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东北大学硕士学位论文 摘要

X80管线钢宽厚板控轧控冷工艺研究

摘要

本文以东北大学轧制技术及连轧自动化国家重点实验室承担的“首钢宽厚板

品种开发项目”为背景，通过实验室热模拟实验、热轧实验及现场工业试轧，研

究了X80管线钢的高温热变形行为及控轧控冷工艺参数对组织及性能的影响，论

文主要内容包括：

1．利用Gleeble2000热模拟机，进行了单道次压缩实验，得到了实验钢的真应力．

应变曲线，研究了管线钢的高温热变形行为，计算了动态再结晶过程的激活能、

Z参数，建立了实验钢的变形抗力模型。

2．通过实验室热轧实验，研究了三种不同化学成分的实验钢在不同TMCP工艺

条件下的组织与性能，发现主要成分为0．045％C，1．778％Mn，0．042％Nb，

0．046％V，0．02％Ti，0．29％Mo的实验钢在再轧温度854℃、终轧温度802℃、

终冷温度550℃、冷却速率15．6。C／s时可获得Rto．5=605MPa、Rm=755MPa、

A50m％=46的良好力学性能，以及．20。C平均夏比冲击功287J，剪切面积97％

的良好冲击韧性。

3．通过轧制过程的离线模拟及在线水冷单体试验，校核了首秦4300mm宽厚板轧

机的轧制能力及ACC冷却系统的水冷能力。结果表明，其轧制能力及水冷强

度满足X80管线钢工艺要求。

4．通过一轮的现场工业试轧，摸索了X80管线钢的工艺参数与性能的关系。结

果表明，随着终冷温度的升高，组织中针状铁素体的含量减少，多边形铁素体

含量增多。由于本次试验终冷温度控制较高，导致针状铁素体较少，钢板的强

度偏低，而且其落锤结果(DWTT)不理想。

关键词：X80管线钢； 控轧控冷； 组织性能； 针状铁素体； 落锤撕裂试验
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东北大学硕士学位论文 ABSTRACT

Study On Thermo—mechanical Control Process of X80 Wide

and Heavy Pipeline Plate

Abstract

砀e thesis is combined with the project of The steel grade development of

Shougang Group by the State Key Laboratory ofRolling Technology and Automation of

Northeastern University．Hot simulation experiments，hot rolling experiments in

laboratory and industrial experiments had been carried out；the hi班temperature

deformation behavior and effect of thermo—mechanical control process on

microstructure and mechanical properties of XS0 pipeline steel were investigated．Main

studies are rendered as follows：

1．The single pass thermo-simulation compression experiment was carried out using

Gleeble2000 hot simulation machine．The true stress．strain curves were obtained．

The hi曲temperature deformation behavior Was researched and the activation

energy of dynamic recrystallization and parameter Z were counted out．Besides，the

model of deformation resistance of tested steels had been established．

2．Through hot rolling test in lab，the microstructures and mechanical properties of

three tested steels with different chemical component were studied in different

TMCP conditions．11le results showed：tested steel with 0．045％C，1．778％Mn，

0．042％Nb，O．046％V，0．02％Ti in rerolling temperature 854℃，finishing

temperature 8020C，cooling temperature 550"C and cooling rate 1 5．6"C／s Call

achieve good mechanical properties谢血1％0．5=605MPa、Ik=755MPa、Asomm％=46

and charp ballistic work 287J，section of shear 97％．

3．Through off-line simulation on the rolling and on·line accelerated cooling

experiments，the rolling and cooling capability of Shouqin 4300mm production line

were checked．The results showed that the rolling and cooling capability could

satisfy the demand of process of X80 pipeline steel．

4．Through one industrial experiment，the relations between process parameter and

mechanical properties were surveyed．The results showed that the content of

acicular ferrite was decreasing and the content of polygonal ferrite was increasing

、析th the lowering of finishing cooling temperature．Due to the hi曲finishing

．．III．．



东北大学硕士学位论文 ABSTRACT

cooling temperature in the experiment，the content of acicular ferrite was lower．

Therefore，the strength of tested steels were lower and the results of drop weight

tear test were not satisfied the demand．

Key words：X80 pipeline steel；TMCP；microstructures and mechanical properties；

acicular ferrite；DWTT
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1．1选题背景

第1章绪论

随着油气输送管线的迅猛发展，输送压力不断提高，新建天然气管道的设计

工作压力都在10MPa以上。输送压力的提高要求增加钢管壁厚，壁厚增加势必带

来钢管重量的增加。在此情况下，只有提高管线钢强度，才能减小钢管壁厚，节

约钢材，降低成本。为了保证管道的结构稳定性、安全性和经济性，在管线建设

中采用高钢级的管线钢进行油气的输送。高钢级管线的使用可以很大程度上降低

生产和建设成本。管线建设采用不同钢级钢管的成本变化率，如图1．1所示【lJ。

在20世纪70年代，管线钢生产的热轧加正火工艺被控制轧制技术所取代，利

用Nb和V的微合金化技术可生产出X70管线钢。这种控制轧制技术在80年代进一步

演化为控制轧制加轧后加速冷却技术，利用这种技术可以生产比X70级更高钢级的

X80管线钢。到了20世纪末、21世纪初，利用控制轧制和改进后的加速冷却技术并

添力llMo、Cu和Ni，可使钢板的强度级别提高Nx80、X100甚至X120[21。

遂
甜
晕
懈

X65胛0 X80 X90 X100

钢缀

图1．1管线建设采用不同钢级钢管的成本变化率

Fig．1．1 The change rate ofcost accepted with different steel grade in pipeline construction

在我国，随着西气东输等～批高压输气管道工程的实施，输气管线的建设对



高强度管线钢的需求日益迫切。西气东输和陕京二线等工程是高强度管线钢在我

国大规模应用的重要实例，这些工程的建设带动了国内高强度管线钢的研制与开

发进入一个崭新的阶段，加快了X80管线钢的开发与应用步伐，部分钢厂逐步开

始开发高强度的管线用钢【3】。

高级别管线钢的生产是钢铁企业综合实力的标志和体现，X80管线钢管在国

际上的研究和应用已有20多年的历史，关于其组织、机械性能和抗腐蚀性、焊接

性等的相关研究已有报道[41。但由于其对强韧性和焊接性等综合性能的特殊要求，

使用仍受到了限制，至今在国际上已建成的X80输气管线只有数百公里长。而对

X80钢强韧化机理的深入研究仍是人们关注的课题。研究X80钢通过添加适量而

经济的合金元素、配合优化的控轧控冷工艺【51，以获得最佳的综合性能，一直是钢

铁工作者致力的课题，其研制成功将推动X80钢的规模化生产和在管线工程上的

大批量使用；同时也填补国内空白，缩短与国际同行业的差距，提高国内高级别

管线钢在国际市场的地位和竞争力。

本文结合“首钢宽厚板品种开发项目”，拟通过实验室热模拟实验、热轧实验

及现场工业试轧，对X80高温热变形行为、控轧控冷工艺、组织构成及性能进行

研究。

1．2管线钢的研究与应用概况

1．2．1国外管线钢的开发与使用概况

自从二战期间美国建立了世界上第一条具有现代规模的长距离石油输送管线

以来，随着输送压力、输送介质以及自然环境的不断变化，管线钢的要求及钢级

在不断地提高【6】(见图1．2)。1967年国际上第一条高压、高钢级(X65)跨国天然气管

线(伊朗到阿塞拜疆)建成；20世纪70年代初期，北美开始将X70级管线钢用于天

然气管线；1985年，德国铺设了第一条3．2km长的X80试验段；2002年9月，

Transcanada公司成功地将NKK提供的14．3mm厚的X100钢管用于WESTPATH

项目Saratoga试验段中，并取得了一系列研究成果。X100钢级也被首次列入2002

年新版的加拿大管道标准CSAZ245．1．2002中。2004年2月，加拿大在Pearless Lake

项目中成功建成一条2公里长的由914mm的X100和1．6公里长的巾914mmXl20

试验段，该试验段的建成是世界上X120管线钢在工程中的首次应用。同时，自

2000年开始玻璃纤维／钢复合管也被应用于高压天然气输送管线中。

1928年美国石油学会(American Petroleum Institute)制定了API SPEC5L焊

管标准，以后每年APISPEC5L标准经过一次修订，至今已形成钢级从A、B、X42



至X80比较完善的焊管标准体系。美国1891年建成第一条天然气长输管线(约

200km)，1925年建成第一条焊接钢管天然气管线。“X42”表示管线钢的屈服强度

等级为42Ksi(英制单位)，对应公制单位的290MPa。
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图1．2高强度管线钢的发展历程口1

