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Abstract: The effect of carbon content and isothermal heat treatment conditions on the microstructure

evolution and mechanical properties of ultra-high strength bainitic steels was investigated. A reduction

in carbon content from 0.8 wt% to 0.6 wt% in super-bainite steel with typical chemistry effectively

improved not only the Charpy impact toughness but also the strength level. This suggests that reducing

the carbon content is a very promising way to obtain better mechanical balance between strength and

impact toughness. The higher Charpy impact toughness at a lower carbon content of 0.6 wt% is thought

to result from a reduction in austenite fraction, and refinement of the austenite grain. The coarse

austenite grains have a detrimental effect on impact toughness, by prematurely transforming to

deformation-induced martensite during crack propagation. Mechanical properties were also affected by

the isothermal treatment temperature. The lower isothermal temperature enhanced the formation of

bainitic ferrite with a refined microstructure, which has a beneficial influence on strength, but reduces

impact toughness. The lower impact toughness at lower isothermal temperature is attributed to the

sluggish redistribution of carbon from the bainitic ferrite into the surrounding austenite. Higher solute

carbon in the bainitic ferrite contributes to an increase of strength, but at the same time, encourages

a propensity to cleavage fracture.
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1. 서 론

초고강도 베이나이트 강은 높은 농도의 C (1 wt% 내외)

및 Si을 함유한 강재로서 오스테나이트화 처리 후 비교적

저온 (200~300 oC) 에서 장시간 항온열처리 (오스템퍼링)

를 통해 나노구조의 베이나이트와 잔류오스테나이트 복합

조직을 구현하여 인장강도 2.0 GPa 수준의 초고강도를 얻을

수 있는 강재이다 [1-3]. 기본적인 합금설계 및 열처리 공정

에 대한 개념은 2002년 영국 캠브리지 대학교의 H.K.D.H.

Bhadeshia 교수에 의해 제안되었다. 이후 여러 연구자에 의

해 super bainite, strong bainite, hard bainite, low-

temperature bainite 로 불리어지고 연구되었으나 기본적으

로 거의 유사한 합금성분 및 공정조건을 바탕으로 하고 있

으며 보고되고 있는 미세조직 또한 유사하다 [2,4].

초고강도 베이나이트강의 높은 C 함량은 마르텐사이트

변태개시 온도 (Ms) 를 200 oC 이하로 낮춤으로써 200~

300 oC 온도 범위에서 항온 열처리에 의해 나노 크기의 매

우 미세한 베이나이트 형성을 가능하게 한다 [5-7]. 또한

Si 첨가는 항온 열처리 중 cementite 석출을 억제하여 최
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종 미세조직에 다량의 오스테나이트를 잔류시킴으로써 변

태유기소성 (transformation-induced plasticity) 기구에 의

해 균일 연신율을 향상시키는데 기여하는 것으로 알려져

있다 [8-10].

비교적 단순한 성분 계를 활용하여 초고강도와 고연신을

동시에 확보할 수 있는 것으로 알려진 초고강도 베이나이

트 강은 개발 초기부터 차세대 철강재료로서 큰 기대를 모

았으며 이를 수송기계, 발전용 터빈 샤프트 등에 적용하기

위해 많은 연구가 진행되었다 [2,11,12]. 그러나 현재까지

초고강도 베이나이트 강이 실제로 적용된 곳은 천공형 장

갑판재와 같이 매우 특수한 응용 분야로 제한되어 있다.

초고강도 베이나이트 강의 상업적 적용 확대가 더딘 이유

로는 높은 C 함량에 따른 용접 문제와 매우 낮은 상온충

격인성을 들 수 있다 [13,14]. 용접성의 경우에는 다른 용

접방법을 적용하거나 또는 용접조건 최적화를 통하여 극복

할 수 있는 여지가 존재한다. 그러나 상온충격인성은 구조

물 설계 변경 등 다른 방안을 통하여 해결하기 매우 어려

운 문제이므로 재료 자체의 성능 향상에 대한 연구가 필수

적이다.

