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(54) EXTREM HOCHFESTE ZWEIPHASEN-STAHLE MIT AUSGEZEICHNETER TIEFTEMPERATUR-
ZAHIGKEIT
(57) Ein extrem hochfester, schweibarer, niedriglegierter

Zweiphasen-Stahl mit ausgezeichneter Tieftemperatur-Z4-
higkeit im Basisblech und in der WameeinfluBzone (HAZ)
beim Schweillen mit einer Zugfestigkeit von mehr als
830 MPa und einer Mikrostruktur, die eine Ferrit-Phase (14)
und eine zweite Phase aus hauptsichlich Lath-Martensit
und unterem Bainit (16) umfaRt, wird hergestellt durch
Erwérmen einer Stahiplatte, umfassend Eisen und angege-
bene Gew.-%-Anteile einiger oder aller der Additive aus
Kohlenstoff, Mangan, Nickel, Stickstoff, Kupfer, Chrom,
Molybdan, Silicium, Niob, Vanadium, Titan, Aluminium und
Bor; Reduzieren der Platte zur Bildung eines Blechs in
einem oder mehreren Stichen in einem Temperaturbereich,
in dem Austenit rekristallisiert; weiteres Reduzieren des
Blechs in einem oder mehreren Stichen in einem Tempera-
turbereich unterhalb der Austenit-Rekristallisationstempera-
tur und oberhalb der Ar-Umwandlungstemperatur; Fertig-
walzen des Blechs zwischen der Ar;-Umwandlungstempe-
ratur und der Ar,-Umwandlungstemperatur; Abschrecken
des fertiggewalzten Blechs auf eine geeignete Abschreck-
Stopptemperatur (QST); und Beenden des Abschreckens.
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Gebiet der Erfindung

Diese Erfindung betrifft extrem hochfeste, schweillbare, niedriglegierte Zweiphasen-Stahlble-
che mit ausgezeichneter Tieftemperatur-Z&higkeit sowohl im Basisblech als auch in der ge-
schweiliten WarmeeinfluBzone ("heat affected zone", HAZ). AuRerdem betrifft diese Erfindung ein
Verfahren zur Herstellung solcher Stahlbleche.

Hintergrund der Erfindung

Verschiedene Begriffe werden in der folgenden Beschreibung definiert. Der Einfachheit halber
wird ein Glossar der Begriffe direkt vor den Patentansprichen bereitgestellt.

Es besteht haufig ein Bedarf, fliichtige Flussigkeiten unter Druck bei tiefen Temperaturen, d.h.
bei Temperaturen von weniger als ca. -40°C (-40°F), zu lagern und zu transportieren. Z.B. besteht
ein Bedarf an Behaltern zur Lagerung und zum Transport von Fliissig-Erdgas unter Druck ("pressu-
rized liquefied natural gas”, PLNG) bei einem Druck im weiten Bereich von ca. 1035 kPa (150 psia)
bis ca. 7590 kPa (1100 psia) und bei einer Temperatur im Bereich von ca. -123°C (-190°F) bis ca.
-62°C (-80°F). Es besteht ebenfalls ein Bedarf an Behaltern zur sicheren und wirtschaftiichen Lage-
rung und zum Transport anderer flichtiger Flussigkeiten mit hohem Dampfdruck, wie Methan,
Ethan und Propan, bei tiefen Temperaturen. Um solche Behélter aus verschweitem Stahl herzu-
stellen, muR der Stahl eine geeignete Festigkeit aufweisen, um den Flussigkeitsdruck auszuhalten,
und eine geeignete Zahigkeit, um den Beginn eines Bruchs, d.h. eines Versagenseintritts, bei den
Betriebsbedingungen sowohl im Basisstahl als auch in der HAZ zu verhindern.

Die RiRhaltetemperatur ("Ductile to Brittle Transition Temperature”, DBTT) skizziert die zwei
Bruchbereiche in Konstruktionsstahlen. Bei Temperaturen unterhalb der DBTT tritt leicht ein Versa-
gen im Stahl durch Niedrigenergie-Sprodbruch auf, wahrend bei Temperaturen oberhalb der DBTT
leicht ein Versagen im Stahl durch Hochenergie-Verformungsbruch auftritt. Die in der Herstellung
von Lagerungs- und Transportbehaltern fur die zuvor genannten Tieftemperatur-Anwendungen und
fur andere lasttragende Tieftemperatur-Dienste verwendeten verschweifiten Stahle missen DBTTs
deutlich unterhalb der Einsatztemperatur sowoch! im Basisstahl als auch in der HAZ aufweisen, um
ein Versagen durch Niedrigenergie-Sprédbruch zu vermeiden.

Herkémmlich fur Tieftemperatur-Konstruktionsanwendungen verwendete nickelhaltige Stahle,
2.B. Stahle mit einem Nickel-Gehalt von mehr als ca. 3 Gew.-%, besitzen geringe DBTTs, aber
weisen ebenfalls relativ geringe Zugfestigkeiten auf. Typischerweise besitzen handelsubliche Stéh-
le mit 3,5 Gew.-% Nickel, 5,5 Gew.-% Nickel und 9 Gew.-% Nickel DBTTs von ca. -100°C (-150°F),
-155°C (-250°F) bzw. -175°C (-280°F) und Zugfestigkeiten von bis zu ca. 485 MPa (70 ksi),
620 MPa (90 ksi) bzw. 830 MPa (120 ksi). Um diese Kombinationen aus Festigkeit und Zahigkeit
zu erreichen, werden diese Stahle allgemein kostspieligen Verarbeitungen unterzogen, z.B. einer
doppelten Glihbehandlung. Im Falle von Tieftemperatur-Anwendungen verwendet die industrie
derzeit diese kommerziellen nickelhaltigen Stahle wegen ihrer guten Zahigkeit bei niedrigen Tem-
peraturen, aber muf} sie wegen der relativ geringen Zugfestigkeit speziell entwickeln. Diese Kon-
struktionen erfordern allgemein besondere Stahldicken fir lasttragende Tieftemperatur-Anwendun-
gen. Daher ist die Verwendung dieser nickelhaltigen Stahle in lasttragenden Tieftemperatur-
Anwendungen haufig kostspielig aufgrund der hohen Kosten des Stahls zusammen mit den erfor-
derlichen Stahldicken.

Andererseits besitzen mehrere handelsiibliche hochfeste, niedriglegierte ("high strength, low
alloy", HSLA) Stahle mit geringem und mittlerem Kohienstoff-Gehalt, z.B. AISI 4320- oder 4330-
Stahle, das Potential, iberlegene Zugfestigkeiten (z.B. mehr als ca. 830 MPa (120 ksi)) und gerin-
ge Kosten zu liefern, aber sie besitzen den Nachteil relativ hoher DBTTs im allgemeinen und
speziell in der geschweiten WarmeeinfluBzone (HAZ). Aligemein besteht bei diesen Stahlen eine
Tendenz, daR die Schweibarkeit und Niedrigtemperatur-Zahigkeit abnimmt, wenn die Zugfestig-
keit erhdht wird. Aus diesem Grund werden die derzeitigen handelstiblichen HSLA-Stahle des
Standes der Technik allgemein nicht fur Tieftemperatur-Anwendungen in Erwagung gezogen. Die
hohe DBTT der HAZ in diesen Stahlen besteht aligemein aufgrund der Bildung ungewinschter
Mikrostrukturen, die aus den SchweiR-Thermozyklen in den grobkdrnigen und interkritisch wieder-
erwarmten HAZs stammen, d.h. den HAZs, die auf eine Temperatur von etwa der Acs-Umwand-
lungstemperatur bis etwa zur Acs-Umwandlungstemperatur erwarmt wurden (siehe Glossar fur die
Definitionen der Acy- und Acz-Umwandiungstemperaturen). Die DBTT erhoht sich deutlich mit
zunehmender KorngréRe und versprédenden Mikrostrukturbestandteilen wie Martensit-Austenit-
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(MA)-Inseln in der HAZ. Z.B. ist die DBTT fur die HAZ in einem HSLA-Stahl des Standes der Tech-
nik, X100-Leitungsrohr fir Ol- und Gastbertragung, héher als ca. -50°C (-60°F). Es gibt bedeuten-
de AnstéRe in den Sektoren der Energiespeicherung und des Transports fir die Entwicklung neuer
Stahle, die die Niedrigtemperatur-Z&higkeitseigenschaften der oben genannten kommerziellen
nickelhaltigen Stéhle mit den Eigenschaften hoher Festigkeit und geringer Kosten der HSLA-Stahle
verbinden, wéhrend sie ebenfalls ausgezeichnete Schweil3barkeit und die gewiinschte Dickprofil-
Fahigkeit bereitstellen, d.h. im wesentlichen gleichférmige Mikrostruktur und Eigenschaften (z.B.
Festigkeit und Zahigkeit) bei Dicken von mehr ais ca. 2,5 cm (1 Zoll).

In Nicht-Tieftemperatur-Anwendungen sind die meisten handelsiblichen HSLA-Stahle des
Standes der Technik mit geringem und mittlerem Kohlenstoff-Gehalt aufgrund ihrer relativ geringen
Zahigkeit bei hohen Festigkeiten entweder auf einen Bruchteil ihrer Festigkeiten entwickelt oder
alternativ auf geringere Festigkeiten zum Erhalt einer akzeptablen Zahigkeit verarbeitet. Bei Kon-
struktionsanwendungen filhren diese Ansatze zu einer erhdhten Profildicke und damit héheren
Komponentengewichten und letztlich hoheren Kosten, als wenn das Hochfestigkeitspotential der
HSLA-Stahle vollstandig eingesetzt werden konnte. In einigen kritischen Anwendungen wie Hoch-
leistungsgetrieben werden Stahie verwendet, die mehr als ca. 3 Gew.-% Ni enthalten (wie AlS!
48XX, SAE 93XX, etc.), um eine ausreichende Zahigkeit beizubehalten. Dieser Ansatz fiihrt zu
wesentlichen Kostensteigerungen, um die tberlegene Festigkeit der HSLA-Stahle zu erreichen. Ein
zusatzliches Problem, das bei der Verwendung von kommerziellen Standard-HSLA-Stéhlen ange-
troffen wird, ist die Wasserstoff-RiRbildung in der HAZ, insbesondere wenn Schweilen mit geringer
Energiezufuhr verwendet wird.