Fig．1．2 Development history ofhigh strength pipeline steel

目前，国外天然气高压输送采用高钢级钢管呈强劲的发展趋势。微合金钢控

轧技术在管线钢中的应用使得管线钢不再进行正火而大大降低了生产成本，同时

微合金元素的作用使得晶粒进一步细化【8J，与同级别的非控轧钢相比，钢中碳含量

可以大幅度下降，钢的韧性和焊接性得到了很大提高。

输气管道输送压力的不断提高，使得输送钢管迅速向高钢级发展。国际上，

X70钢管已使用多年，X80钢管在德国、加拿大、日本等国已具备规模生产的能

力，并己应用到多条管线中。加拿大Welland公司1995年至1999年7月销售的供

天然气输送的SSAW和UOE焊管，全部为X70与X80。工业发达国家普遍把X80

列为21世纪初天然气管道的首选钢级。德国、日本、加拿大已研制成功X100管

线钢，正在研制X120钢级。一些著名的石油公司和管道公司计划在新世纪初进行

X100钢级管道的工业性试验、甚至越过X100直接进行X120钢级的工业性试验。

由此可见，高钢级管线钢的开发与应用在国外已非常普遍。

二十世纪六十年代以前，管线钢的强度是通过含0．20％碳的钢经热轧、正火而

得到的。此时钢级主要为X52、X56。1959年低碳的高强度低合金钢(HSLA)首

先应用在大运河管道工程，从而带动了热轧微合金化技术在高强度管线钢上的应

用和发展。七十至八十年代随着控轧工艺(TM)在生产中的应用，X65、X70钢



发展了起来。钢中碳含量大大降低，同时降低钒的含量，提高Nb的含量，通过

Nb对热轧时奥氏体再结晶行为的影响来细化晶粒，提高钢的强度。由于C含量的

降低，大大减少了珠光体的比例，钢的韧性也得到了很大提高。这时钢的成分为

0．10％C+Nb(g)，组织为铁素体加少量珠光体。到了八十年代后期，随着热轧工艺和

设备的不断改进和发展，在控轧(TM)后进行强制加速冷却技术(ACC)在生产

中得到了应用。管线钢的C含量进一步降低，强度却在提高。冷却速率的提高和

冷却停止温度的降低使得终轧后的组织发生了根本改变，由铁素体+珠光体型变为

先共析铁素体+贝氏体型(或针状铁素体型)，组织也进一步细化。X80管线钢就

是在此技术上发展起来的。此时钢中碳含量约0．08％，并通过铌、钛复合进行微合

金化，Ti的加入能进一步改善高强度钢的焊接性。九十年代，X100管线钢也在德

国、加拿大等国家研制出来，其成分为0．07％C+Nb+Ti+Mo，工艺为控轧(TM)+

加速冷却(ACC)或控轧(TM)+直接淬火(DQ)，后一种工艺得出的组织为马

氏体[9】。

1．2．2国内X80管线钢的研究与应用概况

对于X80高钢级管材的研究和应用，石油与冶金行业已开展了十余项国家基础

攻关、应用基础研究和技术开发，其中包括国家“973’’项目“高强度管线钢的重

大工艺基础研究"，中油集团技术开发项目“X80管线钢管的开发与应用”、“X80

管线钢的焊接及高韧性焊材选择”等。宝钢、武钢、鞍钢等大型企业都相继成功

开发了X80热轧板卷和宽厚钢板；宝鸡、华北、巨龙等工厂相继成功开发了X80螺

旋缝埋弧焊管和直缝埋弧焊管。迄今为止，宝钢根据管线的发展需求，进行了X80

管线钢7．9 rain、14．6 zm和15．3 IIun厚规格热轧板卷的研制，产品满足API标准

对XS0强度等级的要求，冲击韧性和焊接性能优赳10l。武钢采用控制轧制和强制加

速冷却工艺生产了15。3 mill和17．5 mm厚度的X80热轧板卷，其成分设计以API标准

为基础，符合国内对高钢级管线钢高纯净度、高韧性、低的脆性转变温度以及优

良的焊接性和抗HIC能力等要求。钢中夹杂物级别不超过2级，且已球化，分布均

匀，组织为针状铁素体和少量弥散分布的岛状组织【l¨。除了以上两家企业外，还

有鞍钢和舞阳钢铁公司也已经试制了X80热轧钢板。虽然鞍钢和舞阳钢铁公司的

X80管线钢性能各有不同，但是都已经达到了API标准要求【l引。

中油集团公司正在积极实施X80管线钢应用工程项目。2005年3月26日，两

根用宝钢高强度、高韧性X80管线钢制成的管径为1016毫米、壁厚达1513毫米

的螺旋缝埋弧焊钢管在河北景县成功对接，标志着我国首条X80输气管线应用工

程正式开工建设。X80管线钢工业性应用工程位于西气东输冀宁支线12标段河北



景县境内，全长7．925公里，是目前国内天然气管道中钢级最高的输气管线。西气

东输冀宁支线是陕京二线和西气东输管线的联络管道，承担着向江苏省长江以北

地区以及山东省供气的任务。在X80输气管线应用工程中，宝钢开发的X80管线

钢热轧板卷得到成功应用，实物质量达国际先进水平。采用鞍钢X80管线钢生产

的钢管铺设实验段，位于“西气东输”途经的山东德州境内，长度约两公里，需

X80管线钢宽厚板1000余吨u 31。

1．2．3管线钢的控制轧制与控制冷却

输油、气管线钢是控轧控冷技术应用最早和最广泛的领域¨4J。1963年开发的

屈服强度为352MPa的X52级别含Nb半镇静钢；70年代相继开发出寒冷地带输

油、气管线用X60、X65、X70等热轧卷板；80年代采用控轧加速冷却工艺相继生

产出X80和X100级别高强度管线钢。我国武钢热轧厂1700 rn／ll热连轧机采用控

轧控冷工艺，在国内也首次研制出7．12 mm厚的X60和X65含Nb微合金卷板。

据统计，管线钢占控轧钢总量的2／3以上。

控制轧制代表了高强度低合金钢的发展方向。所谓控轧，是一种定量的预定

程序地控制热轧钢的形变温度、压下量(形变量)、形变道次、形变间歇停留时间、

终轧温度以及终轧后冷却的轧制工艺。这种轧制工艺是以取得最佳的细化晶粒和

第二相均匀分布的组织状态，从而有效地改善钢的性能为根本目标。通过降低终

轧温度的方法来改善钢的力学性能，早在本世纪30年代已为人们注意。本世纪50

年代，采用控制轧制生产出352MPa级别的C．Mn钢，是世界上首次采用形变热处

理(Thermo mechanical Treatment)工艺进行的商业性生产。至60年代，人们认识到

Nb对奥氏体再结晶的强烈阻止作用，可使钢在相对高的温度下控轧，这项技术才

开始得到广泛的注意和应用。60年代中期英国的研究人员对控制轧制开始进行了

系统的研究，之后日本和法国的科研人员也相继进行了深入的探索和开发。他们

的研究成果为开发现有的控轧状态的低碳、低合金、沉淀强化以及具有高韧性和

高强度的钢种提供了基础。

控制轧制与普通轧制不同。其主要差别在于控轧不仅通过热加工使钢材达到

所规定的形状和尺寸，而且通过钢的形变强化充分细化钢的晶粒尺寸和改善组织，

以便获得通常的常化处理(Normalizing)后才能达到的综合性能。控轧实际上是高温

形变热处理的一种派生形式。通常将控轧分为三个阶段(如图1．3所示)n4J：

(1)奥氏体再结晶阶段(>lOOO'C)在这一温度范围内，奥氏体变形和再结晶同时进

行，因再结晶而获得的细小奥氏体晶粒，将会导致铁素体晶粒的细化。

(2)奥氏体非再结晶阶段(950。C"-'Ars)在这一温度范围内，奥氏体晶粒被拉长，在



伸长而未再结晶的奥氏体内形成高密度的形变孪晶和形变带，同时微合金碳、

氮化物因应变诱导析出，因而增加了铁索体的形核位置，细化了铁素体晶粒。

(3)(Y+Q)两相区轧制阶段(Ar3～Arl)在这一温度范围内，奥氏体和铁素体均发生

变形，形成亚结构。亚晶强化使强度进一步提高。实践表明，非再结晶区变形

突破了再结晶区所能达到的奥氏体晶粒尺寸极限，但在一定的变形量下，非再

结晶的晶粒细化也会达到某一极限；这一极限只有通过两相区变形才能突破。

控制轧制的主要目的在于在相变过程中，通过控制热轧条件而在奥氏体基体

中引入高密度的铁素体形核位置，包括奥氏体晶粒边界、由热变形而激发的

孪晶界面和变形带，从而细化相变后的组织。通过控轧，铁素体可细化到ASTM

11．13级，即小于10 la m，以至达到4 u m，由此引起的强化作用相当于

2 1 0．300MPa。

l
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图1．3控制轧制的三个阶段及组织变化【141

Fig．1．3 Three steps and mierostructure change ofcontrolled rolling



控轧管线钢的一个近代发展是轧后的控制冷却。管线钢控制轧制后引入加速

冷却，使Y—Q相变温度降低，过冷度增大，从而增加了Q相的形核率。同时，

由于冷却速度增加，阻止或延迟了碳、氮化物在冷却中过早析出，因而易于形成

更加弥散的析出物。进一步提高冷却速度，则可形成贝氏体或针状铁素体，进一

步改善钢的强韧性。

1．3高钢级管线钢的性能要求

高钢级管线钢要求钢板具有高的屈服应力，而从管道的安全性出发，钢管的

屈强比应尽量小。屈强比越低，钢管从产生起始塑性变形到最后断裂的形变容量

越大【15】。但对于微合金化的高强度管线钢，屈强比都比较高。为了保障管道的安

全性，可以通过适当提高对材料韧性指标的要求，来弥补屈强比过高对管道安全

性的不利影响。高钢级管线钢管的使用，降低了钢管自重，节约了工程费用，但

同时对钢材提出了更高的性能要求。

1．3．1强度

由于包申格(Bauschinger)效应，钢管在成型后屈服强度会下降，这就关系

到加工硬化和包申格效应这两种因素控制着从钢板、板卷到制成钢管管体的强度

变化。对于材料和成型因素的了解可以确定在制管前的最佳板卷(钢板)强度，

使得制成的钢管能达到最终的强度要求。钢板的屈服强度与钢中位错的“可移动

性’’有关。为了降低高强度板卷(钢板)的屈强比，有效的措施是将钢板的显微

组织调整为软的铁素体和硬的如贝氏体或马氏体组成的复相组织。在此情况下，

钢的抗拉强度Rm决定于式(1．1)所示的关系，可以通过调整两相在基体组织中的

比例来获得具有低屈强比的高强度板卷。

Rm=OFR{nF+(I)rIRma (1．1)

式中 嘶一显微组织中铁素体相的体积分数；

陆一铁素体相的抗拉强度；
西H一显微组织中硬相(贝氏体或马氏体)的体积分数；．

R棚一硬相(贝氏体或马氏体)的抗拉强度。

当板卷(钢板)的显微组织主要由铁素体组成时，屈服强度YS可以按照Hall

--Peth关系式(1．2)表达：

YS=Kd-1“怕illt+魄ub+唧ptq-qYdisl+咖 (1．2)

