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Si 및 Al 함량과 항온열처리조건이 초고강도 마르텐사이트-베이나이트
Fe-0.2C-2.0Mn 복합조직강의 미세조직과 인장특성에 미치는 영향

이응혁 · 유창재 · 이홍범 · 김지훈 · 서동우*

포항공과대학교 철강대학원

Influence of Si and Al contents and isothermal treatment condition on
the microstructure and tensile properties in ultra-high strength

Fe-0.2C-2.0Mn martensite-bainite complex phase steels

Eung Hyuk Lee, Chang Jae Yu, Hong-Bum Lee, Ji-Hoon Kim, and Dong-Woo Suh*

Graduate Institute of Ferrous Technology, Pohang University of Science and Technology Pohang 37673, Republic of Korea

Abstract: This study investigated the influence of partial replacement of Si by Al on the microstructure and

tensile properties of ultra-high strength steels with martensite-bainite complex microstructure produced by

austenitization and subsequent isothermal heat treatment around Ms temperature. When the isothermal heat

treatment was done below the Ms temperature, the fraction of martensite increased with the lower isothermal

temperature, but the fractions of constituent phases in the final microstructure were not significantly affected

by the partial replacement of Si by Al. Nevertheless, the increase in Al content in the complex phase steel

accelerated the bainite transformation, which is thought to be associated with the increase of the free energy

difference between FCC and BCC. The enhancement of the bainite transformation not only effectively

suppressed the martensite formation upon final cooling when the isothermal temperature was above the Ms

temperature but also helped refine the final microstructure when subjected to isothermal heat treatment

below the Ms temperature. The yield strengths of the investigated complex phase steels were little influenced

by the partial replacement of Si with Al, as long as the fractions of the constituent phases were comparable.

This possibly originates with the solid solution hardening and the microstructure refinement with Al addition.
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1. 서 론

차체 경량화를 통한 에너지 효율 향상과 온실가스 저감

그리고 충돌 시 승객 안전 확보를 위해 자동차용 강판에

대한 고강도화 요구가 지속적으로 증가하고 있다. 기가스

틸로 알려진 인장강도 1 GPa 이상의 초고강도 강판 제조

를 위해서 다양한 합금원소와 미세조직을 활용하는

advanced high strength steels (AHSS)이 개발되고 있는데,

그 중에서 베이나이트와 마르텐사이트로 이루어진 미세조

직을 가지는 복합조직강은 비교적 낮은 함량의 합금원소로

도 1 GPa 이상의 인장강도와 10%를 상회하는 연신율을

나타냄으로서 적용 분야가 점차 확대될 것으로 기대되고

있다 [1-7].

베이나이트와 마르텐사이트로 이루어진 복합조직강을 제

조하는 열처리 공정은 크게 두 가지로 구분할 수 있다. 기

존에 많이 활용되는 공정은 냉간압연된 강판을 오스테나이

트화 처리 후 냉각하는 과정에서 일정한 분율의 베이나이

트를 형성시키고 이후 급랭하여 마르텐사이트를 생성시키

는 공정이다 [2-4,8-10]. 최근에는 냉간압연된 강판을 오스

테나이트화 처리 후 일정 분율의 마르텐사이트를 생성시킬

수 있는 온도로 급랭하고 이후 항온변태에 의해 베이나이

트를 형성시키는 방법도 제안되고 있다 [11,12]. 마르텐사

이트 변태 후 항온열처리 시 생성되는 미세조직에 대해서
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는 Bohemen 등이 [13] 0.66C-0.69Mn-0.3Si강의 선팽창

분석에 기반한 변태속도 해석을 통해 베이나이트에 가깝다

고 보고하였고, 이후 Zhao [12]등이 0.15C 및 0.28C 기

반 저탄소강에 대해 유사한 결과를 보고한 바 있다. 이러

한 열처리는 one-step quenching and partitioning (Q&P)

공정과 유사한 측면이 있으나 Q&P 공정에 있어서 항온열

처리의 주된 목적은 마르텐사이트로부터 오스테나이트로의

C 확산에 의해 오스테나이트의 안정성을 확보하는데 있는

반면 복합조직강의 경우에는 항온유지 구간에서 베이나이

트 변태를 통해 마르텐사이트-베이나이트로 이루어진 복합

상을 구현하는데 있다. 최근 연구결과에 의하면 급속냉각에

의해 마르텐사이트를 우선 형성시킨 후 후속 항온변태에 의

해 베이나이트를 형성시키는 경우에 균일한 침상형의 복합

상 미세조직을 구현할 수 있어 기존의 열처리에 비하여 뛰

어난 인성을 확보할 수 있다고 보고되고 있다 [8,14-16].