본 연구에서는 C 함량 저감 및 항온열처리 온도 조건

의 제어에 따른 영향을 살펴봄으로써 초고강도 베이나이

트 강재의 강도 및 연신율의 저하를 최소화하면서도 강

재의 상온충격인성을 개선할 수 있는 방안을 찾아보고자

하였다. 앞에서 언급한 바와 같이 높은 C 함량은 초고강

도 베이나이트 강의 마르텐사이트 변태 개시 온도를 낮

추어 비교적 저온에서 베이나이트 항온변태를 가능하게

하는 핵심적인 인자이지만, 동시에 조대한 크기의 오스테

나이트 결정립을 잔류시킴으로써 상온충격인성 열화를 촉

진할 가능성이 있다 [15-17]. 이에 C 함량이 저감된 조

건에서 잔류 오스테나이트의 분율, 형상 변화가 초고강도

베이나이트 강의 충격인성을 비롯한 기계적 특성에 미치

는 영향을 고찰하고자 하였다. 또한 잔류 오스테나이트

특성과 베이나이트 내 고용 C 함량 등 강재의 기계적

특성에 큰 영향을 미칠 수 있는 미세조직학적 인자들은

항온변태온도에도 크게 영향을 받을 가능성이 높으므로

이에 대해서도 고찰하였다.

2. 실험방법

실험에 사용된 강재의 화학조성은 표 1과 같다. 합금 I

은 초고강도 베이나이트 강에 대해 일반적으로 알려진 조

성을 가지고 있으며, 합금 II는 합금 I 대비 C 함량을 저

감한 성분계로 설계하였다. C 함량을 0.6 wt% 이하로 낮

추는 경우에는 마르텐사이트 변태 개시 온도가 200 oC 이

상으로 상승할 가능성이 높다. 따라서 200 ~ 300 oC 항온변

태온도를 적용하여 나노 크기의 미세한 베이나이트를 확보

하기 위해서는 최소한 0.6 wt% 수준의 C 함량이 필요할

것으로 판단하여 합금 II의 C 함량을 결정하였다. 

합금은 진공용해를 통해 40 kg 잉곳(ingot)으로 제조하였

다. 각 잉곳은 1200 oC 에서 2 시간 동안 균질화 처리하

고, 1000 oC 이상에서 마무리 압연 하여 최종적으로 15

mm(T) × 200 mm(W) × 1750 mm(L) 크기의 강판으로 제조

하였다.

합금의 오스테나이트화 처리 및 오스템퍼링 온도는 선팽

창 곡선 측정 장치 (Dilatometer) 를 이용하여 오스테나이

트 변태 종료온도 (A3), 마르텐사이트 변태개시온도 (Ms)

를 평가하여 결정하였다. 선팽창 곡선 측정은 지름 3 mm,

길이 10 mm 원통형 시편을 사용하여 진행하였다.

열처리된 합금의 기계적 특성은 인장시험, 경도시험 및

샤르피 충격시험을 통하여 평가하였다. 기계적 특성 평가

를 위한 시편은 상자로와 염욕로를 이용하여 열처리한 후

시험편을 제작하였다. 인장시험 시편은 ASTM E8M sub-

size 규격으로 가공하였고, 샤르피 충격시험 시편은 ASTM

A370 standard size 규격으로 가공하였다. 샤르피 충격시험

은 상온에서 진행하였다. 경도는 비커스 경도계를 이용하

여 하중 10 kg 의 조건으로 평가하였다.

강재의 미세조직과 충격파면은 FE-SEM을 이용하여 관

찰하였다. 미세조직 관찰을 위해서 연마지와 연마액을 사

용하여 표면을 연마한 후 나이탈 (Nital) 부식액을 이용하

여 표면을 부식시킨 후 관찰하였다.

열처리에 따른 강재 내 잔류 오스테나이트 분율과 C 농

도는 X-선 회절 (XRD) 피크 분석을 통해 확인하였다. 우

선 X-선 회절각 (2θ) 범위를 40~100 o 범위로 설정하여

FCC 및 BCC 피크를 각각 4개씩 검출한 후 적분강도를

계산하여 오스테나이트의 분율을 계산하였다 [31]. 또한

(200) 오스테나이트 피크 위치 변화로부터 오스테나이트 내

C 농도를 평가하였다 [32,33]. 시편 준비는 기본적으로 미

세조직 관찰을 위한 시편과 동일한 방법으로 준비하였고,

표면부 변형층을 제거하기 위해 최종 연마단계에서는 전기

화학적 방법을 사용하여 연마하였다. 