式中K，oo．常数；

d一铁素体有效晶粒尺度；



Gim一钢中间隙原子对钢的固溶强化增量；

(，sub--钢中置换原子对钢的固溶强化增量；

％m一钢中微合金碳氮化物沉淀析出相强化增量；

吼isl一钢中位错和亚晶界强化增量。

根据(1．2)式的关系可以通过减少固溶强化元素含量，减少沉淀硬化相数量，

降低位错密度，在不影响钢的低温韧性前提条件下适当地将钢的有效晶粒度加大

等措施将钢的屈服强度调整控制在一定水平。应用机械热变形工艺(TMCP)得到

具有一定比例的铁素体同贝氏体和马氏体的双相复合组织，同时也将铁素体的有

效晶粒尺度控制在一定水平是完全可以做到的。

形变强化决定于材料的应力一应变曲线是否存在屈服平台和屈服伸长的程度

对管线钢的形变强化有重要影响。针状铁素体钢与铁素体+珠光体钢相比，具有

明显不同的应力一应变特征[16-17]，如图1．4所示。由于针状铁素体管线钢具有连续

屈服行为，因而有较高的形变强化能力，从而可补偿和抵消包申格效应所引起的

强度损失。针状铁素体管线钢的强度不会因制管时受拉、压反复应变而降低【181。

最

供

最
谢

应变

(a)铁紊懈光体钢 【b)钟扶嫒素体错

Rd一钢板的屈服强度；I‰一未扩孑L的钢管的真实屈服强度；

Rap一扩孔钢管的真实强度；砩一扩孔钢管的屈服强度(压平的拉伸试样)：

包申格效应引起的屈服强度损失爿≮一砩。

图1．4不同组织状态钢的应力一应变曲线【141

Fig．1．4 The strain-stress CHI Ve of differem microstructure

．8．



1．3．2韧性

天然气管道的运行压力越来越高，管径也越来越大，造成管道的断裂事故不

断出现。发生管道延性断裂的风险随着输送气体压力的提高而加大，管道的安全

性问题更加成为人们关注的话题。管线的断裂是由于管线钢在轧制、焊管和铺设

管线过程中带入的缺陷而引起的，这些缺陷在受力作用下成为起裂源【l引。

管线断裂包括脆性断裂和钢管特有的失稳延性断裂。石油是非压缩流体，管

线断裂时，管内压力急剧下降，其减压波速度大于管线脆性断裂扩展速度，呈不

连续断裂破坏。天然气管线，由于其减压波速度比断裂扩展速度慢，为失稳延性

破坏。高压天然气管线在大变形时，在管线的纵向上可能产生100米的龟裂传播

破坏，造成长距离的断裂扩展。由延性断裂扩展引起的事故在美国以及其它国家

的大管径、高压输气管线中都有发生。

管线钢材韧性的高低是影响管线断裂的关键因素，因为高的韧性是防止断裂

起始和阻止断裂扩展的必要保证。为保障管线的安全可靠性，在提高强度的同时，

必须相应提高管线钢的韧性，即保证钢材的韧性高于最低止裂韧性。

防止输气管线断裂和止裂，要求钢管始终处于韧性状态工作，亦即钢材的韧

脆转变温度应低于钢管的工作温度。随着高寒地带油气田的开发，对输送管线的

低温韧性要求日益增高。高的韧性和低的韧脆转变温度是这类钢对韧性的共同要

求。一定温度的冲击试验和落锤撕裂试验可以用来评价管线钢材韧性的高低，特

别对于高强度管线钢，落锤撕裂试样由于是全厚度试样，能更好地反映钢材的脆

延性断裂行为。国外对高强度管线钢的断裂韧性评价方法已有相关研究报道【2⋯。

1．3．3成型性

输送管线用钢在焊接之前先要根据一定工艺程序进行冷弯成型，故要求钢板

要有良好的成型性，以便于冷弯成型和保证焊管有良好的延性和韧性。如果钢板

延伸不足将导致冷弯成型过程中钢板劈裂或在焊接过程中产生层状撕裂。

1．3．4耐腐蚀性

随着深层油气井的开发，近年来，某些含H2S的天然气井因腐蚀导致爆炸的

事故时有发生，输气管道的破裂事故也不断增加。在这些事故的分析中，有的从

材料外表几乎难以判断。人们这才注意到，还有另外一种氢诱发开裂，它发生在

金属的内部，其腐蚀特征是在金属内部沿着材料轧制方向产生一系列条形裂纹，

这些裂纹彼此又被一些短的垂直裂纹所沟通，形成一个个台阶状微裂纹，沿材料



的壁厚方向发展。同时在试验过程中，如果将H2S浸泡后的试样，在室温下存放5

天，或在真空中加热到300℃，保温1h，塑性、韧性均可恢复到浸泡前的水平，

这一现象说明了H2S引起氢脆的可逆性。然而，如果H2S浓度比较高，浸泡时间

又比较长，扩散溶解到钢中的氢含量超过某一临界值时，就会在钢中形成稳定的

微裂纹，这就是目前使用部门广泛重视的氢诱发开裂(HIC)。

HIC是输气管线主要失效模式之一，是指酸性环境中的钢材因吸收腐蚀生成

的氢，致使钢材内部产生的裂纹。这种不需要外力生成的HIC可视为一组轧制面

的面缺陷，它对钢材的常规强度影响不大，但对韧性指标有影响，会使钢材的脆

性倾向增大。HIC的产生条件：如果在湿H2S环境中的材料处于无应力或不具备

拉应力状态，且氢分子的压力超过材料的起裂条件，就会造成裂纹的扩展。如果

裂纹残存在管壁的表面，就会在管壁形成台阶状的裂纹，平行于管壁的表面，此

时形成的裂纹就是HIC。所以HIC是管道材料与湿H2S环境综合作用的结果[21J。

1．4管线钢的组织

1．4．1管线钢的组织分类

目前商用管线钢按其组织状态划分，主要可分为铁素体+珠光体(包括少珠光

体)型和贝氏体(含针状铁素体)型也称贝氏体．针状铁素体型两大类。

铁素体．珠光体钢的基本成分是C．Mn系，一般采用热轧和正火工艺生产。当

要求较高强度时，适当加入微量Nb、V。C．Mn系铁素体+珠光体钢的抗拉强度、

屈服强度、韧脆转变温度与成分和组织的关系如下：

UST=295+27．5(％Mn)+82．6(％Si)+3．9(％珠光体)+7．8d加／mm2； (1．3)

YS=104+32．6(％Mn)+84(％Si)+7．8d。1陀／mm2； (1．4)

ITT=63+44(％Si)+2．2(％珠光体)+258(％A1)一11．6d一1忍℃ (1．5)

上式表明，珠光体可以提高抗拉强度，提高韧脆转变温度，但对屈服强度没有

影响。为了提高韧性必须降低珠光体含C量，C含量的降低既可降低珠光体也可

提高钢的焊接性。

少珠光体管线钢的典型化学成分为Mn-Mo-Nb、Mn．V、Mn-Nb．V系等。20

世纪60年代末代表性钢级为X56、X60和X65钢。在工艺上采用微合金化控轧工

艺(TMCP)生产，综合运用了晶粒细化、固溶强化、沉淀强化等手段。近年来，

X65、X70少珠光体钢除成分设计进一步优化外，普遍采用了TMCP工艺。

为进一步提高管线钢的强韧性，1985年以后研究开发了针状铁素体钢和超低

碳贝氏体钢。所谓针状铁素体型管线钢，一般指针状铁素体。针状铁素体和粒状



贝氏体都属于贝氏体范畴，因此，也有人把针状铁素体钢称为贝氏体钢【221。

天然气管线输送压力的提高，对管线钢管的强度、韧性要求也随着提高。低

碳或超低碳的针状铁素体型管线钢，具有强度高、韧性好的性能，所以X80级管线

钢组织应为针状铁素体型【2引。

低碳微合金化钢的过冷奥氏体相变是一个极为复杂的过程，对其中温转变产

物一非等轴铁素体的定义，目前还存在着较大的分歧。但无论是贝氏体的分类系

统和还是铁素体的分类系统都认为低碳微合金化钢冷奥氏体的中温转变产物是铁

素体的微观结构阱】。

日本钢铁协会(ISU)贝氏体钢研究小组和G．Krauss也发现，含碳量很低的钢

在不同冷却速度下的显微组织形态虽与贝氏体有些相似，但又不完全满足贝氏体

的定义。现有贝氏体术语不能够反映它们的特征，因而提出了对铁素体形态的分

类。表1．1为ISIJ和G．Krauss提出的组织术语及符号。从表中可以看出，不同形态的

显微组织均命名为铁素体，尽管有些铁素体己属贝氏体，但不用贝氏体术语。该

分类认为奥氏体只转变为铁素体，没有其它产物相，残余奥氏体在更低温度下发

生分解。连续冷却时，低碳奥氏体不可能转变为上、下贝氏体，在很快的冷却速

度下直接过渡到马氏体。他们发现低碳微合金化钢中的铁素体形态有五种类型：

低碳微合金化钢中的铁素体形态有五种类型【25卜【3l】：

(1)多边形铁素体：是在较慢的冷却速度下形成的先共析铁素体，具有规则的晶粒

外形。在光学显微镜下观察，基本上是等轴的晶粒，晶界光滑，故又称等轴铁

素体。在TEM下观察，通常含有较低的位错密度，没有亚结构，但偶尔也可

能发现亚结构。

(2)准多边形铁素体：同多边形铁素体一样，也是先共析铁素体的相变产物，是在

较低温度下通过另一类相变方式一块状转变而得到，又称块状铁素体。准多边

形铁素体和多边形铁素体的生长都由热缴活过程所控制，两种铁素体晶粒生长

均可越过奥氏体晶界，使原奥氏体晶界的轮廓被掩盖。但两者的转变温度不同，

导致不同的机制和组织形貌。准多边形铁素体是在较低的温度下块状转变而形

成，由于新、母相成分相同，不需要长程扩散，只要母相原子越过界面即可生

长，且母相与新相的界面在所有方向都是非共格的大角度晶界，所以转变速度

快，最终的晶粒尺寸往往较大。并且由于原子的置换和迁移发生在界面上，导

致不规则生长和锯齿形界面，且超出了原奥氏体晶界，呈高度的不规则，边界

粗糙，凹凸不平，犹如一块无特征的碎片。而多边形铁素体接近平衡相，成分

与母相奥氏体不同，生长受控于置换原子的快速迁移及碳原子的长程扩散，与

母相常有确定的位向关系，一部分界面与母相保持共格或半共格，通常生长速



度较慢，最终晶粒一般呈规则的多边形。与多边形铁素体相比，准多边形铁素

体具有较高的亚结构和位错密度，有时还有M／A岛，进而具有较高的强度、优

良的延性、低的屈强比和高的应变硬化速率。

(3)魏氏铁素体：是带有位错亚结构的拉长的、粗大的铁素体晶粒，在比多边形铁

素体更快的冷却速度、更低的温度区间形成。在低碳微合金化钢的控制轧制控

制冷却工艺生产的板材中，很少发现这种组织。

(4)贝氏体铁素体：这是低碳钢(含碳量小于0．15％)中一种常见的贝氏体组织形

态，由相互平行且具有很高位错密度的铁素体板条束构成，根据其板条特征，

又称为板条铁素体。一个奥氏体晶粒可形成很多板条束，板条界为小角度晶界，

板条束界面为大角度晶界。板条间偶尔有条状分布的M／A岛。通常贝氏体铁

素体是在连续冷却的一定温度区间形成，当形成温度较高时板条不够发达，有

些板条形成后还会发生回复，出现板条界不连续的现象。贝氏体铁素体的鉴别

主要依靠TEM。由于板条是相互平行的，具有几乎相同的晶体学位向，会使低

角度铁素体晶界没有侵蚀区，使得板条铁素体束在光学显微镜下常呈无特征的

铁素体晶粒，且观察不到原奥氏体晶界。在适当的深侵蚀条件下，在光学显微

镜下仍能观察到依稀可见的板条轮廓，在SEM下更为清晰。特别是当铁素体

晶粒之间存在奥氏体或M／A岛时，因拖曳的作用，板条或针状形态更为清晰可

见。一些研究者受“针状铁素体钢"术语的影响，也习惯称其为针状铁素体。

实际上，贝氏体研究中经常提及的BI、无碳贝氏体等均属于贝氏体铁素体范畴。

从性能上看，贝氏体铁素体对强度和韧性是有益的。强化归结为因相变温度的

降低引起的晶粒细化效应以及亚晶和位错的强化作用。而韧化的原因除了细化

晶粒外，还由于消除了大块珠光体，组织中硬质相M／A岛的尺寸更小、分布

更为均匀。

(5)粒状贝氏体：是介于准多边形铁素体和贝氏体铁素体之间的温度范围内形成的

显微组织，为中温转变产物。只是形成温度稍高，组织形态稍有差异。由拉长

的铁素体晶粒束构成(具有板条轮廓，说明在一定程度上也依靠切变机制)，

位向基本一致但有少部分不一致，具有高位错密度，基体上分布着粒状或等轴

状的岛状结构。连续冷却条件下，它的形成同样有一温度区间。较高温度下，

基体中的亚结构不呈板条状，而是等轴亚晶，小岛趋于无序分布。较低温度下，

基体中的亚结构为板条状，小岛分布于板条间，较为有序。
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表1．1 ISIJ与Krauss低碳钢铁素体组织术语及符号