초고강도 복합조직강에 있어 주로 활용되는 합금원소는

C 및 Mn, Si 인데, 이 중에서도 Si은 높은 고용강화와

가공경화를 나타내며 또한 잔류 오스테나이트를 안정화시

킴으로서 강도 및 연성 향상에 효과적인 원소이다 [17-21].

그러나 다량의 Si이 첨가되는 경우에는 어닐링 공정 중 발

생하는 표면산화물로 인하여 아연도금성이 나빠지고 점용

접성 등 이용 물성이 저하되는 것으로 알려져 있다 [22-

24]. 이러한 문제점을 극복하기 위하여 변태유기소성강

(TRIP steel)과 같은 고강도강에 대해서 Si과 유사한 효과

를 나타내는 것으로 알려진 Al 첨가에 대한 연구가 많이

진행되어 왔다 [25-27]. 그러나 베이나이트와 마르텐사이트

로 이루어진 초고강도 복합조직강에 있어서는 Al에 의한

Si 대체 효과에 대해 보고된 바가 많지 않다. 따라서 본

연구에서는 인장강도 1 GPa 이상을 나타내는 초고강도 베

이나이트-마르텐사이트 복합조직강에 있어서 Si과 Al 함량

과 항온열처리 조건이 강판의 구성상 분율 변화에 미치는

영향을 정량적으로 분석하였다. 초고강도 강판의 합금원소

의 차이에 따른 기계적 특성 변화를 고용강화효과뿐만 아

니라 항온변태 거동과 이에 따른 구성상의 미세조직에 미

치는 영향에 기반하여 해석함으로써 Al 첨가가 초고강도

복합조직강의 특성에 미치는 영향을 체계적으로 고찰하고

자 하였다.

2. 실험 방법

실험에 사용된 합금의 화학조성을 표 1에 나타내었다. 두

합금은 모두 C 0.2 wt.%, Mn 2.0 wt.% 를 기반으로 하

는 저탄소강이다. 1.55Si 합금은 Si 함량이 1.55 wt.% 이며

0.77Si-0.76Al 합금은 0.76 wt.% Al을 첨가하고 Si 함량이

0.77 wt.% 로 저감된 화학조성을 가지고 있다. 

합금은 진공용해를 통해 50 kg 잉곳(ingot)으로 제조하였

다. 각 잉곳은 1200 oC에서 2 시간 동안 균질화 처리 후,

950 oC 이상에서 마무리 압연 하여 열연강판을 제조하였으

며 이후 냉간압연을 통해 최종 두께 1.6 mm 냉연강판을

제조하였다.

다양한 분율을 가지는 마르텐사이트와 베이나이트로 이

루어진 복합조직을 구현하기 위하여 상자로와 염욕을 이용

하여 냉연강판을 그림 1과 같이 열처리하였다. 오스테나이

트화 온도는 선팽창 곡선으로부터 측정된 Ac3 온도(표 1)

를 고려하여 1.55Si 합금은 900 oC, 0.77Si-0.76Al 합금은

950 oC에서 각각 30분 동안 상자로에서 열처리하였다. 이

후 선팽창 곡선으로부터 측정된 Ms 온도(표 1) 근방인

420 oC, 380 oC, 340 oC, 300 oC로 유지된 염욕에서 10분

동안 항온 열처리 후 상온으로 냉각하였다.

합금의 상변태 온도 및 베이나이트, 마르텐사이트 상분율

해석을 위하여 선팽창 측정 장치(Bähr, DIL 805 pushrod

dilatometer)를 이용하였다. 선팽창 곡선 측정은 두께

1.6 mm, 폭 3 mm, 길이 10 mm 시편을 사용하여 진행하였

다. 잔류 오스테나이트 분율은 X-선 시험기(Bruker, D8

Advance) 를 이용하여 회절 피크의 적분강도를 이용하여

평가하였다. X-선 회절시험을 위해 연마지와 연마액을 이

용하여 시편 표면을 기계적으로 연마하고 표면부 변형층

영향을 최소화하기 위해 최종 연마단계에서는 전기화학적

방법을 사용하여 연마하였다. 열처리된 합금의 미세조직은

Table 1. Chemical composition of investigated alloys (wt.%) with
Ac3 and Ms temperature (oC).