Es gibt bedeutende wirtschaftliche AnstdRe und einen unbedingten Konstruktionsbedarf fur
eine kostenglinstige Steigerung der Zahigkeit bei hohen oder extrem hohen Festigkeiten in niedrig-
legierten Stahlen. Insbesondere besteht ein Bedarf an einem Stahl bei vernunftigen Kosten, der
eine extrem hohe Festigkeit, z.B. eine Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi), und ausge-
zeichnete Tieftemperatur-Zahigkeit, z.B. eine DBTT von weniger als ca. -73°C (-100°F), sowohi im
Basisblech als auch in der HAZ besitzt, zur Verwendung in kommerziellen Tieftemperatur-Anwen-
dungen.

Entsprechend sind die Hauptaufgaben der vorliegenden Erfindung die Verbesserung der
HSLA-Stahltechnologie des Standes der Technik zur Anwendbarkeit bei tiefen Temperaturen in
drei Schlusselgebieten: (i) Verringerung der DBTT auf weniger als ca. -73°C (-100°F) im Basis-
blech und in der geschweiltten HAZ, (ii) Erreichen einer Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa
(120 ksi) und (iii) Bereitstelien einer Giberlegenen SchweilRbarkeit. Andere Aufgaben der vorliegen-
den Erfindung sind das Erreichen der zuvor genannten HSLA-Stahle mit im wesentlichen gleich-
formigen Mikrostrukturen und Eigenschaften durch die Dicke bei Dicken von mehr als ca. 2,5 cm
(1 Zoll) und ein solches Erreichen unter Verwendung von derzeit handelsiblichen Verarbeitungs-
techniken, so daf} die Verwendung dieser Stahle in kommerziellen Tieftemperatur-Verfahren wirt-
schaftlich machbar ist.

Zusammenfassung der Erfindung

Ubereinstimmend mit den oben genannten Aufgaben der vorliegenden Erfindung wird eine
Verarbeitungsmethodik bereitgestellt, worin eine niedriglegierte Stahlplatte der gewtinschten Che-
mie auf eine geeignete Temperatur wiedererwarmt, dann zur Bildung eines Stahlblechs warmge-
walzt und am Ende des Warmwalzens durch Abschrecken mit einer geeigneten Fllissigkeit wie
Wasser auf eine geeignete Abschreck-Stopptemperatur ("Quench Stop Temperature”, QST)
schnell abgekiihit wird, um eine Zweiphasen-Mikrostruktur zu erzeugen, die bevorzugt ca. 10 bis
ca. 40 Vol.-% einer Ferrit-Phase und ca. 60 bis ca. 90 Vol.-% einer zweiten Phase aus hauptsach-
lich feinkérnigem Lath-Martensit, feinkérnigem unterem Bainit oder Mischungen daraus umfafit.
Wie in der Beschreibung der vorliegenden Erfindung verwendet bezeichnet Abschrecken das
beschleunigte Abkthlen durch ein beliebiges Mittel, wobei eine Flissigkeit eingesetzt wird, die
nach ihrer Tendenz zur Erhdhung der Abklhigeschwindigkeit des Stahls ausgewahlt wird, im
Gegensatz zum Luftklihlen des Stahls auf Umgebungstemperatur. In einer Ausfithrungsform dieser
Erfindung wird das Stahiblech nach Beendigung des Abschreckens auf Umgebungstemperatur
abgekuhlt.

Ebenfalls Gbereinstimmend mit den oben genannten Aufgaben der vorliegenden Erfindung sind
erfindungsgeman verarbeitete Stahle besonders geeignet fur viele Tieftemperatur-Anwendungen,
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indem die Stahle die folgenden Eigenschaften haben, bevorzugt fur Stahiblech-Dicken von ca.
2,5 cm (1 Zolt) und mehr: (i) eine DBTT von weniger als ca. -73°C (-100°F) im Basisstahl und in der
geschweillten HAZ, (i) eine Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi), bevorzugt mehr als ca.
860 MPa (125 ksi) und besonders bevorzugt mehr als ca. 900 MPa (130 ksi), (iii) Uberlegene
Schweillbarkeit, (iv) im wesentlichen gleichférmige Mikrostruktur und Eigenschaften durch die
Dicke, und (v) verbesserte Zahigkeit gegeniiber handelsublichen HSLA-Standardstahlen. Diese
Stahle kénnen eine Zugfestigkeit von mehr als ca. 930 MPa (135 ksi) oder mehr als ca. 965 MPa
(140 ksi) oder mehr als ca. 1000 MPa (145 ksi) aufweisen.

Beschreibung der Abbildungen

Die Vorteile der vorliegenden Erfindung sind besser verstandiich unter Bezugnahme auf die fol-
gende ausfihrliche Beschreibung und die anliegenden Abbildungen, in denen gilt:

Figur 1 ist eine schematische Darstelliung eines kurvigen RiRverlaufs in der Zweiphasen-Mikro-
verbundstruktur der Stahle dieser Erfindung;

Figur 2A ist eine schematische Darstellung der Austenit-KorngroRe in einer Stahliplatte nach
Wiedererwarmen gemaf der vorliegenden Erfindung;

Figur 2B ist eine schematische Darstellung der Vor-Austenit-KorngroRe (siehe Glossar) in einer
Stahiplatte nach dem Warmwalzen im Temperaturbereich, in dem Austenit rekristallisiert, aber vor
dem Warmwalzen im Temperaturbereich, in dem Austenit nicht rekristallisiert, gemaR der vorlie-
genden Erfindung; und

Figur 2C ist eine schematische Darstellung der ausgedehnten Pfannkuchen-Kornstruktur in
Austenit mit einer sehr feinen effektiven Korngré3e in Richtung durch die Dicke eines Stahiblechs
nach Beendigung der TMCP gemaR der vorliegenden Erfindung.

Obwohi die vorliegende Erfindung im Zusammenhang mit ihren bevorzugten Ausflhrungsfor-
men beschrieben wird, ist es selbstverstandlich, dai die Erfindung nicht darauf beschrankt ist. Im
Gegenteil soll die Erfindung alle Alternativen, Modifikationen und Aquivalente abdecken, die im
Geist und Umfang der Erfindung eingeschliossen sein konnen, wie sie durch die anliegenden
Patentanspriiche definiert ist.

Ausfihrliche Beschreibung der Erfindung

Die vorliegende Erfindung betrifft die Entwickiung neuer HSLA-Stahle, die die oben beschrie-
benen Herausforderungen erfillen, indem eine extrem feinkérnige Zweiphasen-Struktur erzeugt
wird. Solche Zweiphasen-Mikroverbundstruktur umfalt bevorzugt eine weiche Ferrit-Phase und
eine feste zweite Phase aus hauptsachlich feinkoérnigem Lath-Martensit, feinkdrnigem unterem
Bainit oder Mischungen daraus. Die Erfindung beruht auf einer neuen Kombination von Stahiche-
mie und Verarbeitung, um sowoh! ein intrinsisches als auch mikrostrukturelles Zahmachen bereit-
zustellen, um die DBTT zu verringern sowie die Zahigkeit bei hohen Festigkeiten zu steigern. Intrin-
sisches Zahmachen wird erreicht durch die abgestimmte Balance der kritischen Legierungsele-
mente im Stahl, wie ausfihrlich in dieser Beschreibung beschrieben. Mikrostruktureliles Zahma-
chen resultiert aus dem Erreichen einer sehr feinen effektiven KorngroRe sowie der Erzeugung
einer sehr feinen Dispersion der Verfestigungsphase, wahrend gleichzeitig die effektive Korngroie
("mittlere Gleitdistanz") in der weichen Ferrit-Phase reduziert wird. Die Dispersion der zweiten
Phase wird optimiert, um die Kurvigkeit im RiRverlauf wesentlich zu maximieren, wodurch die
Bestandigkeit im Mikroverbundstahl gegen das Ri3fortschreiten gesteigert wird.

Gemal dem Vorhergehenden wird ein Verfahren zur Herstellung eines extrem hochfesten
Zweiphasen-Stahlblechs mit einer Mikrostruktur bereitgestelit, umfassend ca. 10 bis ca. 40 Vol.-%
einer ersten Phase aus im wesentlichen 100 Vol.-% ("essentiell") Ferrit und ca. 60 bis ca.
90 Vol.-% einer zweiten Phase aus hauptsachlich feinkérnigem Lath-Martensit, feinkornigem unte-
rem Bainit oder Mischungen daraus, worin das Verfahren die folgenden Schritte umfaft: (a) Er-
warmen einer Stahiplatte auf eine ausreichend hohe Wiedererwdrmungstemperatur, um (i) die
Stahlplatte im wesentiichen zu homogenisieren, (ii) im wesentlichen alle Carbide und Carbonitride
von Niob und Vanadium in der Stahliplatte aufzulésen und (i) feine Ausgangs-Austenit-Korner in
der Stahlplatte zu erhalten; (b) Reduzieren der Stahlplatte zu Bildung eines Stahlblechs in einem
oder mehreren Warmwalzstichen in einem ersten Temperaturbereich, in dem Austenit rekristalli-
siert wird; (c) weiteres Reduzieren des Stahlblechs in einem oder mehreren Warmwalzstichen in
einem zweiten Temperaturbereich unterhalb etwa der T,~Temperatur und oberhalb etwa der Ars-
Umwandlungstemperatur; (d) zusatzlich Reduzieren des Stahlblechs in einem oder mehreren



10

15

20

25

30

35

40

45

50

55

AT 409 388 B

Warmwalzstichen in einem dritten Temperaturbereich unterhalb etwa der Ars-Umwandiungstem-
peratur und oberhalb etwa der Ar;-Umwandlungstemperatur (d.h. im interkritischen Temperatur-
bereich); (3) Abschrecken des Stahlblechs bei einer Abklhlgeschwindigkeit von ca. 10°C pro
Sekunde bis ca. 40°C pro Sekunde (18°F/s-72°F/s) auf eine Abschreck-Stopptemperatur (QST)
bevorzugt unterhalb etwa der Ms-Umwandlungstemperatur plus 200°C (360°F); und (f) Beenden
des Abschreckens. In einer anderen Ausfuhrungsform dieser Erfindung ist die QST bevorzugt
unterhalb etwa der Ms-Umwandiungstemperatur plus 100°C (180°F) und ist besonders bevorzugt
unterhalb ca. 350°C (662°F). In einer Ausfuhrungsform dieser Erfindung 143t man das Stahlblech
nach Schritt (f) auf Umgebungstemperatur luftkihlen. Diese Verarbeitung erleichert die Umwand-
lung der Mikrostruktur des Stahiblechs zu ca. 10 bis ca. 40 Vol.-% einer ersten Phase aus Ferrit
und ca. 60 bis ca. 90 Vol.-% einer zweiten Phase aus hauptsdchlich feinkérnigem Lath-Martensit,
feinkdrnigem unterem Bainit oder Mischungen daraus. (Siehe Glossar fur die Definitionen der Ty~
Temperatur und der Arz- und Ar;-Umwandiungstemperaturen).