Table 1．1 symbol and nomenclature for ferrite microstructures of low-carbon steel

according to ISIJ and Krauss

ISIJ G．Krauss

术语 符号 术语 符母

多边形铁豢体 n， 多边形钦豢体 阡

推多边形铁素体 旺Q 准多边形残块跃铁索俸 QF、MF

魏氏组织铁豢体 ‘l冒 魏氏组织浚嚣体 WF
生螫慕础

较状贝氏体 口B 粒状贝茂体 GF、GBF

相
AF或LF、

贝氏体 a o暑 盼扶或扳条铁豢体
LBF

位镄立方马氏体 a X

残余舆氏体 Y f

马氏体一奥氏体 MA
少量：次

上、下强氏体 B口、BL

栩
遨他璩光体及璩光体 P’。P

渗碳体 口

1．4．2管线钢中的岛状组织

低碳微合金化钢在中温转变过程中，碳在残余奥氏体内逐渐富集。由于相变

温度高，·相变驱动力小，相变不能进行到底，少量奥氏体残留下来，以岛的形状

分布于板条间。同时，由于碳沿晶界扩散较快的原因，在大角度晶界上也常有小

岛存在。岛内成分主要是富集的碳，但碳含量富集尚不够达到析出碳化物的程度，

常为富碳奥氏体岛。在冷却过程中，富碳奥氏体可能发生转变，最终转变产物取

决于钢的成分、碳的富集程度以及冷却速度。对于低碳微合金化钢成分而言，富

碳奥氏体不可能保留至室温，大部分将转变为马氏体，残余的奥氏体和转变的马

氏体共存，即形成M／A岛。当碳的富集程度不足或冷却速度不够高时，也可能转变

为退化珠光体，此时铁素体和渗碳体没有一定的位向关系，渗碳体片往往很不完

整，呈破碎状；有时也可能转变为上贝氏体。在光学显微镜下，M／A岛尺寸较大，

呈亮白色，颜色较基体稍黄或略带灰色，有微凸感觉；尺寸很小时呈黑点或黑色

线状，难以分辨细节。在SEM下，呈均匀亮白色，有突起感。在TEM下，能可靠

地确定细节。若为退化珠光体的岛状物，一般尺寸较大，在光学显微镜下呈黑色，

黑度不均匀，内部形态难以辨认。在SEM的较高分辨率下可鉴别内部结构，可分

辨出渗碳体片或点。在TEM下更能清晰显示内部结构。铁素体中的岛状结构与铁

素体．珠光体钢中的珠光体不同，后者是高温共析转变产物，尺寸较大，分布于铁

素体晶粒的交汇点，而前者分布更为均匀，尺寸更为细小。一般来说，在控制轧



制控制冷却条件下形成的小岛平均弦长不到2 u m，不足以构成Griffith裂纹临界尺

寸，并且M／A岛中的残余奥氏体是一种有利的韧性相，可降低裂纹尖端应力，消耗

部分扩展功。一些研究者发现，裂纹遇到M／A岛时，常发生转折，表现出对裂纹扩

展的阻滞作用。这些因素可能是非等轴铁素体在具有高强度的同时也具有优良韧

性的原因之一。然而，M／A岛毕竟主要为脆性组成物，小岛的数量、大小、形态、

分布对低碳微合金化钢的韧性和抗H2S开裂性能都有一定的影响。那些长条状、尺

寸较大或带有尖角的会对性能不利。理想的情况应该是数量少、尺寸小、分布均

匀以及形态趋于球状。

1．5本文的目的和研究内容 ．

本论文结合首秦4300mm宽厚板生产线，通过实验室热模拟实验、热轧实验

及现场工业试轧，对X80管线钢的高温热变形行为、控轧控冷工艺、组织构成及

性能进行了研究。具体工作如下：

(1)通过实验室的热模拟实验，研究管线钢的高温热变形行为，根据得到的应力应

变数据，计算动态再结晶过程的激活能，Z参数，回归出实验钢的变形抗力模

型：

(2)通过实验室热轧实验，研究不同化学成分的试验钢在不同TMCP工艺条件下

的组织与性能；

(3)通过离线模拟,L,uJ及水冷实验分析首秦4300ram中厚板轧机和ACC冷却系统

是否具备执行X80管线钢轧制工艺的能力；

(4)通过工业试轧，分析工艺参数对管线钢的组织和性能的影响。

-
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第2章高温热变形行为研究

2．1前言

在钢的物理和力学冶金研究中，通过控制热变形过程及变形后冷却相变过程

来细化组织、提高材料性能水平一直是热机械物理研究的主要内容，并期望通过

物理模型的建立来实现组织、性能的预测【321。

管线钢是热轧产品中的重要品种之一，在成分设计上，添加了Nb、V、Ti、

Mo、Ni、Cr等合金元素，因此，其奥氏体高温变形行为变得较为复杂。为了在热

轧过程中有效的制定控制轧制工艺，有必要研究其高温热变形行为，建立其变形

抗力模型，这对于实现管线钢的控制轧制具有重要意义。

本章利用单道次压缩实验研究奥氏体的高温变形行为，通过对得到的各工艺

条件下的应力．应变曲线进行分析，得到高强管线钢X80的变形抗力数学模型及峰

值应力、峰值应变和Z参数的关系，求出动态再结晶的热激活能。

2．2实验方案

2．2．1实验材料

实验用钢化学成分(质量分数，％)见表2．1。
表2．1实验用钢化学成分(质量分数，％)

Table 2．1 The chemical compositions oftested steels(mass，％)

炉号 C Si Mn P S Nb V Ti Mo Ni Cu Cr Alt N

A 0．083 O．31 1．82 0．006 0．0025 0．061 0．046 0．012 0．28 0．20 0．15 0．03 0．0083

B 0．06 1 0．27 1．62 0．0049 0．00 1 9 0．072 0．045 0．022 0．22 0．25 0．1 5 0．1l 0．039 0．0043

2．2．2实验工艺

本实验在Gleeble．2000热模拟试验机进行，试样加工成①8×15nHn的圆柱试

样。

实验方法如下：将试样以10*C／s的速度加热到1200"(2，保温5分钟后以10"(2

／S的速度分别冷却到700、750、800、850、900、950、1000、1050"C，保温10s，

然后分别在变形速率为O．01／s、1／s、10／s的条件下进行单道次压缩，真应变取1．0，

-15-



记录其应力应变曲线。实验工艺过程见图2．1。

Time(s)

图2．1单道次压缩实验工艺图

Fig．2．1 The schematic illustration of one pass compression

2．3实验结果及分析

2．3．1应力．应变曲线

图2．2、2．3是不同热变形条件下的应力应变曲线。图2．2(a)表明，在应变

速率为0．01／s，温度为1000℃和1050℃时，应力．应变曲线表现为再结晶型，随着

变形温度的升高而变形抗力下降。由图2．2(b)，(c)可以看出，应力．应变曲线表

现为加工硬化型。图2．3(a)表明，在应变速率为0．01／s，温度为1000℃和1050℃

时，应力．应变曲线表现为再结晶型，随着变形温度的升高而变形抗力下降。图2．3(b)

中当应变速率为1／s，变形温度为1050℃时，应力．应变曲线表现为再结晶型；由

图2．3(c)可以看出，应力．应变曲线表现为加工硬化型。

在热加工过程中，变形抗力的变化主要由两方面决定，一是位错增殖引起的

加工硬化，二是由于变形及高温的作用引起的动态软化。两者在热变形过程中同

时进行。前者是由于位错密度的不断增加而导致位错塞结，在应力．应变曲线上表

现为随着变形程度的增加，变形抗力增大。而后者是由于高温软化机制导致动态

回复及再结晶而使材料软化，在应力．应变曲线上表现为随着变形程度的增加，变

形抗力下降。所以，热变形的应力．应变曲线最终取决于加工硬化和动态软化共同

的作用【331。

^p_)aJTl葛矗cl昌p卜
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图2．2 A钢不同变形条件下的应力—应变曲线

Fig．2．2 Stress—strain curves of test steels

(a)应变速率0．01／s(b)应变速率l／s(c)应变速率10／s

应变 应变

图2．3 B钢不同变形条件下的应力一应变曲线
Fi g．2．3 Stress—strain curves of test steel s(a)应变速率O．01／s(b)／蛟麟l／s(e)㈣10／s

．17．



2．3．2变形激活能的计算

；=删嘶d，)】”eXp(一面Od) (2．1)

式中，A，n，a为与钢种成分有关的常数，倪为0．012．0．013(此处取0．012)；

n值对钢的化学成分比较敏感，成份不同，变化范围较大‘划。因此，需要通过实验

数据来确定。对式2．1两边取对数，整理后得

乩彳+ln；+鲁：刀1n[sinh(a仃p)] (2．2)
R丁

‘
、

当耋一常时。根椐式2．2。对1／T求偏导数。得

令6

盼砌鼍尹
8{In[sinh(aO"p)]}

1

a(÷)
』

(2．3)

s，根据热模拟数据，应用最小二乘法进行回

归，得到亭与hl[sillll@仃p)]之间的关系曲线，其平均斜率即为b，以B钢为例，如
图2．4所示。
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图2．4
ln[sinh(a盯，)】与亍1之间的关系

F喙2．4 The relation bet、veen hl[sinh@仃p)】and专



若变形温度一定，则对式2．1求lne的偏导，可以得到n，即

(2．4)

r

同样，ln[sinh(aap)】与lne之间也存在线性关系，直线斜率的倒数为n。通过

作图可以得到两者的关系曲线，以B钢为例，如图2．5所示，采用最dx-乘法进行

回归，得到n的平均值。

图2．5 ln[sinh(ao-J口)】与lne之间的关系

Fig．2．5 The relation between ln[sinh(acr。)】and In 6

对实验数据进行回归可得，A钢和B钢的b,n以及Q的值如表2．2所示。

表2．2实验钢的b，n，伤值

Table 2．2 The values ofb，n，绋oftested steels

实验钢 b n 幺／(K3／m01)

A 10268．05 2．76 235．18

B 1 1 539．05 3．75 359．59

钢在等温变形条件下，应力．应变关系曲线由应变速率和变形温度通过Z参数

确定【35】，即

z=exp鲁) (2．5)