C Mn Si Al N Ac3 Ms

1.55Si 0.2 2.0 1.55 - 0.002 886 400

0.77Si-0.76Al 0.2 2.0 0.77 0.76 0.002 940 397

Fig. 1. Schematic diagram of heat treatment for cold-rolled alloys.
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주사전자현미경(FE-SEM, JEOL FE-SEM 7100)과 후방산

란전자회절(EBSD) 그리고 투과전자현미경(FE-TEM, JEOL

JEM-2100F)을 이용하여 분석하였다. FE-SEM과 EBSD

분석을 위한 시편 준비는 기본적으로 X-선 회절시험을 위

한 시편과 동일한 방법으로 준비하였고 최종 연마 후 나이

탈 부식액을 이용하여 표면을 부식시킨 후 미세조직을 관

찰하였다. 투과전자현미경 시편은 thin-foil 형태로 준비하여

jet-polishing 후 관찰하였다. 열처리된 합금의 기계적 특성

은 인장시험기(Zwick universal tester, Z100)를 이용하여

변형률 속도 10-3 /s 으로 평가하였다. 인장시험용 시편은

ASTM E8M sub-size 규격의 판상시편으로 가공하였다.

3. 결 과

3.1 합금조성과 열처리 조건에 따른 미세조직

그림 2는 1.55Si 합금과 0.77Si-0.76Al 합금을 오스테나

이트화 처리 후 급랭하여 (그림 1의 점선 화살표) 오스테

나이트 결정립크기를 나타낸 SEM 사진이다. 1.55Si와

0.77Si-0.76Al 합금의 오스테나이트 결정립 크기는 각각

7.2 mm와 9.0 mm로 평가되었다. 0.77Si-0.76Al 합금은 Al

첨가로 인해 Ac3 온도가 상승하여 1.55Si 합금에 비하여

오스테나이트화 처리를 위한 어닐링 온도를 50 oC 높게 설

정하였으며 이 때문에 오스테나이트 결정립 크기가 다소

증가한 것으로 생각된다. 각 합금의 열처리 완료 후 미세

조직을 그림 3에 나타내었다. 두 합금의 최종미세조직은

항온변태온도에 따라 다양한 마르텐사이트와 베이나이트

분율을 가지는 복합조직을 가지고 있을 것으로 생각되는데,

미세조직 사진 상으로는 전체적으로 침상형 미세조직을 나

타내어 마르텐사이트와 베이나이트로 이루어진 구성상 분

율을 정량화 하기는 곤란하였다. 투과전자현미경으로 베이

나이트 또는 마르텐사이트라고 판단되는 침상형 미세조직

의 래스구조를 확인한 결과(그림 4), 복합조직의 평균 래스

폭은 약 300 nm~350 nm 수준이었으며 합금조성과 항온열

처리 조건에 따른 평균 래스 폭은 큰 차이를 나타나지 않

았다. 

합금의 기계적 특성에 직접적으로 영향을 미치는 고경각

입계 특성을 확인하기 위하여 EBSD를 이용하여 결정방위

를 측정하고, 이를 기반으로 하여 결정방위 어긋남각이 15o

Fig. 2. Microstructure of as-quenched alloys after austenitization.

Fig. 3. SEM micrographs of alloys after heat treatment.
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이상인 입계로 둘러싸인 유효결정립 크기를 평가하였다. 전

단변태로 형성되는 미세조직은 구 오스테나이트 결정립 및

패킷, 블록, 래스로 이루어지는 계층적 구조를 나타내는데

이중에서 결정방위 어긋남각이 15o 이상인 계면은 구 오스

테나이트 결정립 또는 패킷과 블록을 둘러싸는 계면으로

알려져 있다. 따라서 본 연구에서 분석한 유효결정립 크기

는 구 오스테나이트 결정립계 및 패킷과 블록을 둘러싸는

계면을 모두 고려하여 평가된 결정립 크기라고 할 수 있다.

그림 5에서 알 수 있듯이 항온변태온도가 낮아질수록 유

효결정립 크기가 점차 감소하여 조직 미세화 효과가 나타

남을 확인할 수 있었다. 또한 Ms 온도 이하에서 항온열처

리 하는 경우에는 0.77Si-0.76Al 합금이 1.55Si 합금보다

미세한 유효결정립 크기를 나타냈지만, Ms 온도 이상의 항

온열처리의 경우에는 1.55Si 합금의 유효결정립이 보다 미

세하였다. 