Um Umgebungs- und Tieftemperatur-Zahigkeit sicherzustellen, umfadt die Mikrostruktur der
zweiten Phase in Stahlen dieser Erfindung hauptséachlich feinkérnigen unteren Bainit, feinkérnigen
Lath-Martensit oder Mischungen daraus. Es ist bevorzugt, die Bildung von Versprédungsbestand-
teilen wie oberen Bainit, Zwillings-Martensit und MA in der zweiten Phase im wesentlichen zu
minimieren. Wie in der Beschreibung der vorliegenden Erfindung und in den Anspriichen verwen-
det, meint "hauptséachlich" wenigstens ca. 50 Vol.-%. Der Rest der Mikrostruktur der zweiten Phase
kann zus&tzlichen feinkdrnigen unteren Bainit, zusatzlichen feinkdrnigen Lath-Martensit oder Ferrit
umfassen. Besonders bevorzugt umfalt die Mikrostruktur der zweiten Phase wenigstens ca. 60 bis
ca. 80 Vol.-% feink&rnigen unteren Bainit, feinkdrnigen Lath-Martensit oder Mischungen daraus.
Noch mehr bevorzugt umfalt die Mikrostruktur der zweiten Phase wenigstens ca. 90 Vol.-% fein-
kérnigen unteren Bainit, feinkérnigen Lath-Martensit oder Mischungen daraus.

Eine erfindungsgem&f verarbeitete Stahiplatte wird in der tblichen Weise hergestellt und um-
falt in einer Ausfiihrungsform Eisen und die folgenden Legierungselemente, bevorzugt in den in
der folgenden Tabelle | angegebenen Gewichtsbereichen:

Tabelle |
Legierungselement Bereich (Gew.-%)
Kohlenstoff (C) 0,04 - 0,12, besonders
bevorzugt 0,04 - 0,07
Mangan (Mn) 0,5 - 2,5, besonders
bevorzugt 1,0- 1,8
Nickel (Ni) 1,0 - 3,0, besonders
bevorzugt 1,5-2,5
Niob (Nb) 0,02 - 0,1, besonders
bevorzugt 0,02 - 0,05
Titan (Ti) 0,008 - 0,03, besonders
bevorzugt 0,01 - 0,02
Aluminium (Al) 0,001 - 0,05, besonders
bevorzugt 0,005 - 0,03
Stickstoff (N) 0,002 - 0,005, besonders

bevorzugt 0,002 - 0,003

Chrom (Cr) wird manchmal zum Stahl hinzugegeben, bevorzugt bis zu ca. 1,0 Gew.-% und be-
sonders bevorzugt ca. 0,2 bis ca. 0,6 Gew.-%.

Molybdén (Mo) wird manchmal zum Stahl hinzugegeben, bevorzugt bis zu ca. 0,8 Gew.-% und
besonders bevorzugt ca. 0,1 bis 0,3 Gew.-%.

Silicium (Si) wird manchmal zum Stahl hinzugegeben, bevorzugt bis zu ca. 0,5 Gew.-%, be-
sonders bevorzugt ca. 0,01 bis 0,5 Gew.-% und noch mehr bevorzugt ca. 0,05 bis ca. 0,1 Gew.-%.

Kupfer (Cu) wird manchmal zum Stahl hinzugegeben, bevorzugt im Bereich von ca. 0,1 bis
1,0 Gew.-%, besonders bevorzugt im Bereich von ca. 0,2 bis etwa 0,4 Gew.-%.

Bor (B) wird manchmal zum Stahl hinzugegeben, bevorzugt bis zu ca. 0,0020 Gew.-% und be-
sonders bevorzugt ca. 0,0006 bis ca. 0,0010 Gew.-%.

Der Stahl enthalt bevorzugt wenigstens ca. 1 Gew.-% Nickel. Der Nickel-Gehalt des Stahls
kann auf Gber ca. 3 Gew.-% erhoht werden, falls es gewlnscht ist, die Eigenschaften nach dem
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Schweillen zu steigern. Es wird erwartet, daB jede Zugabe von Nickel von 1 Gew.-% die DBTT des
Stahls um ca. 10°C (18°F) verringert. Der Nickel-Gehalt ist bevorzugt weniger als 9 Gew.-%, be-
sonders bevorzugt weniger als ca. 8 Gew.-%. Der Nickel-Gehalt wird bevorzugt minimiert, um die
Kosten des Stahls zu minimieren. Falls der Nickel-Gehalt auf Uber ca. 3 Gew.-% erhoht wird, kann
der Mangan-Gehalt auf unter ca. 0,5 Gew.-% bis herab zu 0,0 Gew.-% verringert werden.

Zusitzlich werden die restiichen Bestandteile im Stahl bevorzugt im wesentlichen minimiert.
Der Gehalt an Phosphor (P) ist bevorzugt weniger als ca. 0,01 Gew.-%. Der Gehalt an Schwefel
(S) ist bevorzugt weniger als ca. 0,004 Gew.-%. Der Gehalt an Sauerstoff (O) ist bevorzugt weniger
als ca. 0,002 Gew.-%.

Verarbeitung der Stahiplatte

(1) Absenkung der DBTT

Das Erreichen einer niedrigen DBTT, z.B. geringer als ca. -73°C (-100°F), ist eine Schitssel-
herausforderung in der Entwicklung neuer HSLA-Stahle fur Tieftemperatur-Anwendungen. Die
technische Herausforderung liegt darin, die Festigkeit in der bestehenden HSLA-Technologie
beizubehalten/zu erhdhen, wahrend die DBTT verringert wird, speziell in der HAZ. Die vorliegende
Erfindung gebraucht eine Kombination aus Legieren und Verarbeiten, um sowoh! die intrinsischen
als auch die mikrostrukturellen Beitrage zur Bruchbesténdigkeit auf eine Weise zu verandern, daf
ein niedriglegierter Stahl mit ausgezeichneten Tieftemperatur-Eigenschaften im Basisblech und in
der HAZ wie nachfolgend beschrieben erzeugt wird.

in dieser Erfindung wird das mikrostrukturelle Zahmachen zur Verringerung der DBTT des
Basisstahls ausgenutzt. Dieses mikrostrukturelle Zahmachen besteht aus dem Verfeinern der Vor-
Austenit-KorngroRe, Modifizieren der Korn-Morphologie durch thermomechanisch kontrollierte
Walzerarbeitung ("thermo-mechanical controlled rolling processing”, TMCP) und Erzeugen einer
Mikrolaminat-Mikrostruktur innerhalb der feinen Kérner, was alles auf eine Steigerung der Grenz-
flache der GroRwinkel-Grenzen pro Einheitsvolumen im Stahlblech abzielt. Wie fur die Fachleute
bekannt, bedeutet "Korn" wie hier verwendet, einen individuellen Kristall in einem polykristallinen
Material, und "Korngrenze" wie hier verwendet meint eine enge Zone in einem Metall, entspre-
chend dem Ubergang von einer kristallographischen Orientierung zu einer anderen, wodurch ein
Korn von einem anderen getrennt wird. Wie hier verwendet, ist eine "GroBwinkel-Korngrenze" eine
Korngrenze, die zwei benachbarte Kérner trennt, deren kristallographische Orientierungen sich um
mehr als ca. 8° unterscheiden. Ebenfalls ist eine "GroRwinkel-Grenze oder -Grenzfiache" wie hier
verwendet eine Grenze oder Grenzflache, die sich effektiv als Growinkel-Korngrenze verhalt, d.h.
dazu neigt, einen sich ausbreitenden RiR oder Bruch abzulenken, und somit Kurvigkeit im Bruch-
verlauf induziert.

Der Beitrag der TMCP zur Gesamtgrenzflache der GroRwinkel-Grenzen pro Einheitsvolumen,
Sv, wird durch die folgende Gleichung definiert:

Sv=1(1+R+1J+O,63(r—30)
" d R
mit:

d ist die mittlere Austenit-KorngréRe in einem warmgewalzten Stahlblech vor dem Walzen im
Temperaturbereich, in dem Austenit nicht rekristallisiert (Vor-Austenit-Korngrofle);

R ist das Abnahmeverhaitnis (urspriingliche Stahiplattendicke/Stahlblech-Enddicke; und

r ist prozentuale Dickenabnahme des Stahls aufgrund des Warmwalzens im Temperaturbe-
reich, in dem Austenit nicht rekristallisiert.