其中Z为(Zener-Hollomon参数，意义为温度补偿应变速率)，s为变形速率，
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s一；T为变形温度；伤为动态再结晶激活能；R为气体常数。

由上述计算可得，

A钢的Z参数为：

z一晶坤篱≠商e坤(鼍鸥 (2．6)

B钢的Z参数为：

Z-赢p(警庙exp掣等) (2．7)

2．3．4变形参数与Z参数的关系

研究结果表明，峰值应力与变形条件有如下关系‘36]：

仃，=．wgz9 (2．8)

式中A、P、q一常数；

Do一原奥氏体晶粒尺寸；

Z--Zener-Hollomon参数：

对相同的奥氏体化条件，奥氏体晶粒尺寸相同，即A球为常数。对lnZ与ln仃。
之间进行线性回归确定A、B实验钢峰值应力与变形条件的关系为：

A钢 仃p=24．37Zo懒
B钢 仃P=3．26Zo删

峰值应变与变形条件有如下关系【37】：

￡p=AD；Zq
式中A、P、q一常数；

(2．9)

(2．10)

(2．11)

Do一原奥氏体晶粒尺寸；

Z--Zener-Hollomon参数；

对lI亿与lns。之间进行线性回归可得峰值应变与变形条件的关系为：

A钢 s。=0．8628Zo·00405 (2．12)

B钢 s。=0．9053Zo·㈣2 (2．13)

动态再结晶开始时的临界应变占。=0．8e。【36，3引，根据式2．12，2．13可得A钢、

B钢钢的临界应变随温度和应变速率变化的曲线，如图2．6，2．7所示。



图2．6 A钢临界应变变化曲线

Fig．2．6 The curve ofcritical strain ofA steel
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图2．7 B钢临界应变变化曲线

Fig．2．7 The Curve of critical strain ofB steel

由图2．6，2．7可以发现，A钢的临界应变在0．6以上，B钢的临界应变在0．7

以上，在相同的变形条件下B钢比A钢更难发生动态再结晶，但是在工业轧制过

程中两种实验钢均很难发生动态再结晶。因此，在轧制过程中通过完全动态再结

∥翟



晶细化奥氏体晶粒是较难实现的，必须通过轧制道次间的静态再结晶或续动态再

结晶来有效地实现奥氏体晶粒的细化，如何利用轧制过程中的静态回复过程是细

化管线钢组织的重要研究内容。

2．3．5变形抗力模型的建立

(1)变形温度对变形抗力的影响

变形温度是影响变形抗力各个因素中最直观也是最主要的因素。图2．6表示不

同变形程度，变形速率下，变形温度与变形抗力自然对数的关系。从中可以看出，

变形温度与变形抗力的自然对数呈线性关系分布。

在温度较低时，金属发生回复和再结晶比较困难，软化作用随变形速率的降

低而增加相对不明显；在温度较高时，由于金属易于发生回复和再结晶，在变形

速率较低时，有充分的时间进行软化，变形抗力值相应较低；而变形速率较高时，

金属来不及进行充分的软化，变形抗力相应较高。

图2．6变形温度与变形抗力自然对数的关系

Fig．2．6 Flow stress aS function of deformation

(a)变形程度0．2 (b)变形程度O．6

(2)变形程度对变形抗力的影响

在变形过程中，变形程度对变形抗力影响较大。图2．7中表示不同温度和变形

速率条件下，变形程度与变形抗力的关系曲线。

从中可看出，在同一变形程度下，随着变形温度的升高，变形抗力降低。但

在较低的变形温度条件下，随着变形程度的增大，变形金属内部强化作用增大，

变形抗力随着变形程度的增大而增大，但其关系不是简单的幂函数关系。在一定

的变形程度下，变形抗力随着变形速率的增大而增大，金属变形强化作用较大。

在某些变形条件下，当变形程度达到一定值时，变形抗力出现极大值，变形程度



若继续增加，变形抗力反而减小，表明金属发生了动态再结晶。在较低的变形程

度下，变形温度对变形抗力的影响较小。在较高的变形程度下，变形温度对变形

抗力的影响较大。

综上所述，可将变形抗力和变形程度的关系曲线拟合函数表示为：

Or=C(sD—s)+E (2．14)

式中C，D，E一取决于钢种的相关系数。

图2．7变形程度与变形抗力的关系

Fig．2．7 Flow stress as function of deformation temperature

(a)应变速率1／s(b)应变速率lO／s

(3)变形速率对变形抗力的影响

应变速率对变形抗力的影响不仅取决于化学成分，还与具体变形程度和变形

温度有关。图2．8表示变形温度与应变速率指数的关系曲线。在一定的变形程度下

随应变速率的增加，变形抗力增加；变形速率与变形抗力间的关系，可用变形速

率影响指数m表示，m为应变速率与变形抗力关系曲线的斜率。

m的大小与变形程度有关，因此，变形速率与变形抗力的曲线关系可用下式拟

合：

1n(or／oro)=mln(e／e,o) (2．15)

式中，or。，so为基准变形抗力和变形速率；m为变形速率影响指数；s为变形速

率。
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应变速率对数

图2．8变形抗力与应变速率对数关系曲线

Fig．2．8 Flow stress as function of strain rate exponent

(4)金属塑性变形抗力数学模型+

综合以上各个因素，可将金属塑性变形抗力数学模型确定为：

or=or。exp(al+口2r)(；／10)码+mr[a6(6／0．4)矿一(a6—1)(s／0．4)】口明 (2．16)

式中T=(t+273)／1000．

％—基准变形抗力，即t=1000。C、s=0．4、s=10／s时的变形抗力，‰=207．5MPa；

卜变形温度℃；al～a6一回归系数

利用Marquard算法，用Origin对金属变形抗力曲线进行非线性最小二乘回归，

得到各回归系数如表2．3所示。
表2．3实验钢变形抗力模型各系数值

1'able 2 3 The coef!ficient values of deformation resistance

窒墼塑 鱼 12 鱼 鱼 鱼 亟

A 2．0995 ．1．6018 0．2603 -0．2256 0．1713 1．0806

B 2．4049 —1．8971

把回归系数带入式(2．15)中，整理得A钢变形抗力数学模型：

仃=207．5exp(2．0995—1．6018T)(e／10)o‘2603r柚抛掰【1．0806(6／0．4)o。1713-0．0806(z／0．4)】

(2．17)
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B钢变形抗力数学模型：

cr=220．5exp(2．4049一1．8971T)(b／10)o·23871r。0·18”i1．0149(8／0．4)o·2920一0．0149(6／0．4)】

(2．18)

将利用式2．16计算的变形抗力，与实测的变形抗力值进行对比，如图2．9所示。

令
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杈

图2．9变形抗力计算值与实测值对比

Fig．2．9 Comparison of actual measurement and calculated result

由图2．9可以看出，实测数据与计算数据有较好的拟合程度。

2．4本章小结

本章以不同成分的A、B实验钢为研究对象，研究了两种实验钢的高温热变形

行为，得出如下结论：

(1)在Gleeble．2000热模拟实验机上利用单道次压缩方法，得到了实验钢的真应力

．真应变曲线。A、B实验钢在应变速率为0．01／s，温度为1000℃和1050℃时，

应力．应变曲线表现为再结晶型，随着变形温度的升高而变形抗力下降。在其

它工艺条件下，应力．应变曲线表现为加工硬化型。

(2)A、B实验钢激活能分别为235．189KJ／mol、359．59 KJ／mol。

(3)得到了实验钢的Z参数以及变形参数仃。E。与Z参数的关系，计算了A、B实

验钢的临界变形量。随Z参数的增大，即变形温度的降低、应变速率的增加，



发生再结晶的临界变形量均匀增加，在相同的变形条件下B钢比A钢更难发生

动态再结晶，但是在工业轧制过程中两种实验钢均很难发生动态再结晶，通过

完全动态再结晶细化奥氏体晶粒较难实现。

(4)变形温度和应变速率对变形抗力的影响较为强烈，变形抗力与变形程度在双对

数坐标中成线性关系，与变形温度在单对数坐标中成线性关系，与应变速率在

双对数坐标中成线性关系；

(5)建立了实验钢的变形抗力数学模型，通过对模型进行回归分析，回归方程具有

较高的拟合精度。A、B实验钢的变形抗力模型分别为：

仃=207．5 exp(2．0995—1．60 1 8T)(e／1 0)o。2603r_0。2256【1．0806(6／0．4)0‘17”一0．0806(e／0．4)】

仃=220．5exp(2．4049—1．8971T)(e／10)0’2387盯．0·1895【1．0149(s／0．4)n2920—0．0149(e／0．4)】



第3章实验室热轧实验

控制轧制是通过热轧条件的最佳化，控制与调整奥氏体的状态，为随后相变

做准备。控制冷却是在控制轧制之后，对奥氏体_÷铁素体、贝氏体等相变温度区

间进行某种程度的快速冷却，细化相变组织，获得高的强度和良好的韧性。X80

管线钢是在C．Mn钢基础上，添加微合金元素铌、钒、钛等，通过控轧控冷工艺，

利用合金元素的固溶、析出等行为，达到细晶强化和沉淀强化的目的。为更好的

发挥微合金元素的作用，得到满足性能要求的X80管线钢，最重要的就是确定相应

的控制轧制与控制冷却工艺。

本章通过对不同成分的实验钢进行实验室轧制及组织性能分析，研究不同成

分、不同控轧控冷工艺对于组织及性能的影响，为工业试验提供参考。

3．1实验方法

3．1．1实验材料与设备

实验材料采用小炉冶炼，重量为130Kg，经过锻造为断面尺寸为lOOmmX

100mm长条热轧坯料，其化学成为见表3．1。

表3．1实验钢化学成分(质量分数，％)

Table 3．1 Chemical composition oftested steel(mass，％1

热轧实验是在鼬址的4450实验轧机上进行的，该实验轧机配备有层流冷却装

置，为模拟实验钢轧制后的加速冷却提供了便利条件。对轧制后的钢板取样后，

在WAW．1000微机控制电子万能实验机上进行拉伸性能实验，拉伸速度为

5mm／rnin。

实验钢的冲击实验是在9250落锤冲击实验机上进行，根据国家金属夏比缺口

冲击实验方法GB／T229．1994，沿垂直于轧制方向取试样，实验的温度测试范围为



--20℃，用干冰+酒精溶液对试样进行控温冷却，由于试样从介质中取出到放在冲

击实验机上有时间间隔，为了保证冲击时试样的温度，采取了缩短间隔时间和补

偿温度的方法。组织观察在LEICA DMIRM多功能金相显微镜上进行。扫描电镜分

析在FEI Quanta 600扫描电镜上进行。透射电镜分析在飞利浦tecnai920透射电子显

微镜上进行。

3．1．2实验方案

利用毗地的箱式加热炉，将实验坯料加热至1200℃，保温1小时后，利用RAL

的函450mm实验轧机将热轧试样经11道次轧制得到规格为10mm的钢板。为了

对中厚板轧制过程进行有效的模拟，轧制过程进行了两阶段的待温轧制，成品厚

度为10mm，待温厚度为44mm，拟定的热轧压下量分配如下：100 mm-．80 mm_65

ram--．53 Inm_44 mill(待温)一36 ram--．31 mm-',23 mm_18 mm_14．5 mm--,,12

Im_10 mill。加速冷却采用水幕冷却方式，其冷却速度控制在10～20℃／s。轧制

过程的实测温度由红外线测温仪测得，水冷时间由秒表测得，加速冷却速度由冷

却过程的温降除以冷却时间计算得到。

3．2实验结果

3．2．1工艺参数与性能

表3．2、3．3分别为实验钢热轧过程中的实测工艺参数与力学性能。

表3．2热轧实验工艺参数

Table 3．2 Parameters of hot rolling experiments

-______-。-．．．．．．．．．．．．．．___．________。_____。。_______-‘‘____-。__。_____．-。_‘．____。．．一