합금원소와 항온열처리 온도에 따른 구성상 분율을 정량

적으로 파악하기 위해 선팽창 거동을 분석하였다. 그림 6

은 1.55Si와 0.77Si-0.76Al 합금에 대해 오스테나이트화

열처리 후 냉각과정, 항온변태처리 및 후속 냉각과정에서

측정한 선팽창 곡선을 나타낸다. 

항온변태온도가 420 oC 로서 Ms 온도 이상인 경우에는

두 합금 모두 항온변태온도로 냉각하는 과정에서 상변태가

발생하지 않았으며 항온변태온도에서 10분 유지하는 동안

베이나이트 변태로 인한 선팽창이 관찰되었다. 또한 1.55Si

합금은 항온변태처리 후 후속 냉각과정에서 추가적인 선팽

창 거동을 명확하게 나타내고 있는데 이것은 베이나이트

Fig. 4. TEM microstructure of (a) 1.55Si and (b) 0.77Si-0.76Al alloys subjected to isothermal treatment at 380 oC.

Fig. 5. (a) Orientation maps and (b) effective grain size of heat-treated alloys.
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변태 후 남아 있던 오스테나이트가 열적 안정성 부족으로

인해 최종 냉각과정에서 마르텐사이트로 변태되었다는 것

을 나타낸다. 이에 비하여 0.77Si-0.76Al 합금의 경우에는

최종 냉각과정에서 마르텐사이트 변태가 거의 발생하지 않

았다. 항온변태온도가 Ms 온도 이하인 경우에는 (300,

340, 380 oC) 항온변태온도로 냉각하는 과정에서 마르텐사

이트 변태로 인한 선팽창 거동이 관찰되었고 이후 항온변

태처리 중 베이나이트 변태에 의한 선팽창이 관찰되었다.

Ms 온도 이하 항온변태 조건에서는 두 합금 모두 최종 냉

각단계에서 마르텐사이트 변태가 거의 발생하지 않았다.

각 합금의 선팽창 곡선으로부터 마르텐사이트와 베이나

이트 분율을 구하기 위한 과정을 그림 7에 도식적으로 나

타내었다. 합금을 오스테나이트화 처리 후 냉각하여 항온

열처리하고 다시 상온까지 냉각한 후 재가열하면 붉은 점

선과 파란 점선으로 각각 나타낸 오스테나이트 단상조직과

최종 미세조직의 선팽창 거동을 알 수 있다. 이에 기반하

여 항온변태온도로 냉각하는 과정에서 생성된 마르텐사이

트 분율(fM(T))과 항온변태과정에서 생성된 베이나이트의 분

율(fB(T))을 각각 아래와 같이 근사할 수 있다. 

(1)

여기서 fγ 는 상온에서 XRD 분석에 의해 측정한 잔류

오스테나이트 분율이다. 1.55Si 합금의 420 oC 항온열처리

경우와 같이 항온변태 처리에 의해 베이나이트가 먼저 생

성되고 이후 최종 냉각과정에서 마르텐사이트 변태가 발생

하는 경우에도 동일한 방법으로 상분율을 정량화할 수 있

다. 선팽창 분석으로 구한 1.55Si 합금과 0.77Si-0.76Al

합금의 최종 미세조직 상분율을 그림 8에 나타내었다. 항

온변태온도가 낮아질수록 오스테나이트화 처리 후 냉각과

정에서 생성되는 마르텐사이트(1st martensite) 분율이 증가

하여 두 합금 모두 300 oC 수준(Ms 온도보다 약 100 oC

낮은 온도)의 항온변태온도로 냉각하는 경우 약 75% 정도

의 마르텐사이트 분율을 나타내었다. Ms 온도 이상인

400 oC에서 항온열처리하면 1.55Si 합금의 경우에 항온변

태처리 후 상온으로 냉각하는 과정에서 생성되는 마르텐사

이트 (2nd martensite) 상분율이 약 40% 이르는 것으로

평가되었다. Ms 온도 이하에서 항온열처리 하는 경우에는

1.55Si 합금과 0.77Si-0.76Al 합금의 구성상 분율은 크게

차이 나지 않았는데 Si과 Al 함량의 차이가 Ms 온도에
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Fig. 6. Dilatation curves upon cooling after austenitization, isothermal holding and subsequent final cooling. (a) 1.55Si and (b) 0.77Si-
0.76Al alloys.