Es ist wohlbekannt auf diesem Gebiet, daR die DBTT abnimmt, wenn das Sv eines Stahis zu-
nimmt, aufgrund der RiRablenkung und der begleitenden Kurvigkeit im Bruchverlauf bei den GroR-
winkelgrenzen. In der kommerziellen TMCP-Praxis ist der Wert fur R fur eine gegebene Blechdicke
fixiert, und die obere Grenze fiur den Wert fur r ist typischerweise 75. Bei gegebenen festen Werten
fur R und r kann Sv nur wesentlich erhdht werden, indem d verringert wird, wie aus der obigen
Gleichung ersichtlich ist. Um d in erfindungsgemaRen Stahlen zu verringern, wird ein Ti-Nb-
Mikrolegieren in Kombination mit einer optimierten TMCP-Praxis verwendet. Bei gleichem Gesamt-
ausmaf der Abnahme wahrend des Warmwalzens/Umformung wird ein Stah! mit einer anfanglich
feineren mittleren Austenit-Korngréf3e in einer feineren fertigen mittleren Austenit-Korngroie resul-
tieren. Daher werden in dieser Erfindung die Mengen von Ti-Nb-Zugaben fir die Wiedererwar-
mungs-Praxis optimiert, wahrend die gewiinschte Austenit-Kornwachstumshemmung wahrend der
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TMCP erzeugt wird. Bezugnehmend auf Figur 2A wird eine relativ niedrige Wiedererwarmungs-
temperatur, bevorzugt zwischen ca. 955 und ca. 1065°C (1750°F-1950°F) verwendet, um anfang-
lich eine mittlere Austenit-KorngréRe D' von weniger als ca. 120 pm in der wiedererwarmten Stahl-
platte 20' vor der Warmumformung zu erhalten. Diese erfindungsgemaRe Verarbeitung vermeidet
das GbermaRige Austenit-Kornwachstum, das aus der Verwendung hoherer Wiedererwarmungs-
temperaturen, d.h. mehr als ca. 1095°C (2000°F), in der herkdmmliichen TMCP resultiert. Um die
durch dynamische Rekristallisation induzierte Kornverfeinerung zu férdern, werden hohe Abnah-
men je Stich von mehr als ca. 10 % wéahrend des Warmwalzens im Temperaturbereich eingesetzt,
in dem Austenit rekristallisiert. Bezugnehmend auf Figur 2B liefert dieses erfindungsgemafie Ver-
arbeiten eine mittiere Vor-Austenit-Korngrée D" (d.h. d) von weniger als ca. 30 um, bevorzugt
weniger als ca. 20 um und noch mehr bevorzugt weniger als ca. 10 pm in der Stahlplatte 20" nach
dem Warmwalzen (Umformung) im Temperaturbereich, in dem Austenit rekristallisiert, aber vor
dem Warmwalzen im Temperaturbereich, in dem Austenit nicht rekristallisiert. Zusatzlich werden
zur Erzeugung einer wirksamen KorngréRenabnahme in Richtung durch die Dicke starke Abnah-
men, bevorzugt von mehr als 70 % kumulativ, im Temperaturbereich unterhalb etwa der Tp-
Temperatur, aber oberhalb etwa der Ary-Umwandlungstemperatur durchgefiihrt. Bezugnehmend
auf Figur 2C fuhrt die erfindungsgemafie TMCP zur Bildung einer gestreckten Pfannkuchenstruktur
in Austenit in einem fertiggewalzten Stahlblech 20™ mit sehr feiner effektiver Korngroe D™ in
Richtung durch die Dicke, z.B. einer effektiven KorngréfRe D™ von weniger als ca. 10 um, bevorzugt
weniger als ca. 8 um und noch mehr bevorzugt weniger als ca. 5 um, wodurch die Grenzflache der
GroRwinkelgrenzen erhéht wird, z.B. 21 je Einheitsvolumen in Stahiblech 20", wie fur den Fach-
mann selbstverstandlich ist. Das Fertigwalzen im interkritischen Temperaturbereich induziert eben-
falls eine "Pfannkuchen-Bildung" im Ferrit, der sich aus der Austenit-Zersetzung wahrend der inter-
kritischen Exposition bildet, was wiederum zur Verringerung seiner effektiven Korngroie ("mittiere
Gleitdistanz") in Richtung durch die Dicke fithrt. Der Ferrit, der sich aus der Austenit-Zersetzung
wahrend der interkritischen Exposition bildet, besitzt ebenfalls einen hohen Anteil einer Umfor-
mungsunterstruktur, einschliellich einer hohen Versetzungsdichte (z.B. 10® oder mehr Versetzun-
gen/cmz), um seine Festigkeit zu steigern. Die Stahle dieser Erfindung sind geschaffen, um vom
verfeinerten Ferrit zur gleichzeitigen Steigerung von Festigkeit und Zahigkeit zu profitieren.

In gréRerem Detail wird ein erfindungsgemafer Stahl hergestelit durch Bilden einer Platte der
gewiinschten Zusammensetzung wie hier beschrieben; Erwdrmen der Platte auf eine Temperatur
von ca. 955 bis ca. 1065°C (1750°F-1950°F); Warmwalzen der Platte zur Bildung eines Stahl-
blechs in einem oder mehreren Stichen, was eine Reduktion von ca. 30 bis ca. 70 % liefert, in
einem ersten Temperaturbereich, in dem Austenit rekristallisiert, d.h. oberhalb etwa der T,~-Tempe-
ratur zuséatzlich Warmwalzen des Stahlblechs in einem oder mehreren Stichen, was eine Reduktion
von ca. 40 bis ca. 80 % liefert, in einem zweiten Temperaturbereich unterhalb etwa der T,-Tem-
peratur und oberhalb etwa der Ar;-Umwandlungstemperatur und Fertigwalzen des Stahiblechs in
einem oder mehreren Stichen, um eine Reduktion von ca. 15 bis ca. 50 % zu liefern, im interkriti-
schen Temperaturbereich unterhalb etwa der Ars-Umwandiungstemperatur und oberhalb etwa der
Ar;-Umwandlungstemperatur. Das warmgewalzte Stahlblech wird dann mit einer Abkihigeschwin-
digkeit von ca. 10°C pro Sekunde bis ca. 40°C pro Sekunde (18°F/s-72°F/s) auf eine geeignete
Abschreck-Stopptemperatur (QST) abgeschreckt, bevorzugt unterhalb etwa der Mg-Umwandlungs-
temperatur plus 200°C (360°F), wobei zu diesem Zeitpunkt das Abschrecken beendet wird. In einer
anderen Ausfuhrungsform dieser Erfindung ist die QST bevorzugt unterhalb etwa der Ms-Umwand-
lungstemperatur plus 100°C (180°F) und ist besonders bevorzugt unterhalb etwa 350°C (662°F). In
einer Ausfuhrungsform dieser Erfindung |4t man das Stahiblech auf Umgebungstemperatur
luftkihlen, nachdem das Abschrecken beendet ist.

Es ist selbstverstandlich fur die Fachleute, dal? sich die "prozentuale Reduktion" ("Abnahme")
in der Dicke auf die prozentuale Abnahme in der Dicke der Stahiplatte oder des Stahlblechs vor der
in bezug genommenen Abnahme bezieht. Allein fur Zwecke der Erlduterung, ohne dadurch diese
Erfindung zu beschranken, kann eine Stahiplatte von ca. 25,4 cm (10 Zoll) Dicke um ca. 30 % (eine
30%ige Abnahme) in einem ersten Temperaturbereich auf eine Dicke von 17,8 cm (7 Zoll) redu-
ziert werden, dann um ca. 80 % (eine 80%ige Abnahme) in einem zweiten Temperaturbereich auf
eine Dicke von ca. 3,6 cm (1,4 Zoli) reduziert werden und dann um ca. 30 % (eine 30%ige Abnah-
me) in einem dritten Temperaturbereich auf eine Dicke von ca. 2,5 cm (1 Zoll) reduziert werden.
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Wie hier verwendet meint "Platte” ein Stuck Stahl mit beliebigen Abmessungen.

Die Stahlplatte wird bevorzugt durch ein geeignetes Mittel zur Erhdhung der Temperatur der im
wesentlichen gesamten Platte erwarmt, bevorzugt der gesamten Platte, auf die gewiinschte Wie-
dererwarmungstemperatur, z.B. indem die Platte in einen Ofen fir einen Zeitraum gegeben wird.
Die spezifische Wiedererwérmungstemperatur, die fur jede Stahl-Zusammensetzung im Umfang
der vorliegenden Erfindung verwendet werden sollte, kann leicht durch den Fachmann bestimmt
werden, entweder durch ein Experiment oder durch Berechnung unter Verwendung geeigneter
Modelle. Zusatzlich kénnen die Ofentemperatur und Wiedererwarmungszeit, die notwendig sind,
um die Temperatur im wesentlichen der gesamten Platte, bevorzugt der gesamten Platte auf die
gewinschte Wiedererwarmungstemperatur zu erhéhen, leicht durch den Fachmann unter Bezug-
nahme auf Standardindustrieveréffentlichungen bestimmt werden.

Ausgenommen die Wiedererwarmungstemperatur, die im wesentlichen die gesamte Platte be-
trifft, sind die anschlieRenden Temperaturen, auf die sich in der Beschreibung des Verarbeitungs-
verfahrens dieser Erfindung bezogen wird, an der Oberflache des Stahls gemessene Temperatu-
ren. Die Oberflachentemperatur von Stahl kann z.B. durch Verwendung eines optischen Pyrome-
ters gemessen werden oder durch jede andere Vorrichtung, die zur Messung der Oberflachentem-
peratur von Stahl geeignet ist. Die hier genannten Abkuhlgeschwindigkeiten sind diejenigen im
Zentrum oder im wesentlichen im Zentrum der Blechdicke; und die Abschreck-Stopptemperatur
(QST) ist die héchste oder im wesentlichen die héchste Temperatur, die an der Oberfiache des
Blechs nach Beendigung des Abschreckens erreicht wird, weil von der Mitte der Dicke des Blechs
Wame (ibertragen wird. Z.B. wird wahrend der Verarbeitung der experimentellen Warmen einer
erfindungsgemafien Stahlzusammensetzung ein Thermoelement im Zentrum oder im wesentlichen
im Zentrum der Stahlblechdicke fiir eine zentrale Temperaturmessung plaziert, wahrend die Ober-
flachentemperatur durch Verwendung eines optischen Pyrometers gemessen wird. Eine Korrelati-
on zwischen der zentralen Temperatur und der Oberflachentemperatur wird zur Verwendung
wahrend der anschlieRenden Verarbeitung der gleichen oder im wesentlichen der gleichen Stahl-
zusammensetzung entwickelt, so daR die zentrale Temperatur Uber eine direkte Messung der
Oberflachentemperatur bestimmt werden kann. Ebenfalis kénnen die erforderliche Temperatur und
FlieRgeschwindigkeit der Abschreckflissigkeit zum Erreichen der gewtnschten beschleunigten
Abkuihigeschwindigkeit durch den Fachmann unter Bezugnahme auf Standardindustrieveroffentli-
chungen bestimmt werden.

Fur jede Stahlzusammensetzung innerhalb des Umfangs der vorliegenden Erfindung hangt die
Temperatur, die die Grenze zwischen dem Rekristallisationsbereich und dem Nicht-Rekristallisati-
onsbereich definiert, die T,-Temperatur, von der Chemie des Stahls ab, insbesondere der Kohlen-
stoff-Konzentration und der Niob-Konzentration, von der Wiedererwérmungstemperatur vor dem
Walzen und vom AusmaR der gegebenen Abnahme in den Walzstichen. Fachleute kénnen diese
Temperatur fur einen besonderen erfindungsgeméaBen Stahl entweder durch ein Experiment oder
durch Modellberechnung bestimmen. In dhnlicher Weise kénnen die hier genannten Ars- und Ms-
Umwandlungstemperaturen durch die Fachleute fur jeden erfindungsgemaRen Stahl entweder
durch ein Experiment oder durch Modellberechnung bestimmt werden.