Table 1. Chemical composition of investigated alloys (wt%).

C Si Mn Mo Cr

Alloy I 0.84 1.3 2.0 0.27 1.2

Alloy II 0.63 1.3 1.9 0.26 1.2
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3. 실험 결과

3.1. 상변태 거동

그림 1은 합금 I과 II를 상온에서 950 oC 까지 1 oC/s

으로 승온하고 3분 유지 후 30 oC/s 으로 냉각한 조건에서

측정한 선팽창 곡선이다. 합금 I과 II의 선팽창 거동으로부

터 승온 시 오스테나이트 변태 종료온도는 약 822 oC 와

802 oC, 냉각 시 마르텐사이트 변태개시온도는 약 101 oC

및 172 oC 로 평가되었다. 합금 II의 경우, C 함량 저감

에 의해 마르텐사이트 변태개시 온도가 상승하였지만, 200

~ 300 oC 온도 범위에서 베이나이트 형성을 위한 항온변태

열처리를 적용하는 데는 문제가 없다고 판단되었다. 그림

1에서 측정된 상변태 온도를 바탕으로 합금을 950 oC 에서

오스테나이트화 처리 한 후, 200 ~ 300 oC 온도 범위에서

항온변태 처리하였다. 항온변태열처리 과정에서의 베이나

이트 변태거동을 확인하기 위한 시편 선팽창 측정 결과를

그림 2에 나타내었다. 그림 2에서 화살표로 표시한 부분은

항온변태 영역 선팽창 곡선에서 나타난 첫 번째 극대점으

로서 이에 해당하는 시간을 베이나이트 변태완료 시점으로

고려하였다. 250 oC 에서 항온변태 처리하는 경우, 합금 I

과 II 모두 약 60 시간 이내의 항온변태 처리에 의해 베

이나이트 변태가 거의 완료됨을 알 수 있다 (그림 2 a,

b). 합금 II 의 경우에는 C 함량 저감에 의해 베이나이트

변태가 합금 I의 경우보다 단시간에 개시되는 것을 알 수

있었고 베이나이트 변태 완료 시간 또한 단축되었다. 합금

II의 항온변태 온도에 따른 베이나이트 변태 거동을 측정

한 결과를 보면 (그림 2 b, c, d), 200 ~ 300 oC 온도 범

위에서 항온변태온도가 낮아질수록 베이나이트 상변태 개

시와 종료를 위해 보다 장시간의 열처리가 필요하다는 것

을 알 수 있다. 즉, 300 oC의 항온변태조건에서는 5 시간

이내에 베이나이트 변태가 완료되지만, 항온변태온도가

200 oC로 낮아지는 경우에는 약 100 시간 정도의 항온변태

처리가 필요하다. 이는 항온변태온도가 낮아질수록 베이나

이트 변태를 위한 구동력은 증가하지만, 베이나이트 변태

가 진행되기 위하여 필요한 C 확산이 느려지기 때문이다

[6,18-20].

합금 I과 II의 상변태 거동 분석을 통해 오스테나이트화

처리 후 200 ~ 300 oC 온도 범위에서 베이나이트 변태를

위한 항온열처리 적용이 가능하다고 판단되었으므로 합금

의 기계적 특성 평가를 위하여 상자로와 염욕로를 이용하

여 그림 3과 같은 조건으로 열처리를 실시하였다. C 함량

의 영향을 살펴보기 위하여 250 oC에서 항온변태 처리한

합금 I과 II를 비교 검토하였고, 항온변태온도의 영향을 고

찰하기 위하여 합금 II에 대해 200, 250, 300 oC 에서 항

온변태 열처리 후 미세조직과 기계적 특성을 분석하였다.

각 항온변태온도에서 유지시간은 각각 250, 72, 8 시간으

로 베이나이트 변태가 충분히 진행되어 최종 냉각과정에서

마르텐사이트 변태가 발생하지 않는 조건으로 열처리 하였

다. 따라서 모든 시편의 최종 미세조직은 베이니틱 페라이

트와 잔류 오스테나이트로 이루어진 이상 (Dual phase) 조

직이다.

Fig. 1. Dilatation behavior of (a) alloy I and (b) alloy II upon
heating to 950 oC, followed by cooling to room temperature.