Fig. 7. A schematic diagram showing dilatometric analysis to
determine martensite and bainite fraction.
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미치는 영향이 크지 않아 (표 1) Ms 온도 이하 항온변태

온도로 냉각하는 과정에서 생성되는 마르텐사이트(1st

martensite) 분율이 거의 유사하기 때문인 것으로 생각된다.

그림 9에 각 합금의 항온변태조건에 따른 XRD 측정결과

를 나타내었다. 열처리 과정에서 마르텐사이트(1st or 2nd

martensite)가 거의 생성되지 않는 조건(fM < 5%)에서는 잔

류 오스테나이트 분율은 6~9% 정도이었으나 마르텐사이트

분율 증가와 더불어 잔류 오스테나이트 분율은 약 3% 수

준으로 감소하였다. 인장시험 후 균일 연신된 영역에서는

오스테나이트가 거의 잔류하지 않는 것으로 측정되어 인장

변형 중에 대부분 변형유기변태된 것으로 판단된다. Ms 온

도 이하의 동일한 항온열처리 조건에서는 1.55Si과 0.77Si-

0.76Al 합금에서 잔류 오스테나이트를 포함한 구성상 분율

이 거의 유사하므로 오스테나이트의 변형유기변태가 인장

거동에 미치는 영향은 두 강종에서 큰 차이를 나타내지 않

을 것으로 생각된다. 

3.2 인장특성

그림 10와 11에 열처리 조건에 따른 대표적인 응력-변형

률 곡선과 기계적 특성을 나타내었다. 1.55Si 와 0.77Si-

0.76Al 합금은 모두 연속항복거동을 보여주고 있는데 (그

림 10) 이는 베이나이트 또는 마르텐사이트 생성을 위한

전단변태(displacive transformation) 과정에서 전위밀도가

급격히 증가하여 열처리된 미세조직 내 일정 수준의 가동

전위가 존재하고 있다는 것을 의미한다 [28,29]. 전단변태

가 진행되는 온도가 낮아질수록 상변태 과정에서 생성된

전위의 재배열에 의한 회복이 어려워져 구성상 내 전위밀

도는 높은 수준을 유지하게 된다. 또한 Ms 온도 이하에서

Fig. 8. Constituent phase fractions of heat-treated alloys. (a) 1.55Si and (b) 0.77Si-0.76Al alloys.

Fig. 9. XRD profiles of heat-treated alloys. (a) 1.55Si and (b) 0.77Si-0.76Al alloys. (Austenite peaks are indicated with arrows)
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는 항온변태온도가 낮아짐에 따라 1st martensite 및 베이

나이트로부터 주위로 확산에 의한 탄소분배가 억제되므로

침상미세조직 내 고용탄소의 양이 증가하여 더 높은 고용

강화효과를 나타내게 된다. 이에 따라 1.55Si와 0.77Si-

0.76Al 합금은 항온변태온도가 낮아짐에 따라 강도가 증가

하고 연신율은 감소하는 경향을 나타낸다 (그림 11). 이와

함께 항온변태온도 감소에 따른 유효결정립 미세화 효과도

합금의 강화에 기여하고 있는 것으로 판단된다 (그림

5(b)).

Ms 온도 이하 (300, 340, 380 oC)에서 항온열처리 하는

경우에 1.55Si와 0.77Si-0.76Al 합금은 거의 같은 항복강

도를 보여주었고 인장강도는 1.55Si 합금이 약 25 MPa 정

도 높은 수준을 나타내었다. 1.55Si 합금이 0.77Si-0.76Al

합금에 비하여 유사한 항복강도에서 다소 높은 인장강도를

나타내는 것은 높은 Si 함량에 따른 가공경화효과에 기인

하는 것으로 생각할 수 있다. 하지만 고용강화효과가 84

MPa/wt.% 로서 뛰어난 Si의 함량 차이가 0.78 wt.% 인

1.55Si와 0.77Si-0.76Al 합금이 비슷한 항복강도를 나타내

고 있는 것은 주목할 만하다 [20]. 합금원소 측면에서 보

면 0.77Si-0.76Al 합금 조성은 1.55Si 합금에서 Si 일부를

Fig. 10. Representative stress-strain curves of heat-treated alloys.