Die so beschriebene TMCP-Praxis fuhrt zu einem hohen Wert fur Sv. Zuséatzlich erhoht die
wahrend des schnellen Abkuhiens erzeugte Zweiphasen-Mikrostruktur weiter die Grenzflache,
indem zahlreiche GroBwinkel-Grenzflachen und -Grenzen bereitgestelit werden, d.h. Grenzflachen
zwischen der Ferrit-Phase und der zweiten Phase und Grenzen zwischen Martensit/Unterbainit-
Paketen, wie nachfolgend erértert. Die aus dem intensivierten Walzen im interkritischen Tempera-
turbereich resultierende schwere Textur filhr zu einer Sandwich- oder Laminat-Struktur in Richtung
durch die Dicke, die aus abwechselnden Blattern aus weicher Ferrit-Phase und fester zweiter
Phase besteht. Diese Konfiguration, wie sie schematisch in Figur 1 dargestellt ist, fihrt zu einer
deutlichen Kurvigkeit des RiRverlaufs 12 in Richtung durch die Dicke. Diese liegt daran, daf} ein
RiR 12, der z.B. in der weichen Ferrit-Phase 14 beginnt, die Ebenen, d.h. die Richtungen, an der
GroRwinkelgrenzfiache 18 zwischen der Ferrit-Phase 14 und der zweiten Phase 16 aufgrund der
unterschiedlichen Orientierung der Spalt- und Gleitebenen in diesen zwei Phasen &ndert. Die
Grenzflache 18 besitzt eine ausgezeichnete Grenzflachen-Haftfestigkeit, und dies erzwingt eine
Ablenkung anstelle einer Grenzflachen-Umbindung von RiR 12. Sobald der Ri} 12 die zweite
Phase 16 betritt, wird das Fortschreiten von Ri 12 zuséatzlich wie im folgenden beschrieben
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gehindert. Der Lath-Martensit/Unterbainit in der zweiten Phase 16 tritt als Pakete mit Growinkel-
Grenzen zwischen den Pakten auf. Mehrere Pakete werden innerhalb eines Pfannkuchens gebil-
det. Dies liefert ein weiteres MaR an Strukturverfeinerung, die zu gesteigerter Kurvigkeit fur das
Fortschreiten von Ri 12 durch die zweite Phase 16 innerhalb des Pfannkuchens flihrt. Das End-
ergebnis ist, dal die Bestandigkeit gegen das Fortschreiten von Rif} 12 in der Zweiphasenstruktur
von erfindungsgemaRen Stahlen durch eine Kombination von Faktoren deutlich erhéht wird, wel-
che einschlieRen: die Laminat-Textur, das Aufbrechen der Riebene an den Zwischenphasen-
Grenzflachen und die RiRablenkung innerhalb der zweiten Phase. Dies fithrt zu einer wesentlichen
Zunahme in Sv und fuhrt entsprechend zur Verringerung der DBTT.

Obwonhl die oben beschriebenen Mikrostrukturansatze brauchbar zur Verringerung der DBTT
im Basisstahlblech sind, sind sie nicht vollstandig effektiv, um eine ausreichend niedrige DBTT in
den grobkérnigen Regionen der geschweilten HAZ beizubehalten. Daher stellt die vorliegende
Erfindung ein Verfahren bereit, um eine ausreichend niedrige DBTT in den grobkérnigen Regionen
der geschweillten HAZ beizubehalten, indem von den intrinsischen Effekten der Legierungsele-
mente gebrauch gemacht wird, wie nachfolgend beschrieben wird.

Fuhrende ferritische Tieftemperatur-Stahle beruhen allgemein auf einem kubisch-raumzentrier-
ten (BCC) Kristaligitter. Obwonh! dieses Kristallsystem das Potential zur Bereitstellung hoher Festig-
keiten bei geringen Kosten bietet, leidet es an einem steilen Ubergang vom Verformungs- zum
Sprodbruchverhalten, wenn die Temperatur verringert wird. Dies kann fundamental der grof3en
Empfindlichkeit der kritischen Schubspannung (“critical resolved shear stress", CRSS) (hier defi-
niert) auf die Temperatur in BCC-Systemen zugeschrieben werden, worin die CRSS steil mit einer
Abnahme der Temperatur ansteigt, wodurch die Schubprozesse und entsprechend der Verfor-
mungsbruch schwieriger wird. Andererseits ist die kritische Spannung fur Sprédbruchprozesse wie
eine Spaltung weniger empfindlich fur die Temperatur. Wenn daher die Temperatur abgesenkt
wird, wird die Spaltung der bevorzugte Bruchmodus, was zum Einsetzen eines Sprédbruchs mit
geringer Energie fohrt. Die CRSS ist eine intrinsische Eigenschaft des Stahls und empfindlich auf
die Leichtigkeit, mit der Versetzungen bei einer Deformation quergleiten kénnen; d.h., ein Stahl, in
dem ein Quergleiten leichter ist, wird ebenfalls eine niedrigere CRSS und damit eine niedrigere
DBTT besitzen. Einige kubisch-flachenzentrierte (FCC) Stabilisatoren wie Ni sind daftr bekannt,
daB sie das Quergleiten fordern, wohingegen BCC-stabilisierende Legierungselemente wie Si, Al,
Mo, Nb und V das Quergleiten verhindern. In der vorliegenden Erfindung wird der Gehalt von FCC-
stabilisierenden Legierungselementen wie Ni und Cu bevorzugt optimiert, wobei Kostenerwagun-
gen und die giinstige Wirkung fur die Verringerung der DBTT berlcksichtigt werden, wobei bevor-
zugt mit Ni mit wenigstens ca. 1,0 Gew.-% und besonders bevorzugt mit wenigstens ca.
1,5 Gew.-% legiert wird; und der Gehalit der BCC-stabilisierenden Legierungselemente im Stahi
wird im wesentlichen minimiert.

Als ein Ergebnis des intrinsischen und Mikrostruktur-Z&hmachens, das aus der besonderen
Kombination von Chemie und Verarbeitung fir erfindungsgeméfe Stéhle resultiert, besitzen die
Stahle eine ausgezeichnete Tieftemperatur-Zahigkeit sowohl im Basisblech als auch in der HAZ
nach dem Schweilen. Die DBTTs sowoh! im Basisblech als auch in der HAZ nach dem Schweif3en
dieser Stahle sind niedriger als ca. -73°C (-100°F) und kénnen niedriger als ca. -107°C (-160°F)
sein.

(2) Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi) und Gleichférmigkeit von Mikrostruktur und
Eigenschaften durch die Dicke

Die Festigkeit der Zweiphasen-Mikroverbundstrukturen wird durch den Volumenbruch und die
Festigkeit der Phasenbestandteile bestimmt. Die Festigkeit der zweiten Phase (Martensit/Unterbai-
nit) ist hauptséchlich abhangig von ihrem Kohlenstoff-Gehalt. in der vorliegenden Erfindung wird
eine bewuf3te Anstrengung unternommen, um die gewinschte Festigkeit durch primére Kontrolle
des Volumenbruchs der zweiten Phase zu erhalten, so daf die Festigkeit bei einem relativ gerin-
gen Kohlenstoff-Gehalt mit den begleitenden Vorteilen in der Schweilbarkeit und ausgezeichneter
Zahigkeit sowohl im Basisstahi als auch in der HAZ erhalten wird. Um Zugfestigkeiten von mehr als
830 MPa (120 ksi) und héher zu erhalten, ist der Volumenbruch der zweiten Phase bevorzugt im
Bereich von ca. 60 bis ca. 90 Vol.-%. Dies wird erreicht durch Auswahl der geeigneten Fertigwalz-
temperatur fir das interkritische Walzen. Ein Minimum von ca. 0,04 Gew.-% C ist bevorzugt in der
Gesamtlegierung zum Erreichen einer Zugfestigkeit von wenigstens ca. 1000 MPa (145 ksi).
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Obwonhl| andere Legierungselemente ais C in erfindungsgemafen Stahlen im wesentlichen in-
konsequent bezlglich der maximal erreichbaren Festigkeit im Stahl sind, sind diese Elemente

‘winschenswert, um die erforderliche Gleichformigkeit der Mikrostruktur und Festigkeit durch die

Dicke fir eine Blechdicke von mehr als ca. 2,5 cm (1 Zoll) und fur einen Bereich von Abkihlge-
schwindigkeiten, die zur Verarbeitungsflexibilitat erwiinscht sind, bereitzustellen. Dies ist wichtig,
da die tatsachliche Abkuhigeschwindigkeit im mittleren Abschnitt eines dicken Blechs geringer ist
als an der Oberflache. Die Mikrostruktur der Oberflache und des Zentrums kann somit sehr unter-
schiedlich sein, wenn der Stahl nicht dazu entworfen wird, seine Empfindlichkeit auf den Unter-
schied in der Abkuhlgeschwindigkeit zwischen der Oberflache und dem Zentrum des Blechs zu
eliminieren. In dieser Hinsicht sind Mn- und Mo-Legierungszugaben und speziell die kombinierten
Zugaben von Mo und B besonders wirksam. in der vorliegenden Erfindung werden diese Zugaben
fur die Hartbarkeit, Schweibarkeit, fur eine niedrige DBTT und aus Kostenerwigungen optimiert.
Wie zuvor in dieser Beschreibung angegeben, ist es vom Gesichtspunkt der Verringerung der
DBTT wesentlich, daf die gesamten BCC-Legierungszugaben auf einem Minimum gehalten wer-
den. Die bevorzugten Chemieziele und Bereiche werden so gesetzt, da} diese und die anderen
Erfordernisse dieser Erfindung eingehaiten werden.

(3) Uberlegene Schweillbarkeit fiir Schweilen mit geringer Energiezufuhr

Die Stahle dieser Erfindung werden fur eine uberlegene Schweibarkeit geschaffen. Die wich-
tigste Uberlegung, speziell bei Schweilen mit geringer Energiezufuhr, ist die KaltriRbildung oder
WasserstoffriRbildung in der grobkérnigen HAZ. Es wurde gefunden, daB fur erfindungsgematie
Stahle die KaltriR-Empfanglichkeit in kritischer Weise durch den Kohlenstoff-Gehalt und die Art der
HAZ-Mikrostruktur beeinflut wird, nicht aber durch die Harte und das Kohlenstoff-Aquivalent,
welche auf diesem Gebiet als die kritischen Parameter betrachtet wurden. Um die KaltriBbildung zu
vermeiden, wenn der Stahl unter Schweilbedingungen mit keiner oder geringer Vorerwarmung
(weniger als ca. 100°C (212°F)) geschweiflt werden soll, ist die bevorzugte Obergrenze fur die
Kohlenstoffzugabe ca. 0,1 Gew.-%. Ohne Beschrankung dieser Erfindung unter einem beliebigen
Aspekt meint "Schweiflen mit geringer Energiezufuhr® wie hier verwendet das Schweilen mit
Lichtbogenenergien von bis zu ca. 2,5 kJ/mm (7,6 kJ/Zoll).

Untere Bainit-Mikrostrukturen oder selbstgetemperte Lath-Martensit-Mikrostrukturen bieten
eine Uberlegene Bestandigkeit gegen KaltriRbildung. Andere Legierungselemente in den Stahlen
dieser Erfindung werden sorgféitig ausbalanciert, vergleichbar mit den Hartbarkeits- und Festig-
keitserfordernissen, um die Bildung dieser wiinschenswerten Mikrostrukturen in der grobkérnigen
HAZ sicherzustellen.