实验钢的典型应力．应变曲线如图3．1所示，从中可以看出，实验钢的应力．应

变曲线没有明显的屈服平台。拉伸实验结果如表3．3所示。

母
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∞
们
∞
皇
∞

图3．1试验钢的典型应力．应变曲线

Fig．3．1 The typical stain—stress curve oftested steels

表3．3拉伸实验结果

Table 3．3 Results of the tensile experiments

实验钢的．20"C冲击实验结果如表3．4所示。从中可以发现，实验钢的冲击性能

满足标准要求，其中成份为B的实验钢夏比冲击功明显低于A、B成分所对应的实

验钢。冲击断口的宏观形貌如图3．2所示，实验钢均为韧性断裂。



图3．2试验钢的冲lji断口宏观彤貌，

Fig．3．2 The macroscopic fractography of tested steels

(上面一排左起分别为：5号、6号、7号试验钢)

(下面一排左起分别为l号、2号、3号、4号试验钢)

表3．4．20℃冲击实验结果

Table 3．4 Results ofthe impact experiment in·20。C

3．2．2显微组织分析

3．2．2．1光学显微组织

将块状试样在磨平、抛光后用4％的硝酸酒精浸蚀，在光学显微镜下观察显微

组织。实验钢的光学显微组织如图3．3．3．9所示。实验钢经过控轧控冷以后，组织

主要由针状铁素体、多边形铁素体、粒状贝氏体和M／A岛组成。在化学成分相同

的条件下，终冷温度低的2号实验钢比l号实验钢晶粒更细小，7号实验钢比6号

实验钢晶粒更细小。冷却速度较高的6号、7号实验钢组织较为细小。
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图3．3 1号试验钢金相组织

Fig．3．3 The microstructure oftested steel l撑

图3．4 2号试验钢金相组织

Fig．3．4 The microstructure oftested steel 2撑

图3．5 3号试验钢金相组织

Fig．3．5 The microstructure oftested steel 3拌
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图3．6 4号试验钢金相组织

Fig．3．6 The microstructure oftested steel 4撑

图3．7 5号试验钢金相组织

Fig．3．7 The microstructure oftested steel 5撑

图3．8 6号试验钢金相组织

Fig．3．8 The microstructure oftested steel 6撑
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Fig．3．9 The microstructure oftested steel 8群

3．2．2．2 SEM显微组织

实验钢的SEM显微组织如图3．10．3．16所示。在SEM下，多边形铁素体显示

多边形状，均匀分布，晶粒与晶粒之间有完整连续的晶界。针状铁素体显示不规

则非多边形，晶界较为模糊，没有完整连续的晶界，晶粒间和晶界内分布着细小

的岛状物。实验钢的表层和1／4处组织细，中心相对粗大。

图3．10 1号试验钢的SEM形貌

Fig．3．1 0 Microstructures oftested steel 1{6}under TEM

图3．11 2号试验钢的SEM形貌

Fig．3．1 1 Microstructures oftested steel 2拌under TEM



图3．12 3号试验钢的SEM形貌

Fig．3．12 Microstructures oftested steel 3撑under TEM

豢漂’鬻
图3．13 4号试验钢的SEM形貌

Fig．3．13 Microstructures oftested steel铺under TEM

图3．14 5号试验钢的SEM形貌

Fig．3．14 Microstructures oftested steel 5群under TEM

图3．15 6号试验钢的SEM形貌

Fig．3．1 5 Microstructures oftested steel 6撑under TEM
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图3．16 7号试验钢的SEM形貌

Fig．3．16 Microstructures oftested steel 7拌under TEM

图3．17 试验钢冲击断口形貌

Fig．3．17 The micrographs ofimpact oftested steels

(a)1撑钢(b)2撑钢(c)3撑钢(d)甜钢(e)5捍钢(f)6撑钢(g)7撑钢
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图3．17为实验钢．20℃夏比冲击实验的断口扫描照片。冲击断口为韧性断口形