Fig. 11. Summary of tensile properties of heat-treated alloys.
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Al으로 대체한 것으로서 합금성분의 변화가 복합조직강의

항복강도에 미치는 영향에 대한 정량적인 분석이 필요할

것으로 판단되며 다음 장에서 이에 대해 고찰하였다.

한편 Ms 온도 이상에서 항온열처리 한 경우(420 oC),

1.55Si 합금은 0.77Si-0.76Al 합금에 비하여 항복강도가 다

소 낮아지고, 연신율의 저하와 동반하여 인장강도가 현저

히 상승하는 것을 알 수 있다 (그림 11의 화살표). 앞 절

의 상분율 해석 결과에서 언급한 바와 같이 1.55Si 합금은

420 oC에서 항온변태처리 후 상온으로 냉각하는 과정에서

다량의 2nd martensite가 생성된다. Ms 온도 이하의 항온

열처리 시 생성되는 1st martensite의 경우에는 오스테나이

트화 처리 후 항온변태온도로 냉각하는 과정에서 생성되어

항온변태온도에서 유지하는 동안 일정 수준의 템퍼링 효과

를 기대할 수 있다. 그러나 2nd martensite에서는 이러한

템퍼링 효과를 기대하기 어려우며 또한 선행하는 베이나이

트 변태 과정에서 탄소 농축이 이루어진 오스테나이트로부

터 마르텐사이트 변태가 진행되므로 높은 인장강도와 낮은

연성을 나타내게 된다. 420 oC에서 항온변태 과정을 거친

1.55Si 합금의 인장특성은 이러한 2nd martensite의 특성에

기인한다고 생각된다.

4. 고 찰

Ms 온도 이하에서 동일한 조건으로 항온 열처리한 경우

에 Si 함량이 높은 1.55Si 합금과 Si 일부를 Al으로 대체

한 0.77Si-0.76Al 합금은 거의 유사한 항복강도를 나타내

었다 (그림 10(a)). Si은 고용강화에 매우 효과적인 원소로

널리 활용되고 있는데, 1.55Si와 0.77Si-0.76Al 합금의 Si

함량 차이에도 거의 유사한 항복강도를 나타내고 있는 것

은 0.77Si-0.76Al 합금에 있어 Si에 의한 고용강화효과 외

에 다른 인자에 의한 강화효과가 작동하고 있음을 의미한

다. 본 연구에 사용된 두 합금의 항복강도에 영향을 미치

는 인자로서 구성상 분율, 오스테나이트의 변형유기변태,

고용강화원소, 그리고 결정립 크기 등을 들 수 있다.

420 oC에서 항온변태 시킨 경우를 제외하면 Ms 온도 이하

의 동일한 온도에서 항온변태처리 하는 조건에서 1.55Si

합금과 0.77Si-0.76Al 합금의 구성상 분율은 거의 비슷한

수준이며 또한 유사한 분율의 잔류 오스테나이트가 인장시

험 시 대부분 변형유기 변태되므로 이에 기인하는 강도 차

이는 크지 않을 것으로 생각된다. 따라서 두 합금의 항복

강도 차이에 주로 영향을 미치는 인자는 고용강화효과와

결정립 크기라고 판단할 수 있다. 고용원소와 결정립 크기

가 합금의 강화효과에 미치는 영향을 구분하기 위해서 합

금의 σY (항복강도)를 D-1/2 (결정립크기-1/2)의 함수로 그림

12과 같이 나타내었다. 

최종 냉각단계에서 2nd martensite가 생성되지 않아 베이

나이트 및 1st martensite로 이루어진 미세조직을 가지는

0.77Si-0.76Al 합금의 경우 σY 와 D-1/2 가 거의 직선적인

관계(붉은색 점선)를 나타내어 아래와 같은 Hall-Petch 관

계로 근사할 수 있음을 알 수 있다.

여기서 σ0 는 마찰응력으로서 전위의 이동에 대한 결정

격자의 저항도를 나타내어 기지 내 고용강화원소에 의해

영향을 받게 되며, ky 는 Hall-Petch 계수로서 결정립계가

전위의 이동 또는 전파를 억제하는 정도를 의미한다 [30].