Rolle der Legierungselemente in der Stahiplatte

Die Rolle der unterschiedlichen Legierungselemente und die bevorzugten Grenzen ihrer Kon-
zentrationen fiir die vorliegende Erfindung werden nachfolgend angegeben:

Kohlenstoff (C) ist eines der wirksamsten Verfestigungselemente in Stahl. Er verbindet sich
ebenfalls mit starken Carbid-Bildnern im Stahi wie Ti, Nb und V, um eine Kornwachstumshemmung
und Ausscheidungsverfestigung zu liefern. Kohlenstoff steigert ebenfalls die Hartbarkeit, d.h. die
Fahigkeit zur Bildung harterer und festerer Mikrostrukturen im Stahl wahrend des Abkuhlens. Falls
der Kohlenstoff-Gehalt geringer als ca. 0,04 Gew.-% ist, ist dies allgemein nicht ausreichend, um
die gewiinschte Verfestigung, d.h. eine Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi), im Stahl zu
induzieren. Falls der Kohlenstoff-Gehalt gréRer als ca. 0,12 Gew.-% ist, ist der Stahl aligemein
anfallig fur KaltriBbildung wahrend des Schweillens, und die Z&higkeit im Stahlblech und seiner
HAZ beim Schweilen ist reduziert. Ein Kohlenstoff-Gehalt im Bereich von ca. 0,04 bis ca.
0,12 Gew.-% ist bevorzugt, um die gewlinschten HAZ-Mikrostrukturen zu erzeugen, d.h. selbstge-
temperten Lath-Martensit und unteren Bainit. Noch mehr bevorzugt ist die obere Grenze fiirr den
Kohlenstoff-Gehalt ca. 0,07 Gew.-%.

Mangan (Mn) ist ein Matrixverfestiger in Stahlen und tragt ebenfalls sehr zur Hartbarkeit bei.
Eine minimale Menge von 0,5 Gew.-% Mn ist bevorzugt, um die gewiinschte hohe Festigkeit bei
Blechdicken von mehr als ca. 2,5 cm (1 Zoll) zu erreichen, und ein Minimum von wenigstens ca.
1,0 Gew.-% Mn ist noch mehr bevorzugt. Jedoch kann zuviel Mn schadlich fur die Zahigkeit sein,
so daB eine obere Grenze von ca. 2,5 Gew.-% Mn in der vorliegenden Erfindung bevorzugt ist.
Diese obere Grenze ist ebenfalls bevorzugt, um im wesentlichen die Mittellinien-Entmischung, die
bei hohem Mn-Gehalt und vollkontinuierlich stranggegossenen Stahlen aufzutreten neigt, und die
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begleitende Nicht-Gleichférmigkeit in der Mikrostruktur und den Eigenschaften durch die Dicke zu
minimieren. Besonders bevorzugt ist die obere Grenze fur den Mn-Gehalt ca. 1,8 Gew.-%. Falls
der Nickel-Gehalt auf iiber ca. 3 Gew.-% erhoht wird, kann die gewtinschte hohe Festigkeit ohne
Zugabe von Mangan erreicht werden. Daher ist in einem allgemeinen Sinn bis zu ca. 2,5 Gew.-%
Mangan bevorzugt.

Silicium (Si) wird zum Stahl fur Desoxidationszwecke hinzugegeben, und eine minimale Menge
von ca. 0,01 Gew.-% ist fir diesen Zweck bevorzugt. Jedoch ist Si ein starker BCC-Stabilisator und
erhoht somit die DBTT und besitzt ebenfalls eine nachteilige Wirkung auf die Zahigkeit. Aus diesen
Griinden ist eine obere Grenze von ca. 0,5 Gew.-% Si bevorzugt, wenn Si hinzugegeben wird. Be-
sonders bevorzugt ist die obere Grenze fiir den Si-Gehalt ca. 0,1 Gew.-%. Silicium ist nicht immer
fur die Desoxidation notwendig, da Aluminium oder Titan die gleiche Funktion erflillen kénnen.

Niob (Nb) wird zur Férderung der Kornverfeinerung der gewalzten Mikrostruktur des Stahls
hinzugegeben, was sowoh! die Festigkeit als auch die Zahigkeit verbessert. Eine Niobcarbid-
Ausscheidung wahrend des Warmwalzens dient zur Verzégerung der Rekristallisation und zur
Hemmung des Kornwachstums, wodurch ein Mittel zur Austenit-Kornverfeinerung bereitgestellt
wird. Aus diesen Griinden ist bevorzugt wenigstens ca. 0,02 Gew.-% Nb bevorzugt. Nb ist jedoch
ein starker BCC-Stabilisator und erhéht somit die DBTT. Zuviel Nb kann schadlich fur die Schweil-
barkeit und HAZ-Zahigkeit sein, so dal ein Maximum von ca. 0,1 Gew.-% bevorzugt ist. Besonders
bevorzugt ist die obere Grenze fur den Nb-Gehalt ca. 0,05 Gew.-%.

Titan (Ti) ist wirksam bei der Bildung von feinen Titannitrid-(TiN)-Teilchen, wenn es in einer ge-
ringen Menge hinzugegeben wird, die die KorngréRe sowoh! in der gewalzten Struktur als auch in
der HAZ des Stahls verfeinern. Somit wird die Zahigkeit des Stahls verbessert. Ti wird in einer
solchen Menge hinzugegeben, daf das Gewichtsverhaitnis von Ti/N bevorzugt ca. 3,4 ist. Ti ist ein
starker BCC-Stabilisator und erhsht somit die DBTT. UbermaRiges Ti neigt dazu, die Zahigkeit des
Stahls zu verschlechtern, indem grébere TiN- oder Titancarbid-(TiC)-Teilchen gebildet werden. Ein
Ti-Gehalt unterhalb ca. 0,008 Gew.-% kann aligemein keine ausreichend feine KorngréRe liefern
oder das N im Stahi als TiN binden, wahrend mehr als ca. 0,03 Gew.-% eine Verschlechterung in
der Zahigkeit verursachen kann. Besonders bevorzugt enthéit der Stahl wenigstens ca.
0,01 Gew.-% Ti und nicht mehr als ca. 0,02 Gew.-% Ti.

Aluminium (Al) wird zu den Stahlen dieser Erfindung fur den Zweck der Desox1dat|on hinzuge-
geben. Wenigstens ca. 0,002 Gew.-% Al ist fur diesen Zweck bevorzugt, und wenigstens ca.
0,01 Gew.-% Al ist noch mehr bevorzugt. Al bindet in der HAZ aufgeltsten Stickstoff. Jedoch ist Al
ein starker BCC-Stabilisator und erhoht daher die DBTT. Falis der Al-Gehalt zu hoch ist, d.h.
oberhalb ca. 0,05 Gew.-%, besteht eine Tendenz zur Bildung von Einschlissen vom Aluminium-
oxid-(Al,03)-Typ, die dazu neigen, schadlich fur die Zahigkeit des Stahls und seiner HAZ zu sein.
Noch mehr bevorzugt ist die obere Grenze fir den Al-Gehalt ca. 0,03 Gew.-%.

Molybdan (Mo) erhtht die Hartbarkeit des Stahls beim direkten Abschrecken, speziell in Kom-
bination mit Bor und Niob. Jedoch ist Mo ein starker DBTT-Stabilisator und erhtht somit die DBTT.
Uberschissiges Mo hilft dabei, die KaltriRbildung beim Schweilen zu verursachen, und neigt
ebenfalls dazu, die Zahigkeit des Stahls und der HAZ zu verschlechtern, so daf bei Zugabe von
Mo ein Maximum von ca. 0,8 Gew.-% bevorzugt ist. Bei Zugabe von Mo enthalt der Stahl beson-
ders bevorzugt wenigstens ca. 0,1 Gew.-% Mo und nicht mehr ais ca. 0,3 Gew.-% Mo.

Chrom (Cr) neigt dazu, die Hartbarkeit des Stahls beim direkten Abschrecken zu erhthen. Cr
verbessert ebenfalls die Korrosionsbestandigkeit und die Bestandigkeit gegen Wasserstoff-indu-
Zierte Rif3bildung ("hydrogen induced cracking”, HIC). Ahnlich wie Mo neigt UbermaRiges Cr dazu,
eine KaltriRbildung bei Schweillkonstruktionen hervorzurufen, und neigt dazu, die Zahigkeit des
Stahls und seiner HAZ zu verschlechtern, so daR bei Zugabe von Cr ein Maximum von ca.
1,0 Gew.-% Cr bevorzugt ist. Bei Zugabe von Cr ist der Cr-Gehalt besonders bevorzugt ca. 0,2 bis
ca. 0,6 Gew.-%.

Nickel (Ni) ist eine wichtige Legierungszugabe fiir die erfindungsgemafRen Stihle, um die ge-
winschte DBTT zu erhalten, speziell in der HAZ. Es ist einer der starksten FCC-Stabilisatoren in
Stahl. Ni-Zugabe zum Stahl erhéht das Quergleiten und verringert dadurch die DBTT. Obwohl nicht
im gleichen Mafe wie Mn- und Mo-Zugaben férdert eine Ni-Zugabe zum Stahl ebenfalls die Hart-
barkeit und damit die Gleichférmigkeit in der Mikrostruktur und den Eigenschaften durch die Dicke
bei dicken Profilen (d.h. dicker als ca. 2,5 cm (1 Zoll)). Zum Erreichen der gewlnschten DBTT in
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der geschweilten HAZ ist der minimale Ni-Gehalt bevorzugt ca. 1,0 Gew.-%, besonders bevorzugt
ca. 1,5 Gew.-%. Da Ni ein kostspieliges Legierungselement ist, ist der Ni-Gehalt des Stahls bevor-
zugt geringer als ca. 3,0 Gew.-%, besonders bevorzugt geringer als ca. 2,5 Gew.-%, besonders
bevorzugt geringer als ca. 2,0 Gew.-% und noch mehr bevorzugt geringer als ca. 1,8 Gew.-%, um
die Kosten des Stahls wesentlich zu minimieren.

Kupfer (Cu) ist ein FCC-Stabilisator in Stahl und kann zur Verringerung der DBTT in kleinen
Mengen beitragen. Cu ist ebenfalls vorteilhaft fur die Korrosions- und HIC-Bestandigkeit. in hohe-
ren Mengen induziert Cu eine GiberméaRige Ausscheidungshartung iber e-Kupfer-Ausscheidungen.
Diese Ausscheidung, falls nicht angemessen kontrolliert, kann die Zahigkeit verringern und die
DBTT sowohl im Basisblech als auch in der HAZ erhdhen. Héhere Cu-Mengen kénnen ebenfalls
eine Versprodung wahrend des PlattengieBens und Warmwalzens verursachen, was zusatzliche
Zugaben von Ni zum Ausgleich erfordert. Aus den obigen Griinden ist bei Zugabe von Kupfer zu
den Stahlen der Erfindung eine obere Grenze von ca. 1,0 Gew.-% Cu bevorzugt, und eine obere
Grenze von ca. 0,4 Gew.-% Cu ist noch mehr bevorzugt.