貌， 其中1号、2号实验钢的韧窝最小，6号、7号次之，3号、4号、5号实验钢韧

窝较大。

3．2．2．3 TEM显微组织

1号、3号实验钢的TEM精细组织如图3．18，3．19所示。在TEM下，热轧板

材试样中的针状铁素体有几种不同形态，近似于平行排列的板条束或针状片条束，

有明显的板条界面或针状片条界面，并且，在基体中可以看到亚结构和高密度位

错以及细小的微合金氮化物；在板条或针状片条内和片条间分布着细小的M／A岛。

图3．18 1号实验钢的TEM精细组织 ．

Fig．3．18 The microstructure oftested steel 1撑under TEM

a：有明显板条束的针状铁索体b：M／A岛的形貌c：位错形貌

图3．19 3号实验钢的TEM精细组织

Fig．3．19 The microstructure oftested steel 3撑under TEM

a：有明显板条束的针状铁素体b：M／A岛的形貌c：位错形貌



3．3讨论

在TMCP工艺下，实验用钢轧后冷却具有优良的力学性能，力学性能均达到

了管线钢X80的要求。主要是由于获得了针状铁素体组织，针状铁素体是在控轧

控冷过程中，在稍高于上贝氏体温度范围，由扩散控制的切变相变形成。因为切

变相变的作用，针状铁素体具有高密度的可移动位错，易于实现多滑移，因而无

明显屈服行为。通过对实验钢的冲击性能对比发现，Nb含量为0．153％的B实验

钢冲击性能相对较差，主要原因可能是过高的Nb含量导致析出物尺寸较大以及生

成的M／A岛中，马氏体含量较高，从而对韧性产生不利影响。结合西气东输对管

线钢成分的要求，应将Nb的含量控制在0．1％以下。综合强度和韧性指标，2号实

验钢的综合性能最佳。

在热轧变形后的加速冷却和终冷温度的降低可以显著细化显微组织。这主要

是因为奥氏体在未再结晶区间经大变形，在奥氏体中形成大量变形带，且积累了

高的变形能，而随后的加速冷却不仅抑制了变形奥氏体的回复，而且提供了大的

相变驱动力。这种形变细化与相变细化的有机结合，使管线钢的显微组织得到显

著细化。冷却速度越快，通过相变温度区的过冷度越大，这将降低奥氏体到铁素

体的转变温度觚，从而提高铁素体的形核速度并降低铁素体晶粒的长大速度，使
得铁素体晶粒细化。其原因在于加速冷却可阻止Nb、V、Ti的碳氮化物在奥氏体

中析出，使控制奥氏体到铁素体相变和沉淀强化的重要因素，可有效起到强化和

细化的作用。

M／A岛的形成：当在未再结晶区变形时，奥氏体中产生变形亚结构，晶界储

存的能量增加。一方面提高了针状铁素体的形核率，另一方面却阻碍了针状铁素

体的共格或半共格奥氏体／铁素体界面得长大，并且加速了碳向奥氏体／铁素体界面

得扩散，最终导致在铁素体界面上形成富碳的奥氏体。在变形后的加速冷却过程

中，当温度降低到马氏体转变开始温度点时，这些富碳的奥氏体开始相变形成马

氏体，生成的马氏体和残余奥氏体共存，即形成M／A岛。在针状铁素体的形成过

程中，总伴随着M／A岛的形成，这是针状铁素体的一个基本特征。

3．4本章小结

通过对不同TMCP工艺条件下，不同化学成分的三种实验钢进行性能检验和

组织分析，得到如下结论：

(1)过高的Nb含量会对管线钢的冲击韧性带来不利的影响，应将其含量控制在



O．1％以F；

(2)2号实验钢在再轧温度854"C、在终轧温度802"C、终冷温度550"C、冷却速率

1 5．6"C／s时可获得Rto．5=605MPa、Rm=755MPa、A50mm％=46的良好力学性能，

以及．20"C平均冲击功287J，剪切面积97％的良好冲击韧性。

(3)成分为B的3号、4号、5号实验钢的．20"C夏比冲击剪切面积较低，未能达到

要求。



4．1引言

第4章工业试验

X80管线钢对强韧性要求很高。通过实验室研究发现，它的强韧性能对工艺

参数，特别是控制轧制参数、终冷温度、冷却速度等都非常敏感。工业生产与实

验室轧制相比，工艺条件有一定差异，而这种差异可能对X80管线钢的性能产生

较大影响。

为了保证X80管线钢的各项性能指标合格，在轧制过程中，对粗轧阶段的道

次变形、精轧阶段的累积变形、终冷温度、冷却速度等提出了严格的要求。在实

际生产中，轧制力是中厚板生产过程中的重要工艺参数。X80管线钢由于强度较

高，且属于新开发的钢种，对轧机能力提出了较高的要求。

为此，本章通过在首秦4300mm生产线上进行离线模拟轧制实验、水冷单体

实验，确定了该生产线具备生产X80管线钢的设备能力，并在此基础上进行了工

业试验。

4．2试验方案

4．2．1试验材料及设备

首秦4300中厚板生产线的设备布置如图4．1所示。该生产线采用双蓄热步进

梁式板坯加热炉，以高炉煤气作为加热燃料，炉子总长55310mm，炉膛内宽

9300mm，加热钢坯规格尺寸厚度150．320mm，宽度1500。2400mm，长度

2500—4100mm，钢坯出钢温度为950．1280℃，冷装时额定产量为额定产量230t／h。

高压水除鳞装置设置在加热炉出炉辊道上，用于去除板坯在加热过程中表面

产生的一次氧化铁皮。除鳞的目的是防止氧化铁皮在轧制过程中压入钢板表面，

造成表面质量缺陷。高压水除鳞装置设有2组喷射集管，可单独使用，也可同时

使用。除鳞水压为19Mpa，速度为0．5．1．5m／s。

该生产线采用四辊可逆轧机，带工作辊平衡时额定轧制力为92000kN，带工

作辊弯曲时额定轧制力为89000kN，轧机刚度8500kN／mill，工作辊尺寸中

1120／1020X4600mm，支承辊尺寸@2200／2000X4300mm，额定力矩2×1528心『m，

最大轧制力矩为2 X 3056kNm。

加速冷却系统(ACC．Accelerated Cooling)长度24000mm，最大温度降55K／s，



上集管采用15组双型集管，下集管共30组。

矫直机为HPL 285／300×400／1 1辊型，额定矫直力32000kN，最大矫直力

34000kN，矫直速度0．1．2．5m／s，矫直温度450—950℃。

图4．1首秦4300mm生产线设备布局图

Fig．4．1 The map ofproduction line in shouqin 4300ram production line

试验钢的组织观察在LEICA DMIRM多功能金相显微镜上进行。扫描电镜分析

在FEI Quanta 600扫描电镜上进行。透射电镜分析在飞利浦tecnai920透射电子显微

镜上进行。

用电解双喷法制备薄晶体试样过程如下：将试样用线切割切成0．3 nlnl厚的小

片，再打磨至80～100 la m，要求两面磨制均匀，充分磨掉线切割时的热影响区。磨好

的薄片用冲片器冲成①3 mm的小圆片，再打磨至40--一60 l-t m，采用电解双喷使试

样穿孔并形成宽大薄区。双喷减薄采用5％的高氯酸酒精溶液，在电压30 V，电流

50mA条件下进行。

碳萃取复型薄膜试样的制各过程如下：试样打磨抛光．3％硝酸酒精浸蚀．真空

喷碳．硝酸酒精溶液中脱碳膜．捞取碳膜置于铜网上．干燥后置于干燥皿中以备观

察。

工业试轧管线钢的设计成分及实物成分如表4．1所示。
表4．1 X80管线钢设计成分及实物成分(质量分数，％)

Table 4．1 The Chemical composition of X80(mass，％)

注：Als=O．0398：V为残余元素

CE(碳当量)： CEV=C+Mn／6+(V+Cr十Mo)／5+(Ni+Cu)／1 5；

Peru(冷裂敏感性指数)：Pcm=C+Si／30+(Mn+Cu+Cr)／20+Mo／1 5+Ni／60+W1 0+5B。

4．2．2离线模拟轧制及水冷单体试验

为保证工业实验的顺利进行以及合理的压下和温度制度，考察Siemens系统对



轧制力的计算情况，利用Siemens系统自带的离线模拟程序，将X80的成分、控

制轧制和控制冷却等工艺参数输入系统中，分析压下分配是否满足工艺设定要求，

同时对轧制力进行较核，保证轧机安全。

在管线钢的生产工艺中，比较突出的特点就是要求较低的终冷温度和较高的

冷却速率。精轧后提高冷却速度，通过晶粒细化以及改善微观结构，可以提高钢

的强度和韧性，合理的控制冷却工艺可以很大程度上提高钢材性能。

在正常生产过程中，冷却过程将根据数学模型进行控制，从而决定水量和冷

却模式。为了保证工业试制的顺利进行，积累控制冷却的现场生产经验，为冷却

模型的自学习提供数据积累，采用Q345B对水冷工艺进行现场实验，分别设置终

冷温度580℃、冷却速度20℃／s和终冷温度550℃、冷却速度25℃／s两种控制冷却

工艺进行试验。

4．2．3现场试轧方案

结合实验室轧制情况，工业试轧具体工艺参数如表4．2所示。

表4．2 X80管线钢的试验工艺参数

Table 4．2 The processing parameter of X80

采用工艺 未再结晶区控扎

成品钢板厚度

坯料尺寸

均热温度

均热时间

待温厚度

待轧后开轧温度

终轧温度

终冷温度

冷却速度

22mm

230X 1600×3250mm

1220．1280℃

≥60min

≥88mm

880．950℃

780．820℃

500．580℃

20—25℃／S

4．3试验结果及分析

4．3．1离线模拟轧制结果

Siemens程序自动模拟的轧制情况如表4．3所示。同时利用式2．17所得变形抗

力模型，对轧制力进行计算。

由结果可以看出，粗轧阶段道次压下率在10％以上，待温厚度在88ram左右。

预计算的终轧温度为806℃，符合工艺设定要求。通过对每道次轧制力进行计算，

系统模拟的轧制力与计算轧制力非常接近，压下制度合理。



表4．3离线模拟压下分布情况

Table 4．3 The distribution of depression of off-line simulation

由希姆斯公式可得， 一F=形×√尺。×幽×Op x k (4．1)

其中，W：轧件宽度

Jjc。：弹性压扁半径

g：轧制力状态影响系数

幽：压下量(入口厚度．出口厚度)⋯

k：轧件变形抗力

(1)变形抗力

由式2．17可得，

仃=207．5exp(2．0995—1．6018T)(吾／10)o·2∞297一022548【1．08059(8／0．4)o·17128-0．08059(e／0．4)】

其中，s=tn(n／h)H：入口厚度；h：出口厚度；

g√R·幽 (4．2)

(2)弹性压扁半径

R’=R0 x(1q。篇) (4．3)

．16x(1一y 2)C=————-二————‘
石×E (4．4)

其中，＆：初始半径；

W：轧件宽度；

’，：泊松比(对于钢材取0．3)

E：轧辊弹性模量(4300ram轧辊刚度8500kn／mm)
‘



(弹性压扁半径与轧制力存在定量关系，可利用迭代进行计算，一般迭代5～8

次可达到精度要求)

(3)轧制力状态影响系数

由于影响函数的解析计算比较复杂，一般采用简化公式进行计算：

Qp=expc0．00806+0．218 x Inc√鲁×√等，+0．1318 x cInc√鲁×√等))2 c4句
“)残余应变计算

在轧制力计算过程中，要考虑到道次间残余应变的影响，定义CI"为残余应变与上

一道次应变的比值，即甜=A P／P 1，该参数是静态回复动力学的重要参数。文献[40】

给出了cr的计算公式：

^。二竺

cr=竺三=s．e
r (4．6)

Sl

式中 △f——道次间歇时间，S；

T——与轧件温度有关的系数。

f的计算采用以下方法，如果轧件的变形温度超过重要关键温度口C或控温

时间超过一定值如时，计算轧制力忽略累计应变的影响，否则需要考虑上一道次的残

余应变对本道次变形抗力的影响。从金属热力学角度分析，可以得到中厚板在线

轧制时r的计算方法：

微合金钢：．日C=900。C，如=50 s，其r计算公式为T=0．77333 X 10‘3 X 8

2—1．76933X p+1016．0。当p>1150℃，r=4；当日<900℃，r=50。

利用上述模型，编制程序进行每道次轧制力的计算，计算结果与Siemens系统

离线模拟结果对比如图4．2所示。



图4．2轧制力对比

Fig．4．2The comparison of rolling force

4．3．2水冷单体试验结果

通过对ACC的记录温度进行分析，不同终冷温度和冷却速度的工艺条件下，

实际值与目标值得对比结果如图4．3，4．4，4．5，4．6所示。

I●o--。-．．．．．．．．．．．．—．．．．．____。．______。_。_-。__．．-．． 一

图4．3目标值为580℃的冷却速度变化曲线

Fig．4．3 The CUFVe ofcooling velocity with 580"C as its aim



图4．4目标值为20℃／S的冷却速度变化曲线

Fig．4．4 The CHI Ve of cooling velocity with 20'C／S aS its aim

由实验结果可以看出，当设定终冷温度580。C、冷却速度20"(2／s时，随着实

验坯数目的增加，实际终冷温度越来越接近目标终冷温度，表明ACC控制冷却模

型的自学习过程在发生作用，自学习效果较为明显；冷却速度分布在15．20*C／s

之间，与目标冷速有一定差距。

图4．5目标值为550。C的冷却速度变化曲线

Fig．4．5 The curve of cooling velocity with 550。C aS its aim



图4．6目标值为25℃／s的冷却速度变化曲线

Fig．4．6 The curve of cooling velocity with 25"C／s舾its aim

当设定终冷温度550℃、冷却速度25℃／s时，随着实验坯数目的增加，实际

终冷温度越来越接近目标终冷温度，冷却速度分布在15．20℃／s之间，与目标冷

速有较大差距。

4．3．3 X80轧制试验结果及分析

4．3．3．1轧制工艺及性能

试验待温厚度86．58mm，控温情况见下表，其中第3块由于人工控温操作失

误导致精轧开始温度很低，终轧温度低，为保证板形，因此轧后采取空冷。终冷

温度偏高，特别是返红温度。本次工业实验除终冷温度高于预期设定值以外，轧

制过程中各参数均达到工艺设定值。具体工艺参数如表4．4所示。
表4．4实际温度数据

Table 4．4 The data oftemperature in experiment

试制钢板的力学性能如表4．5所示，其屈服强度没有达到技术要求，抗拉强度

除了轧后空冷的C钢板外，其余均达到要求，屈强比达到要求且低，基本没有明

显的屈服点，延伸率远超出技术要求，冷弯性能良好，硬度合格。



表4．5横向拉伸、硬度性能

Table 4．5 The tension and hardness performance of cross direction

试制钢板的．20。C夏比冲击结果如表4．6所示，其冲击功完全达到技术条件要

求，但夏比冲击剪切面积没有达到要求。

表4．6．20℃夏比冲击韧性

Table 4．6 The charpy impact toughness of一20"(2

系列温度冲击结果见图4．7，4．8。试制钢板的冲击功即使到．60℃时，仍在200J

以上。因此，仅仅根据目视判定剪切面积，有可能造成较大的偏差。
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图4．7实验钢系列冲击的剪切面积

Fig．4．7 The shear section of tested steels in in series impact experiment
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图4．8实验钢系列冲击的冲击功

Fig．4．8 The ballistic work oftested steels in series impact experiment

实验钢板落锤撕裂试验剪切面积的最小百分数如表4．7所示，从结果看，性能

不理想，但存在明显的趋势，C和D钢板的剪切面积比A和B的差。其中C和D

的性能接近合格，而A和B的差距大。系列落锤试验结果如图4．9所示，显示同

样的结果。

图4．9实验钢系列落锤试验的剪切面积最小百分数

Fig．4．9 The least percentage ofshear section ofDWTT in different temperature



表4．7 X80钢板DWTT(落锤撕裂试验)剪切面积的最小百分数

Table 4．7 The least percentage of shear section ofDWTT

4．3．3．2试制钢板的显微组织

(1)光学显微组织

将块状试样在磨平、抛光后用4％的硝酸酒精浸蚀，在光学显微镜下观察显微组

织。试制钢板的微观组织如图4．10所示，组织为多边形铁素体、少量针状铁素体和

粒状贝氏体，中心有少量残余M／A岛状组织。由表4．8可以看出，试验钢晶粒很细，

带状组织也轻，微观组织检验完全满足技术条件要求。

图4．10试验钢金相组织

Fig．4．10 The microstructure oftested steels

a：A钢b：B钢c：C钢d：D钢
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表4．8试制钢板微观组织检验结果