0.77Si-0.76Al 합금의 경우, σ0= 253 MPa, ky= 997 MPa/

μm-1/2 로 평가되었다. 이는 마르텐사이트 분율이 50% 수

준인 저탄소강에서 보고된 ky 값인 620~1050 MPa/μm-1/2

범위와 대체로 부합하는 결과이다[31]. 저탄소강에서 ky 는

치환형 고용원소 함량에는 크게 영향을 받지 않는 것으로

보고되고 있으므로 [32] 1.55Si 합금과 0.77Si-0.76Al 합

금이 동일한 ky 를 나타낸다고 가정하고 2nd martensite 가

생성된 조건 (그림 11의 화살표)를 제외한 1.55Si 합금의

항복강도에 대해 Hall-Petch 식을 적용하면 (검은색 점선)

σY σ0 ky D

1

2
---–

⋅+=

Fig. 12. Effective grain size and corresponding yield strength of
heat-treated alloys.

Table 2. Friction stress and Hall-Petch Coefficient of investigated
alloys

σ0 (MPa) ky (MPa/µm-1/2)

1.55Si 283 997

0.77Si-0.76Al 253 997
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σ0 를 구할 수 있는데, 1.55Si 합금은 0.77Si-0.76Al 합금

에 비하여 30 MPa 정도 높은 σ0 를 나타내는 것으로 평가

되었다 (표 2).

앞에서 언급했던 바와 같이 Si은 84 MPa/wt.% 정도의

고용강화효과를 나타낸다고 알려져 있다. 1.55Si 합금과

0.77Si-0.76Al 합금 간의 Si 함량 차이는 0.78 wt.% 로서

이로부터 예상되는 고용강화효과 차이는 약 66 MPa 정도

이다. 표 2에서 두 합금의 σ0 차이는 Δσ0 = 30 MPa 수준

인데 비하여 Si 함량에 따른 강화효과 차이가 66 MPa 수

준으로 평가된 결과는 0.77Si-0.76Al 합금에서 36 MPa 정

도의 추가적인 강화 효과를 나타내고 있는 인자가 존재하

고 있을 가능성을 시사한다. Al은 일반적으로 고용강화효

과를 거의 나타내지 않는 원소로 알려져 있으나 [33]

Frommeyer 등에 의하면 Al이 다량 첨가되는 경우 상당한

수준의 강화 효과를 나타내는 것으로 보고되었다 [34]. 이

에 대해 Mintz 등은 Al이 본질적으로는 70 MPa/wt.% 정

도의 고용강화효과를 나타내지만, AlN 석출로 인하여 합

금 내 존재하는 용질 N에 의한 고용강화효과 (0.005

wt.% N의 경우 25 MPa 수준의 고용강화효과)를 소실시키

기 때문에 소량이 첨가되는 경우에는 Al에 의한 고용강화

효과를 확인하기 어렵다고 보고하였다 [35]. 본 연구에 있

어서 두 합금의 용질 N 함량은 약 0.002 wt.% 로서

AlN에 의해 소실되는 N의 고용강화효과는 최대 10 MPa

정도이며, N의 고용강화효과 소실에 미치는 영향을 보상하

기 위해서는 Al이 0.29 wt.% 이상이 첨가되어야 한다. 이

에 기반하면 0.76 wt.% Al 첨가에 의한 고용강화효과는

(0.76 wt.% - 0.29 wt.%) × 70 MPa/wt.% = 33 MPa 정도로

평가된다. Al과 N이 고용강화에 미치는 이러한 효과를 보

정하였을 때 1.55Si 합금과 0.77Si-0.76Al 합금의 고용강

화효과 차이는 약 33 MPa 정도로 평가할 수 있으며 이는

표 2에서 평가되는 Δσ0= 30 MPa 과 거의 부합하는 결과

이다. 