Bor (B) in kleinen Mengen kann sehr die Hartbarkeit des Stahls erhdhen und die Bildung von
Stahl-Mikrostrukturen aus Lath-Martensit, unterem Bainit und Ferrit férdern, indem die Bildung von
oberem Bainit sowoh! im Basisblech als auch in der grobkérnigen HAZ unterdrickt wird. Allgemein
wird wenigstens ca. 0,0004 Gew.-% B fur diesen Zweck benotigt. Wenn Bor zu den Stahlen dieser
Erfindung hinzugegeben wird, ist ca. 0,0006 bis ca. 0,0020 Gew.-% bevorzugt, und eine obere
Grenze von ca. 0,0010 Gew.-% ist noch mehr bevorzugt. Jedoch braucht Bor keine erforderliche
Zugabe sein, falls andere Legierungselemente im Stahl eine angemessene Hartbarkeit und die
gewinschte Mikrostruktur liefern.

(4) Bevorzugte Stahizusammensetzung, wenn eine Wérmebehandlung nach dem Schweil’en
("Post Weld Heat Treatment", PWHT) erforderlich ist.

Eine PWHT wird normalerweise bei hohen Temperatur durchgefuhrt, z.B. bei mehr als ca.
540°C (1000°F). Die thermische Einwirkung aus der PWHT kann zu einem Festigkeitsverlust im
Basisblech ebenso wie in der geschweilten HAZ aufgrund einer Erweichung der Mikrostruktur
fuhren, die mit der Ruckbildung der Substruktur (d.h. Verlust der Verarbeitungsvorteile) und Ver-
gréberung von Cementit-Teilchen verbunden ist. Um dieses auszurdumen, wird die Basisstahl-
chemie, wie sie oben beschrieben wird, bevorzugt durch Zugabe einer geringen Menge Vanadium
modifiziert. Vanadium wird zugegeben, um eine Ausscheidungsverfestigung zu ergeben, indem
feine Vanadiumcarbid-(VC)-Teilchen im Basisstah! und in der HAZ bei der PWHT gebiidet werden.
Diese Verfestigung wird geschaffen, um im wesentlichen den Festigkeitsverlust bei der PWHT
auszugleichen. Jedoch ist eine tibermaRige VC-Verfestigung zu vermeiden, da sie die Zahigkeit
verringern und die DBTT sowohl in der Basisplatte als auch in ihrer HAZ erhdhen kann. In der
vorliegenden Erfindung ist eine obere Grenze von ca. 0,1 Gew.-% fur V aus diesen Grinden be-
vorzugt. Die untere Grenze ist bevorzugt ca. 0,02 Gew.-%. Besonders bevorzugt wird ca. 0,03 bis
ca. 0,05 Gew.-% V zum Stahl hinzugegeben.

Diese abschreitende Kombination von Eigenschaften in den Stahlen der vorliegenden Erfin-
dung liefert eine niedrige Kosten ermdglichende Technologie fur bestimmte Tieftemperatur-
Anwendungen, z.B. Lagerung und Transport von Erdgas bei tiefen Temperaturen. Diese neuen
Stahle kénnen deutliche Materialkostenersparnisse fur Tieftemperatur-Anwendungen gegenuber
den derzeitigen kommerziellen Stahlen des Standes der Technik liefern, die aligemeine weit hohe-
re Nickel-Gehalte (bis zu ca. 9 Gew.-%) erfordern und viel geringere Festigkeiten (weniger als ca.
830 MPa (120 ksi)) besitzen. Chemie und Mikrostruktur-Aufbau werden verwendet, um die DBTT
zu verringern und gleichférmige mechanische Eigenschaften durch die Dicke fur Profildicken von
mehr als 2,5 cm (1 Zoll) bereitzustellen. Diese neuen Stahle besitzen bevorzugt Nickel-Gehalte von
weniger als ca. 3 Gew.-%, eine Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi), bevorzugt mehr als
ca. 860 MPa (125 ksi) und besonders bevorzugt mehr als ca. 900 MPa (130 ksi), Rihaltetempera-
turen (DBTTs) unterhalb ca. -73°C (-100°F), und bieten ausgezeichnete Zahigkeit bei der DBTT.
Diese neuen Stahle koénnen eine Zugfestigkeit von mehr als ca. 930 MPa (135 ksi) besitzen oder
mehr als ca. 965 MPa (140 ksi) oder mehr als ca. 1000 MPa (145 ksi). Der Nickel-Gehalt dieser
Stahle kann auf uber ca. 3 Gew.-% erhdht werden, falls dies zur Steigerung der Eigenschaften
nach dem Schweiflen erwiinscht ist. Es wird erwartet, da jede Zugabe von Nickel von 1 Gew.-%
die DBTT des Stahis um ca. 10°C (18°F) verringert. Der Nickel-Gehalt ist bevorzugt weniger als
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9 Gew.-%, besonders bevorzugt weniger als ca. 6 Gew.-%. Der Nickel-Gehalt wird bevorzugt
minimiert, um die Kosten des Stahls zu minimieren.

Obwonhl die vorhergehende Erfindung in bezug auf eine oder mehrere bevorzugte Ausfilhrungs-
formen beschrieben wurde, ist es selbstverstandlich, dal andere Modifikationen ohne Abweichung
vom Umfang der Erfindung vorgenommen werden kdnnen, der in den anschlieBenden Patentan-

sprichen aufgeftihrt ist.

Ac-Umwandlungstemperatur:

Acs-Umwandlungstemperatur:

A|203:

Ary-Umwandlungstemperatur:

Arz-Umwandlungstemperatur:-

BCC:
Abkuhlgeschwindigkeit:

CRSS ("critical resolved
shear stress”, kritische
Schubspannung):

Tieftemperatur:

DBTT ("Ductile to Brittle
Transition Temperature",
RiRhaltetemperatur):

Wesentlich:
FCC:
Korn:;
Korngrenze:

HAZ:

HIC:

GroRwinkel-Grenze oder
-Grenzflache:

GroRwinkel-Korngrenze:

HSLA:
Interkritisch
wiedererwarmt:

Begriffs-Glossar
Die Temperatur, an der sich wahrend des Erwarmens Austenit zu
bilden beginnt;
Die Temperatur, an der die Umwandiung von Ferrit zu Austenit
wahrend des Erwarmens beendet ist;
Aluminiumoxid;
Die Temperatur, bei der die Umwandlung von Austenit zu Ferrit
oder zu Ferrit plus Cementit wahrend des Abkiihlens beendet ist;
Die Temperatur, an der sich Austenit wahrend des Abkulhlens zur
Ferrit umzuwandeln beginnt;
Kubisch raumzentriert ("body-centered cubic");
Abklhlgeschwindigkeit im Zentrum oder im wesentlichen im
Zentrum der Blechdicke;

Eine intrinsische Eigenschaft eines Stahls, die empfindlich fur die
Leichtigkeit ist, mit der Versetzungen bei einer Umformung quer-
gleiten kdnnen, d.h. ein Stahl, in dem ein Quergleiten leichter ist,
wird ebenfalls eine niedrigere CRSS und damit eine niedrigere
DBTT besitzen;

Jede Temperatur, die kleiner als ca. -40°C (-40°F) ist;

Stellt die zwei Bruchbereiche in Strukturstahlen dar; bei Tempera-
turen unterhalb der DBTT ftritt ein Versagen leicht durch Niedrig-
energie-Sprédbruch auf, wahrend bei Temperaturen oberhalb der
DBTT ein Versagen leicht durch Hochenergie-Verformungsbruch
auftritt;

Im wesentlichen 100 Vol.-%;

Kubisch-flachenzentriert ("face-centered cubic");

Ein individueller Kristall in einem polykristallinen Material;

Eine enge Zone in einem Metall, die dem Ubergang von einer
kristallographischen Orientierung zu einer anderen entspricht und
somit ein Korn von einem anderen trennt;

Warmeeinflulzone ("heat affected zone");

Wasserstoff-induzierte RiRbildung ("hydrogen induced cracking");

Grenze oder Grenzflache, die sich effektiv als GroRwinkel-Korn-
grenze verhalt, d.h. dazu neigt, einen fortschreitenden RiR oder
Bruch abzulenken, und daher eine Kurvigkeit im Bruchveriauf
induziert;

Eine Korngrenze, die zwei benachbarte Kérner trennt, deren
kristallographische Orientierungen sich um mehr als ca. 8° unter-
scheiden;

Hochfest, niedriglegiert ("high strength, low alloy");

Erwarmt (oder wiedererwarmt) auf eine Temperatur von etwa der

Aci-Umwandlungstemperatur bis etwa zur Ac;-Umwandiungstem-
peratur;
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interkritischer
Temperaturbereich:

Niedriglegierter Stahl:

MA:
Mittiere Gleitdistanz:
Ms-Umwandiungstemperatur:

Hauptséachlich:

Vor-Austenit-KorngréRe:

Abschrecken:

Abschreck-Stopptemperatur
("Quench Stop Temperature”,
QsST):

Platte:
Sv:

Zugfestigkeit:

TiC:

TiN:
T~Temperatur:
TMCP:

AT 409 388 B

Von etwa der Ac;-Umwandiungstemperatur bis etwa zur Acs-
Umwandlungstemperatur beim Erwarmen und von etwa der Ars-
Umwandiungstemperatur bis etwa zur Ar;-Umwandlungstempe-
ratur beim Abkuhlen;

Ein Stahl, der Eisen und weniger als ca. 10 Gew.-% Gesamtlegie-
rungszusatze enthalt,

Martensit-Austenit;

Effektive Korngrofe;

Die Temperatur, an der die Umwandlung von Austenit zu Marten-
sit wahrend des Abkuhlens beginnt;

Wie hier in der vorliegenden Erfindung beschrieben, meint es
wenigstens ca. 50 Vol.-%;

Mittlere Austenit-Korngrée in einem warmgewalzten Stahiblech
vor dem Waizen im Temperaturbereich, in dem Austenit nicht
rekristallisiert;

Wie in der vorliegenden Erfindung verwendet, beschleunigtes
Abkuhlen durch ein beliebiges Mittel, wobei eine Flussigkeit, die
nach ihrer Tendenz ausgewahit ist, die Abkuhigeschwindigkeit des
Stahls zu erhéhen, verwendet wird, im Gegensatz zum Luftkuhlen;

Die hochste oder die im wesentlichen héchste Temperatur, die an
der Oberflache des Bleches erreicht wird, nachdem das Abschre-
cken beendet ist, wegen der von der mittleren Dicke des Blechs
Ubertragenen Warme;

Ein Stiick Stahl mit beliebigen Abmessungen;

Gesamtgrenzfliche der GroRwinkel-Grenzen je Einheitsvolumen
im Stahlblech;

Im Zugversuch das Verhaltnis von maximaler Belastung zur
urspriinglichen Querschnittsfléche;

Titancarbid;

Titannitrid;

Die Temperatur, unterhalb der Austenit nicht rekristallisiert; und
Thermomechanisch kontrollierte Waizverarbeitung.