Fig. 2. Dilation behavior during isothermal treatment: (a) alloy I at
250 oC, (b) alloy II at 250 oC, (c) alloy II at 200 oC and (d) alloy II at
300 oC (arrows indicate the first saturation points in the dilatation
curves).

Fig. 3. Heat treatment path of investigated alloys.
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3.2. 탄소함량에 따른 미세조직과 기계적 특성

250 oC 에서 72 시간 항온변태 열처리한 합금 I과 II의

미세조직을 그림 4에 나타내었다. 두 합금 모두에서 압연

방향으로 연신된 형태의 미세조직을 확인할 수 있으며 이

러한 영역은 응고 시 형성된 합금원소 편석층이 열간압연

에 의해 연신되어 나타나는 것이다. 이렇게 연신된 영역에

서는 편석에 의해 Mn 농도가 높으므로 상온에서 오스테나

이트가 잔류할 가능성이 높다. 실제로 연신된 영역을 확대

하여 보면 (그림 4 b, d) 침상형 베이니틱 페라이트로 변

태한 영역 사이에 잔류 오스테나이트로 판단되는 미세조직

이 관찰되는 것을 알 수 있다. C의 함량이 0.8 wt% 인

합금 I에서는 비교적 조대한 크기의 오스테나이트를 관찰

할 수 있으며 오스테나이트 분율 또한 33.5% 수준으로 평

가되었다 (그림 4 a, b). C 함량을 저감한 합금 II의 경

우에도 연신된 미세조직은 여전히 관찰되지만, 잔류 오스

테나이트 결정립 크기는 합금 I과 비교하여 미세화되었고,

분율도 18.7% 수준으로 감소하였다 (그림 4 c, d). 

C 함량 저감에 따른 잔류 오스테나이트 결정립 크기와

분율 감소는 베이니틱 페라이트 형성에 따른 오스테나이트

로의 C 재분배와 관련이 있다 [19,21]. 합금의 C 함량이

감소하면 동일한 분율의 베이니틱 페라이트가 형성될 때

오스테나이트로 재분배 되어야 할 C 양이 감소하게 된다.

이 때문에 합금의 C 함량이 낮은 경우, 잔류 오스테나이트

의 C 함량이 전단변태 (displacive transformation)에 의해

베이니틱 페라이트 형성이 열역학적으로 어려워지는 To (또

는 To’) 수준에 도달하기 위해서는 더 높은 분율의 베이니

틱 페라이트가 형성되어야 한다. 따라서 C 함량이 낮은 합

금 II의 경우, 동일한 온도에서 항온변태 처리했음에도 불

구하고 합금 I과 비교하여 더 많은 베이니틱 페라이트가

형성되게 되며 따라서 잔류 오스테나이트 분율이 감소하고,

결정립의 크기도 미세하게 된다.

그림 5에서 C 함량에 따른 경도와 상온충격인성의 변화

를 확인할 수 있다. C 함량 저감에도 불구하고 합금의 경

도가 다소 향상되는 것으로 나타났다. 이는 합금 합금 II

(0.6C)의 경우, 항온변태 열처리 후 오스테나이트 보다 경

한 조직인 미세한 베이니틱 페라이트의 분율이 증가하였기

때문이다. 경도의 상승에도 불구하고 상온충격인성 또한 C

함량 저감에 따라 상당히 개선되는 것으로 나타났는데 이

는 앞에서 언급한 잔류 오스테나이트의 특성 변화와 관련

이 있는 것으로 생각된다. 기존의 연구결과에 의하면 초고

강도 베이나이트강의 매우 낮은 상온충격인성은 잔류 오스

테나이트의 낮은 기계적 안정성에 기인하는 것으로 보고되

고 있다 [15,22-24]. 즉 충격시험 시 균열 선단에 존재하

는 조대한 잔류 오스테나이트 결정립은 기계적 안정성이

낮아 응력 및 변형의 영향으로 마르텐사이트로 쉽게 변태

하게 되고 [22,23,34], 이에 따라 균열의 전파가 용이하게

되어 낮은 상온충격인성을 나타내게 된다는 것이다. 두 합

금 모두 250 oC 에서의 항온열처리에 의해 베이니틱 페라

이트 형성이 거의 완료되는 단계에서 잔류 오스테나이트

내의 C 농도는 크게 다르지 않을 것이라 생각되며 실제

측정 결과 또한 유사하였다 (그림 6). 하지만, 합금의 C

Fig. 4. Microstructure of alloy I (a, b) and alloy II (c, d) after heat
treatment (arrows indicate the microstructure presumed to be
retained austenite).