한편 1.55Si 합금과 0.77Si-0.76Al 합금의 고용강화효과

차이가 약 30 MPa 수준으로 평가되지만, Ms 이하 동일한

온도의 항온열처리에 의해 거의 유사한 항복강도를 나타내

고 있는 것은 그림 5와 그림 11에서 알 수 있듯이

0.77Si-0.76Al 합금의 유효결정립 미세화 효과에 의해 고용

강화효과 차이가 상쇄되기 때문이다. Si 이 부분적으로 Al

으로 대체되었을 때 동일한 항온변태온도에서 더 미세한

유효결정립 크기를 얻을 수 있는 것은 오스테나이트로부터

베이나이트 또는 마르텐사이트가 생성되는 온도범위에서

상변태에 동반하는 자유에너지 변화, 와 관련

이 있다. 그림 13(a)에 1.55Si 합금과 0.77Si-0.76Al 합금

의 조성에 기반하여 계산한 를 나타내었다. Si

이 부분적으로 Al으로 대체된 0.77Si-0.76Al 합금이

1.55Si 합금에 비하여 더욱 큰 자유에너지 감소를 나타내

고 있으며 이것은 Al이 Si에 비하여 FCC 대비 BCC의

자유에너지를 낮추는데 더 효과적인 원소라는 것을 의미한

다. 이러한  증가는 상변태 구동력을 증가시

켜 핵생성을 가속화함으로서 유효결정립 미세화에 기여할

수 있을 것으로 판단된다 [36]. 그림 13(b)는 1.55Si 합금

과 0.77Si-0.76Al 합금의 각 항온 열처리조건에서 항온변

태 시간에 따른 시편의 길이 변화를 보여주고 있다. 이것

은 항온변태처리 과정에서 진행되는 베이나이트 변태거동

을 나타내고 있는데 0.77Si-0.76Al 합금이 1.55Si 합금에

비하여 더욱 빠른 시간에 변태가 개시되는 것을 알 수 있

다. 이는  증가에 의한 변태구동력 증가에 기

인하는 결과로서 핵생성 가속화에 의해 0.77Si-0.76Al 합

금에 있어 유효결정립 미세화 효과가 나타날 수 있음을 시

사한다. 한편 420 oC에서 항온열처리 하는 경우에는

 FCC BCC
G

→

Δ

 FCC BCC
G

→

Δ

 

FCC BCC
G

→

Δ

 

FCC BCC
G

→

Δ

Fig. 13. (a) Free energy change associated with FCC to BCC structure change and (b) specimen length change of 1.55Si and 0.77Si-0.76Al
alloys during isothermal holding.
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0.77Si-0.76Al 합금이 변태속도 뿐만 아니라 변태분율 또한

증가하는 것을 알 수 있는데, 이는 0.77Si-0.76Al 합금의

경우에 420 oC에서 항온열처리한 경우 높은 분율의 베이나

이트 형성에 의해 남아 있는 오스테나이트의 탄소농축이

충분히 이루어질 가능성을 시사하고 있으며 최종 냉각 시

2nd martensite가 거의 생성되지 않는 결과 (그림 6과 8)와

잘 일치하고 있다.

5. 결 론

Fe-0.2C-2.0Mn-1.55Si 조성의 1.55Si 합금과 Fe-0.2C-

2.0Mn-0.77Si-0.6Al 조성의 0.77Si-0.76Al 합금에 대해 열

처리 조건에 따른 마르텐사이트-베이나이트 미세조직과 기

계적 특성을 분석하여 다음과 같은 결론을 얻을 수 있었다.

(1)  오스테나이트화 처리 후 M s  온도보다 낮은

300~380 oC로 냉각하여 항온열처리하는 공정에서는 Si 일

부를 Al으로 대체한 조성 변화가 최종 구성상 분율에 크

게 영향을 미치지 않았다. Ms 온도 이상인 420 oC 항온열

처리의 경우, 1.55Si 합금에서는 잔류 오스테나이트의 열

적 안정성을 확보할 수 있을 정도로 베이나이트 변태가 충

분히 진행되지 않아 최종 냉각 중에 마르텐사이트(2nd

martensite)가 생성되었으나 0.77Si-0.76Al 합금에서는 높은

분율의 베이나이트 형성에 의해 최종 냉각과정에서 마르텐

사이트가 거의 생성되지 않았다.

(2) Ms 온도 이하 항온열처리 조건에서는 1.55Si 합금과

0.77Si-0.76Al 합금의 구성상 분율이 유사하였다. 두 합금

의 항복강도와 연신율은 거의 차이가 없었고 인장강도는

1.55Si 합금이 25 MPa 정도 높은 값을 나타내었다. 낮은

Si 함량에도 불구하고 0.77Si-0.76Al 합금이 1.55Si 합금과

대등한 항복강도를 보여주고 있는 것은 0.77Si-0.76Al 합

금에 있어 Al 첨가에 의한 고용강화효과와 결정립 미세화

에 의한 강화효과에 기인한다.

(3) Al에 의한 Si 부분 대체는 오스테나이트 화 처리 후

300~420 oC 온도 구간에서 항온변태처리 시 베이나이트 변

태 개시에 소요되는 시간을 단축시키는 효과를 나타내었고

이는 Al 첨가에 의한  증가에 기인한다. 
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