PATENTANSPRUCHE:

1. Verfahren zur Herstellung eines Zweiphasen-Stahiblechs mit einer DBTT von weniger als
ca. -73 °C sowohl im Stahiblech als auch in seiner HAZ und mit einer Mikrostruktur, umfas-
send ca. 10 bis ca. 40 Vol.-% einer ersten Phase aus im wesentlichen Ferrit und ca. 60 bis
ca. 90 Vol-% einer zweiten Phase aus hauptséachlich feinkérnigem Lath-Martensit, fein-
kérnigem unterem Bainit oder Mischungen daraus, wobei das Verfahren die folgenden

Schritte umfafit.

(a) Erwarmen einer Stahiplatte auf eine Wiedererwarmungstemperatur, die (i) ausrei-
chend hoch ist, um die Stahiplatte im wesentlichen zu homogenisieren und im we-
sentlichen alle Carbide und Carbonitride von Niob und Vanadium in der Stahlplatte
aufzulésen, und (i) ausreichend lang, um feine Ausgangs-Austenit-Korner in der
Stahlplatte zu erreichen;

(b) Reduzieren der Stahiplatte zur Bildung von Stahlblech in einem oder mehreren
Warmwalzstichen in einem ersten Temperaturbereich, in dem Austenit rekristalli-

siert;

(c) weiteres Reduzieren des Stahlblechs in einem oder mehreren Warmwalzstichen in
einem zweiten Temperaturbereich unterhalb etwa der T,-Temperatur und oberhalb
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etwa der Ar;-Umwandlungstemperatur;

(d) weiteres Reduzieren des Stahlblechs in einem oder mehreren Warmwalzstichen in
einem dritten Temperaturbereich zwischen etwa der Ars-Umwandiungstemperatur
und etwa der Ar,-Umwandlungstemperatur;

(e)  Abschrecken des Stahlblechs mit einer Abkiihlgeschwindigkeit von ca. 10°C pro Se-
kunde bis ca. 40°C pro Sekunde 18°F/s-72°F/s auf eine Abschreck-Stopptemperatur
unterhalb etwa der Ms-Umwandlungstemperatur plus 200°C (360°F); und

f Beenden des Abschreckens, um die Umwandlung der Mikrostruktur des Stahlblechs
auf ca. 10 bis ca. 40 Vol.-% einer ersten Phase aus Ferrit und ca. 60 bis ca.
90 Vol.-% einer zweiten Phase aus hauptsachlich feinkérnigem Lath-Martensit, fein-
kérnigem unterem Bainit oder Mischungen daraus zu erieichtern.

Verfahren gemaR Anspruch 1, worin die Wiedererwa&rmungstemperatur in Schritt (a) zwi-

schen ca. 955 und ca. 1065°C ist.

Verfahren gemaft Anspruch 1, worin die feinen Ausgangs-Austenit-Kérner in Schritt (a)

eine Korngréfle von weniger als ca. 120 um besitzen.

Verfahren gemaB Anspruch 1, worin eine Reduktion in der Dicke der Stahiplatte von ca. 30

bis ca. 70 % in Schritt (b) auftritt.

Verfahren gemaR Anspruch 1, worin eine Reduktion in der Dicke des Stahlblechs von ca.

40 bis ca. 80 % in Schritt (c) auftritt.

Verfahren gemaf Anspruch 1, worin eine Reduktion in der Dicke des Stahlblechs von ca.

15 bis ca. 50 % in Schritt (d) auftritt.

Verfahren gemal Anspruch 1, das zusétzlich den Schritt umfalit, worin das Stahlblech

nach dem Beenden des Abschreckens in Schritt (f) auf Umgebungstemperatur luftgekihit

wird.

Verfahren gemaR Anspruch 1, worin die Stahlplatte in Schritt (a) zusatzlich Eisen und die

folgenden Legierungselemente in den angegebenen Gew.-%en umfaft:

ca. 0,04 % bisca. 0,12 % C,

wenigstens ca. 1 % Ni bis weniger als ca. 9 % Ni,

ca. 0,02 % bis ca. 0,1 % Nb,

ca. 0,008 % bis ca. 0,03 % Ti und

ca. 0,001 % bis ca. 0,05 % Al und

ca. 0,002 % bis ca. 0,005 % N.

Verfahren gemaf} Anspruch 8, worin die Stahliplatte weniger als ca. 6 Gew.-% Ni umfaft.

. Verfahren gemaf} Anspruch 8, worin die Stahiplatte weniger als ca. 3 Gew.-% Ni und zu-

satzlich ca. 0,5 bis ca. 2,5 Gew.-% Mn umfafit.

Verfahren gemaR Anspruch 8, worin die Stahlplatte zusatzlich wenigstens ein Additiv um-
faldt, ausgewahit aus der Gruppe, die aus (i} bis zu ca. 1,0 Gew.-% Cr, (ii) bis zu ca.
0,8 Gew.-% Mo, (iii) bis zu ca. 0,5 Gew.-% Si, (iv) ca. 0,02 bis ca. 0,10 Gew.-% V, (v) ca.
0,1 bis ca. 1,0 Gew.-% Cu und bis zu ca. 2,5 Gew.-% Mn besteht.

Verfahren gem&B Anspruch 8, worin die Stahlplatte zuséatzlich ca. 0,0004 bis ca.
0,0020 Gew.-% B umfafit.

Verfahren gemaf Anspruch 1, worin das Stahiblech nach Schritt (f) eine Zugfestigkeit von
mehr als 830 MPa besitzt.

Verfahren gemaf Anspruch 1, worin die erste Phase ca. 10 bis ca. 40 Vol.-% umgeformten
Ferrit umfaft.

Zweiphasen-Stahlblech mit einer Mikrostruktur, umfassend ca. 10 bis ca. 40 Vol.-% einer
Phase aus im wesentlichen Ferrit und ca. 60 bis ca. 90 Vol.-% einer zweiten Phase aus
hauptséchlich feinkérnigem Lath-Martensit, feinkdrnigem unterem Bainit oder Mischungen
daraus, mit einer Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa und mit einer DBTT von weniger als
Zu ca. -73°C sowohl im Stahlblech als auch in seiner HAZ, worin das Stahlblech aus einer
wiedererwarmten Stahliplatte hergestellt wird, umfassend Eisen und die folgenden Legie-
rungselemente in den angegebenen Gew.-%en:

ca. 0,04 % bisca. 0,12 % C,

wenigstens ca. 1 % Ni bis weniger als ca. 9 % Ni,

ca. 0,02 % bis ca. 0,1 % Nb,
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ca. 0,008 % bis ca. 0,03 % Ti,

ca. 0,001 % bis ca. 0,05 % Al und

ca. 0,002 % bis ca. 0,005 % N.

Stahlblech gemaB Anspruch 15, worin die Stahiplatte weniger als ca. 6 Gew.-% Ni umfafit.
Stahlblech gemaR Anspruch 15, worin die Stahiplatte weniger als ca. 3 Gew.-% Ni und zu-
satzlich ca. 0,5 bis ca. 2,5 Gew.-% Mn umfaldt.

Stahlblech gemal Anspruch 15, das zusatzlich wenigstens ein Additiv umfaft, ausgewahit
aus der Gruppe, die aus (i) bis zu ca. 1,0 Gew.-% Cr, (ii) bis zu ca. 0,8 Gew.-% Mo, (iii) bis
zu ca. 0,5 Gew.-% Si, (iv) ca. 0,02 bis ca. 0,10 Gew.-% V, (v) ca. 0,1 bis ca. 1,0 Gew.-%
Cu und (vi) bis zu ca. 2,5 Gew.-% Mn besteht.

Stahlblech gemaR Anspruch 15, das zusatzlich ca. 0,0004 bis ca. 0,0020 Gew.-% B um-
fafit.

Stahlblech gemaf Anspruch 15, worin die Mikrostruktur zur wesentlichen Maximierung der
RiRverlaufs-Kurvigkeit durch thermomechanisch kontrollierte Walzverarbeitung optimiert
ist, die eine Anzahl von GroRwinkel-Grenzflichen zwischen der ersten Phase aus im we-
sentlichen Ferrit und der zweiten Phase aus hauptsachlich feinkérnigem Lath-Martensit,
feinkdrnigem unterem Bainit oder Mischungen daraus liefert.

Verfahren zur Erhohung der Besténdigkeit eines Stahlblechs, das wenigstens ca.
1 Gew.-% Ni bis weniger als ca. 9 Gew.-% Ni umfat, gegen Rilfortschreiten, wobei das
Verfahren das Verarbeiten des Stahlblechs zur Erzeugung einer Mikrostruktur umfait, die
ca. 10 bis ca. 40 Vol.-% einer ersten Phase aus im wesentlichen Ferrit und ca. 60 bis ca.
90 Vol.-% einer zweiten Phase aus hauptséchlich feinkérnigem Lath-Martensit, feinkorni-
gem unterem Bainit oder Mischungen daraus umfaRt, wobei die Mikrostruktur zur wesentli-
chen Maximierung der RiRverlaufs-Kurvigkeit durch thermomechanisch kontrollierte Walz-
verarbeitung optimiert ist, die eine Anzahi von GroRwinkel-Grenzfiachen zwischen der ers-
ten Phase aus im wesentlichen Ferrit und der zweiten Phase aus hauptséchlich feinkérni-
gem Lath-Martensit, feinkérnigem unterem Bainit oder Mischungen daraus bereitstellt.
Verfahren gemaR Anspruch 21, worin die Bestandigkeit des Zweiphasen-Stahiblechs ge-
gen RiRfortschreiten weiter erhdht wird und die Bestandigkeit der HAZ des Zweiphasen-
Stahlblechs gegen RiRfortschreiten beim Schweilen erhdht wird, indem wenigstens ca.
1,0 Gew.-% Ni hinzugegeben wird und die Zugabe von BCC-stabilisierenden Elementen
im wesentiichen minimiert wird.

HIEZU 2 BLATT ZEICHNUNGEN
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