Fig. 5. (a) Hardness and (b) Charpy impact energy of investigated alloys.
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함량이 저감되면 잔류 오스테나이트 결정립이 미세화되고

이에 따라서 기계적 안정성이 높아지게 된다. 또한 오스테

나이트 결정립 미세화에 의해 응력 또는 변형유기 변태되

는 마르텐사이트 크기가 미세화되어 균열 전파를 억제할

수 있는 효과를 나타내게 됨으로써 상온충격인성 개선에

기여하는 것으로 생각된다. 

그림 7은 상온충격시험 후 관찰한 합금 I과 II의 파면이

다. 합금 I과 II의 파면에서 모두 준벽개파괴 특성이 확인

되었다. 특히 합금 I (0.8C)의 경우에는 파면상에 화살표로

표시한 취성파면 부분이 관찰되었다 (그림 7 a). 이러한

취성파면은 균열이 전파하면서 미세조직에 존재하고 있던

잔류 오스테나이트가 응력 또는 변형유기 마르텐사이트로

변태되면서 발생한 것이라 판단된다 [22,23,34]. 조대한 잔

류 오스테나이트가 거의 관찰되지 않았던 합금 II (0.6C)

의 파면에서는 취성파면이 거의 관찰되지 않았다 (그림 7

b). 이러한 결과는 조대한 잔류 오스테나이트가 충격인성을

저해하는 미세조직학적 인자이며 C 함량 저감에 의한 오

스테나이트 미세화가 충격인성 개선에 일정 부분 역할을

하고 있음을 의미한다 [22,23,34]. 

그림 8과 표 2에 합금 I과 II의 대표적 응력-변형율 곡

선과 인장특성을 정리하였다. 경도 및 충격인성 변화와 유

사하게 C 함량 저감에 의해 합금의 항복강도와 인장강도

가 다소 증가하였고, 총연신율 또한 증가하는 경향을 나타

내었다. 두 합금 모두 나노크기의 베이나이트와 잔류 오스

테나이트로 이루어진 미세조직을 가지고 있고, 주된 미세

조직학적 차이는 잔류 오스테나이트 분율과 크기라는 점을

고려할 때, 이러한 기계적 특성의 변화는 잔류 오스테나이

트 특성을 제어하는 것이 초고강도 베이나이트강의 높은

강도를 유지하면서, 인성 및 연성을 개선할 수 있는 유력

한 방안 중의 하나임을 의미한다.

3.3. 항온변태온도에 따른 미세조직과 기계적 특성

합금 II 를 200, 250 및 300 oC 에서 각각 250, 72,

8 시간 항온변태처리 후 관찰한 미세조직들 간에는 상당한

차이가 확인되었다 (그림 9). 항온변태온도의 감소에 따라

베이니틱 페라이트 결정립의 크기가 점차 미세화되고 미세

조직이 치밀해지며, 이와 동반하여 잔류 오스테나이트 분

율이 감소하는 것을 알 수 있다. 베이니틱 페라이트 결정

립 크기가 미세화되는 것은 변태온도가 낮아짐에 따라 베

이니틱 페라이트 핵생성 구동력이 증가하기 때문이다. 또

한 항온변태온도가 감소하면 전단변태를 위한 구동력이 증

가하여 더 높은 분율의 베이니틱 페라이트가 형성될 수 있

으므로 잔류 오스테나이트 분율이 감소하는 결과를 가져오

게 된다. 

합금 II 의 항온열처리 온도에 따른 기계적 특성의 변화

를 그림 10 a 와 b에 나타내었다. 항온열처리 온도가 낮

아질수록 합금의 경도는 상승하였다. 경도의 증가는 앞 절

Fig. 6. To and To’ lines with carbon content in the retained austenite.

Fig. 7. Fracture surface after Charpy impact test; (a) alloy I, (b)
alloy II.

Fig. 8. Representative stress-strain curves of alloy I and II subjected
to isothermal treatment at 250 oC.