Table 4．8 The microstructure of tested steel

(2)SEM显微组织

从图4．11．4．14可见，A钢板的表层和1／4处组织细，中心相对粗大；B钢板

的晶粒比A的粗大；轧后空冷的C钢板表层类似于低温变形组织，等轴铁素体明

显，且心部组织相对粗大；D钢板的表层与C类似，有可能与精轧温度低有关系，

1／4处出现的等轴铁素体比C的细，心部组织与A的1／4处组织相似。因此，从图

片看，终轧温度较低且进行水冷的D钢板的组织最好。

图4．11 A钢的微观组织

F．4．1l ne mierostructure of steel A

图4．12B钢的微观组织

F．4．12 The microstructure ofsteel B
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图4．13 C钢的微观组织

F．4．1 3 The microstructure of steel C

图4．14D钢的微观组织

F．4．14 The microstructure ofsteel D

取剪切面积不合格的样品进行SEM观察，如图4．15所示，均为韧性断口，说

明冲击过程中发生明显塑性变形，没有发现结晶状脆性区域。

从断口形貌观察，出现了断口分离现象。冲击试样取自钢板接近表层的部位，

该部分的微观组织如图4．11_4．14所示，C和D钢板的表层组织具有变形拉长的特

点，有可能是由于精轧温度低，导致钢板表层组织变形进入两相区形成的。而两

相区变形的材料进行冲击试验时，容易导致断口分离，这与形成的织构有关系。

西气东输X80技术条件，要求在钢板表层2mm以下取冲击样，有可能可以避免断

口分离现象。
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剪切面积评定 的断口形貌(C)图4．15夏比冲每-
● ●

(3) 显微组织

试验钢的 组织如图4．所示，其基体组织的TEM形态特征如下： ①由

板条束或针状片条束组成，有充分发展和明显的板条束或针状片条束边界；②基体

上分布着高密度缠结位错。

●- ●



图4．19 B二相粒子分布与能谱

Fig．4．19 The distribution ofsecond-phase and energy spectrum ofB

C试样二相粒子分布与能谱如图4．20所示。从中可以看出，C二相粒子不多，以

80--150rim之间粒子为主，少量粒子在80rim以下(部分小粒子在40rim左右)另有

少量大粒子在200nm以上，极少量大粒子尺寸达到400rim左右，成分均为Nb，Ti复

合的CN化物，大粒子中钛含量明显高于铌含量，50rim左右小粒子中铌钛含量相当。

一————————————————————————————————～一●__一～
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图4．16试验钢的TEM形貌

Fig．4．1 6 Themierostmcture pattem under TEM

a：A钢b：B钢c：C钢d：D钢

由图4·17可以看出，四块试验钢中都发现了马奥岛(M／A)，尺寸较大，分布不

均匀，且呈现不规则的岛状外型。



图4．17试验钢的M／A岛形貌

Fig．4．1 7Themicrostructure pattern
of M／A underTEM

a：A钢b：B钢c：C钢d：D钢

(4)第二相粒子观察与分析

通过萃取复型，利用TEM观察了试验钢的析出相，对析出相颗粒大小及分布

进行了对比分析，A试样二相粒子分布与能谱如图4．18所示。从图中可以看出，

A试样二相粒子较多且分布均匀，以50．100rim之间粒子为主，部分粒子在

100．150nm之间，150nm以上及50nm以下粒子很少。极少量大粒子在300nm以

上，所有粒子成分均为Nb，Ti复合的CN化物，未发现Mo析出。

图4．18 A二相粒子分布与能谱

Fig·4．1 8 The distribution ofsecond—phaseand energy spectrum ofA

B试样二相粒子分布与能谱见图4．19。由图中可以看出，B二相粒子略少于A，

尤其是50—100nm之间粒子。以50—100nm之间粒子为主，部分粒子在100．150IlIll

之间，200nm以上粒子及50nm以下粒子很少。极少量粒子在30011rIl以上，分布

很均匀。所有粒子成分均为Nb，Ti复合的CN化物，未发现Mo析出。
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图4．16试验钢的TEM形貌

Fig．4．1 6 The microstructure pattern under TEM

a：A钢b：B钢c：C钢d：D钢

由图4．17可以看出，四块试验钢中都发现了马奥岛(M／A)，尺寸较大，分布不

均匀，且呈现不规则的岛状外型。
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图4．17试验钢的M／A岛形貌

Fig．4．1 7 The microstructure pattem of M／A under TEM

a：A钢b：B钢c：C钢d：D钢

(4)第二相粒子观察与分析

通过萃取复型，利用TEM观察了试验钢的析出相，对析出相颗粒大小及分布

进行了对比分析，A试样二相粒子分布与能谱如图4．18所示。从图中可以看出，

A试样二相粒子较多且分布均匀，以50．100nm之间粒子为主，部分粒子在

100．150nm之间，150nm以上及50nm以下粒子很少。极少量大粒子在300nm以

上，所有粒子成分均为Nb，Ti复合的CN化物，未发现Mo析出。
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图4．20 C二相粒子分布与能谱

Fig．4．20 The distribution ofsecond·phase and energy spectrum ofC

D试样二相粒子分布与能谱如图4．21所示。D试样二相粒子比C更少，且尺

寸基本在100--200nm之间，多为规则方形，少量粒子在100nm以下和200nm以

上，成分均为Nb，Ti复合的CN化物。
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图4．2l D二相粒子分布与能谱

Fig．4．2 1 The distribution ofsecond-phase and energy spectrum of D



四块试验钢的析出物从形态上均以方形粒子为主，且方形粒子多为钛含量明

显高于铌含量，少量不规则形状粒子中铌钛含量相当。从粒子尺寸来看，粒子总

体尺寸有长大趋势，且数量逐渐减少。各试样中二相粒子分布较均匀，未发现Mo

的析出，也未发现单一的№或Ti的析出。

(5)位错形态

试验钢的位错形态如图4．22所示，从中可以看出，试验钢基体上均存在大量

位错，未发现因位错纠结而形成的亚结构。在晶粒尺寸相差不大的情况下，位错

密度较大的B号实验钢的屈服强度最高。

图4．22试验钢的位错形态

Fig．4．22 The dislocation oftested steel under TEM

a：A钢b：B钢e'-C钢d：D钢

4．3．3．3工业实验结果分析



从工艺控制上看，此次工业实验除C空冷外，其余试验钢终冷温度偏高，冷

却强度不够。在性能指标上，屈服强度和DWTT指标明显不合。

从微观组织检验结果可以看出，试验钢的组织主要为多边形铁素体，以及粒

状贝氏体，中心有少量M／A岛状组织，针状铁素体含量较少。从边部到中心，组

织分布不均匀，铁素体含量较低，M／A岛状组织分布不均匀且尺寸较大。析出物

以(Ti，Nb)(C，N)为主，尺寸较大，造成试验钢强韧性较差。为此控轧控冷

工艺需进一步改进。钢板出水的终冷温度在550．580℃之间，返红温度在570．594

℃之间(空冷的除外)，这个温度段不利于针状铁素体组织的大量形成，因此，强

度和韧性均受到影响。因此，在返红温度570—600℃能保证板形基础上，终冷温度

需进一步降低，终冷温度控制在5lO±20℃，返红温度在540±20℃。

4．4本章小结

(1)通过离线模拟轧制实验确定了在首秦4300ram中厚板轧机具备执行X80管线

钢轧制工艺的能力。

(2)通过水冷实验确定了在首秦4300mm中厚板生产线ACC冷却系统具备执行

X80管线钢冷却工艺的能力。

(3)试验钢板的屈服强度不合格，低于规定的下限，落锤冲击性能不合格。结合工

艺及组织可知，一方面终冷温度普遍高于设定的目标温度，即，返红温度在

570．594℃之间，而设定的目标温度为550℃±20℃，建议后期试验要严格保证

水冷工艺。另一方面，组织中多边形铁素体的量较多，针状铁素体的量很少，

因此，导致了钢板的强度偏低，应进一步摸索其轧制工艺。
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第5章结论

本文以东北大学轧制技术及连轧自动化国家重点实验室承担的“首钢宽厚板

品种开发项目"为背景，通过实验室热模拟实验、热轧实验及现场工业试轧，研

究了X80管线钢的高温热变形行为及控轧控冷工艺参数对组织及性能的影响，得

到如下结论：

(1)通过对不同成分的A、B试验钢进行单道次压缩实验，得到了试验钢的真应力．

真应变曲线。计算得到A、B试验钢激活能分别为235．18KJ／mol、359．59 KJ／mol；

得到了试验钢的Z参数以及变形参数仃。s。与Z参数的关系，计算了A、B试验

钢的临界变形量。在相同的变形条件下B钢IZA钢更难发生动态再结晶，但是在

工业轧制过程中两种试验钢均很难发生动态再结晶，通过完全动态再结晶细化

奥氏体晶粒较难实现；建立了试验钢的变形抗力数学模型，A钢B钢变形抗力

模型分别为：

仃=207．5exp(2．0995—1．6018T)(e／10)o‘2鲫。0‘2256i1．0806(e／0．4)o_17"一0．0806(e／0．4)】

盯=220．5exp(2．4049—1．8971T)(e／10)0‘2387仃-o·1895【1．0149(s／0．4)o‘29200．0149(e／0．4)】

通过对模型进行回归分析，回归方程具有较高的拟合精度。

(2)通过实验室热轧试验，研究了三种不同化学成分的试验钢在不同控轧控冷工艺

条件下的组织与性能，研究发现0．045％C，1．778％Mn，0．042％Nb，0．046％V，

O．02％Ti，0．29％Mo的试验钢在再轧温度854℃、终轧温度802℃、终冷温度

550℃、冷却速率15．6"C／s时可获得‰．5=605MPa、Rm=755MPa、Asomm％=46
的良好力学性能，以及一20℃平均夏比冲击功287J，剪切面积97％的良好冲击

韧性；0．028％C，1．89％Mn，0。153％Nb，0．044％V，0．02％Ti的试验钢在再轧

温度870℃、终轧温度815℃、终冷温度545"12、冷却速率13．5℃／s时可获得

‰．5=580MPa、Rm=665MPa、Asomm％=-40的力学性能，以及．20℃平均冲击功

210J，剪切面积85％的冲击韧性。

(3)通过轧制过程的离线模拟及在线水冷单体试验，校核了首秦4300mm宽厚板轧

机的轧制能力及和ACC冷却系统的水冷能力，结果表明，其轧制能力及水冷

强度满足X80管线钢的轧制工艺要求。

(4)通过一轮的现场工业试轧，摸索了X80管线钢的工艺参数及性能的关系。结

果表明，随着终冷温度的升高，组织中的针状铁素体的含量减少，多边形铁素



体的含量增多。由于本次试验终冷温度控制的较高，导致针状铁素体较少，试

验钢板的屈服强度不合格，落锤冲击性能不合格。
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