Table 2. Average tensile properties of investigated alloy I and II.

Yield strength 

(MPa)

Tensile Strength 

(MPa)
Elongation (%)

Alloy I 1420 1883 8.4

Alloy II 1474 1907 13.3
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의 결과 (그림 5 a)와 유사하게 오스테나이트 분율 감소와

동반하는 것으로 나타났고, 이는 경질상인 미세한 베이니

틱 페라이트 분율 증가가 경도의 변화에 영향을 미치고 있

음을 의미한다. 뿐만 아니라 항온변태온도의 감소는 기지

상인 베이니틱 페라이트를 미세화시키고, 베이니틱 페라이

트 내 고용 C 농도를 증가시킴으로써 경도 상승을 더욱

촉진하는 것으로 생각된다 [25]. 구성상 분율 변화를 고려

할 때, 경도 변화가 합금의 C 함량 영향 (그림 5 a) 보다

항온변태온도의 영향 (그림 10 a)에 더욱 크게 영향을 받

는 것은 그러한 이유에 기인한다. 실제로 구성상 분율 및

잔류 오스테나이트 내 C 농도로부터 계산한 베이니틱 페

라이트 내 C 농도를 보면 (그림 10 c), 항온변태온도가

감소할수록 베이니틱 페라이트 내 고용 C 농도는 현저히

증가하고 있다. C 는 베이니틱 페라이트의 중요한 고용강

화 원소이므로, 고용 C의 증가는 기지조직인 베이나이트의

경도를 상승시키는 주요한 인자이다. 또한 베이니틱 페라

이트 내 고용 상태로 존재하는 C 농도가 증가할수록 항온

변태에 동반하여 오스테나이트로의 재분배 되는 C의 양이

작아지게 된다. 이는 오스테나이트 내 C 농축이 원활하게

이루어지지 못하는 결과를 초래하므로 베이니틱 페라이트

변태를 더욱 촉진하여 경질상 분율 증가를 가져온다.

항온변태온도에 따른 상온충격인성변화는 앞 절과 비교

하여 다소 상이한 결과를 나타내었다. 동일한 항온변태온도

조건에서 C 함량만 다른 경우에는 (그림 5 b), 잔류 오스테

나이트 분율이 증가하면 충격인성이 열화 되었으나, 동일한

C 함량에서 항온변태온도가 달라지는 경우에는 (그림 10

b) 잔류 오스테나이트 분율이 증가하여도 충격인성이 상승

하였다. 이러한 결과는 항온변태온도가 변화하는 경우에는

Fig. 9. Microstructure of alloy II after isothermal treatment at (a) 200 oC, (b) 250 oC and (c) 300 oC.

Fig. 10. (a) Hardness, (b) Charpy impact energy and (c) carbon content in bainitic ferrite of alloy II depending on the isothermal treatment
temperature.
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잔류 오스테나이트의 특성 변화뿐만 아니라 기지조직인 베

이니틱 페라이트 특성이 변화하여 충격인성에 영향을 미치

기 때문이다. 그림 10 c 에 나타낸 바와 같이, 항온변태온

도가 감소하면 베이니틱 페라이트 내 고용 C 함량이 현저

히 증가하게 된다 [6,25-29]. 이러한 고용 C 의 증가는

매우 높은 강화효과를 나타냄과 동시에 인성의 열화를 초

래하게 된다 [30]. 즉 항온변태온도가 낮아지면 상당한 수

준의 C가 베이니틱 페라이트 내에 고용된 상태로 존재하게

되고, 이 때 기지조직인 베이니틱 페라이트의 특성은 취성

이 강한 마르텐사이트와 유사하게 된다. 따라서 항온변태

온도가 낮아짐에 따라 조대한 잔류 오스테나이트 분율이

감소하여 상온충격인성 측면에서 유리한 영향을 미칠 수

있지만, 이와 동시에 기지조직인 베이니틱 페라이트의 취

성이 증가하게 되고, 이러한 기지조직 취성 증가 영향이

보다 지배적으로 작용하기 때문에 항온변태온도가 낮아짐

에 따라 상온충격인성이 열화되는 것으로 판단된다. 그림

11은 200 oC 와 300 oC 에서 항온변태 처리한 합금 II의

충격파면이다. 200 oC 의 경우에는 준벽개파면이 주로 관

찰되지만, 항온변태온도가 300 oC 로 상승하게 되면 화살표

부분처럼 (그림 11 b) 일부 연성파면을 관찰할 수 있다.

이러한 결과는 항온변태온도의 증가에 의해 기지조직인 베

이니틱 페라이트의 인성이 어느 정도 회복되었음을 의미한

다. 항온변태온도 저하에 따라 항복강도와 인장강도는 현

저히 증가하지만, 이에 반하여 연신율의 급격한 감소를 나

타내는 인장실험 결과는 (표 3 및 그림 12) 경도 및 상온

충격시험 결과와 일치하는 경향을 나타내고 있다.

4. 고찰 및 결론

본 연구에서 사용한 합금 II는 나노 스케일의 초고강도

베이나이트를 얻을 수 있는 것으로 보고된 200 ~ 300 oC

온도 범위에서 항온변태처리가 가능할 것으로 생각되는 최

소한의 수준 (0.6 wt%)으로 C 함량을 저감한 합금이다.

C 함량이 저감된 합금 II는 기존에 보고된 0.8 wt% 수준

이상의 초고강도 베이나이트 강재와 비교하여 동등 이상의

강도수준을 유지하면서 향상된 충격인성을 나타냄을 확인

하였고, 이는 충격인성에 불리한 영향을 미치는 조대한 잔

류 오스테나이트 분율 감소에 기인하는 것으로 판단된다.

이러한 결과는 초고강도 베이나이트 강재 적용분야 확대를

위해 필수적이라고 생각되는 상온충격인성을 개선하기 위

한 합금설계 방안으로 C 함량 제어가 중요한 인자임을 시

사하고 있다. C 함량 저감에 따라 합금의 경화능은 감소한

다. 따라서 오스테나이트화 처리 이후 항온변태온도로 냉

각하는 과정에서 충분한 냉각속도를 확보하기 어려운 경우

에는 고온 변태상이 생성되어 목표로 하는 미세조직과 기

계적 특성을 확보하기 어려워질 가능성이 있다. 이 때문에

기존 0.8 wt% 수준 이상의 C 함량을 가지는 초고강도 베

이나이트 강재의 장점 중의 하나로 알려지고 있는 오스테

나이트화 처리 이후 비교적 자유로운 냉각조건을 합금 II

에 적용하기 어려울 것으로 생각된다. 본 연구의 경우에서

도 나노 스케일의 베이나이트를 확보하기 위해서는 오스테

나이트화 처리 이후 약 30 oC/s 수준의 비교적 빠른 냉각

속도가 요구되었다. 하지만, 냉각속도 제약에도 불구하고

초고강도 베이나이트강의 낮은 충격인성 개선을 위해서는

C 함량 저감이 불가피하다고 판단된다.

C 함량이 저감된 합금에 있어서도 미세조직과 물성의 최

적화를 위해서는 적절한 온도에서의 항온변태 처리가 필수

Fig. 11. Fracture surface of alloy II after Charpy impact test: (a)
isothermal treated at 200 oC and (b) 300 oC.

Fig. 12. Representative stress-strain curves of alloy II depending on
isothermal treatment temperature.

Table 3. Average tensile properties of alloy II depending on
isothermal transformation temperature.

Yield strength 

(MPa)

Tensile Strength 

(MPa)
Elongation (%)

200 oC 1469 2192 5.7

250 oC 1474 1907 13.3

300 oC 956 1665 15.7
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적이다. 항온변태온도가 낮아지면, 베이나이트 변태가 촉진

되어 잔류 오스테나이트 분율이 감소하고, 결정립 크기도

미세화된다. 하지만 잔류 오스테나이트 분율의 감소와 결

정립 미세화에도 불구하고, 상온충격인성은 항온변태온도

가 낮아질수록 저하되는 경향을 나타내었다. 이것은 기지

조직을 이루는 베이니틱 페라이트 결정립 내의 고용 C 농

도 증가로 인하여 기지조직의 인성이 낮아지게 되고 이에

기인한 충격인성 감소 효과가 잔류 오스테나이트 분율 감

소 및 미세화에 의한 충격인성 향상 효과 보다 지배적인

인자로 작용하기 때문이다. 
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