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69 Hochfeste Zweiphasen-Stihle mit ausgezeichneter Tieftemperatur-Zahigkeit.

@ Ein hochfester, schweissbarer, niedriglegierter Zwei-
phasen-Stahl mit ausgezeichneter Tieftemperatur-Za-
higkeit im Basisblech und in der Warmeeinflusszone (HAZ)
beim Schweissen mit einer Zugfestigkeit von mehr als 830
MPa (120 ksi) und einer Mikrostruktur, die eine Ferrit-Pha-
se (14) und eine zweite Phase aus hauptséchlich Latten-
martensit und unterem Bainit (16) umfasst, wird hergestelit
durch Erwarmen einer Stahlplatte, umfassend Eisen und
angegebene Gew.-%-Anteile einiger oder aller der Additive
aus Kohlenstoff, Mangan, Nickel, Stickstoff, Kupfer,
Chrom, Molybdén, Silicium, Niob, Vanadium, Titan, Alumi-
nium und Bor; Reduzieren der Platte zur Bildung eines
Blechs in einem oder mehreren Stichen in einem Tempe-
raturbereich, in dem Austenit rekristallisiert; weiteres Re-
duzieren des Blechs in einem oder mehreren Stichen in ei-
nem Temperaturbereich unterhalb der Austenit-Rekristalli-
sationstemperatur und oberhalb der Arg-Umwandlungstem-
peratur; Fertigwalzen des Blechs zwischen der
Arg-Umwandlungstemperatur und der Ary-Umwandlungs-
temperatur; Abschrecken des fertig gewalzten Blechs auf
eine geeignete Abschreck-Stopptemperatur (QST); und
Beenden des Abschreckens.
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Beschreibung
Gebiet der Erfindung

Diese Erfindung betrifft hochfeste, schweissbare, niedriglegierte Zweiphasen-Stahlbleche mit ausge-
zeichneter Tieftemperatur-Zahigkeit sowohl im Basisblech als auch in der geschweissten Warmeein-
flusszone («heat affected zone», HAZ). Ausserdem 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 Patentanspriichen bereitgestellt.

Es besteht haufig ein Bedarf, flichtige 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 Be-
darf an Behaltern zur Lagerung und zum Transport von Flissig-Erdgas unter Druck («pressurized lique-
fied 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 wirtschaftlichen Lagerung und zum
Transport anderer fliichtiger Flussigkeiten mit hohem Dampfdruck, wie Methan, Ethan und Propan, bei
tiefen Temperaturen. Um solche Behalter aus verschweisstem Stahl herzustellen, muss 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 Ba-
sisstahl als auch in der HAZ zu verhindern.

Die Risshaltetemperatur («Ductile to Brittle Transition Temperature», DBTT) skizziert die zwei Bruch-
bereiche in Konstruktionsstahlen. Bei Temperaturen unterhalb der DBTT tritt leicht ein Versagen 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 Transportbehéltern fir die zuvor genannten Tieftempera-
tur-Anwendungen und fur andere lasttragende Tieftemperatur-Dienste verwendeten verschweissten
Stahle missen DBTTs deutlich unterhalb der Einsatztemperatur sowohl im Basisstahl als auch in der
HAZ aufweisen, um ein Versagen durch Niedrigenergie-Sprédbruch zu vermeiden.

Herkémmlich fir Tieftemperatur-Konstruktionsanwendungen verwendete nickelhaltige Stahle, z.B.
Stahle mit einem Nickel-Gehalt von mehr als ca. 3 Gew.-%, besitzen geringe DBTTs, aber weisen
ebenfalls relativ geringe Zugfestigkeiten auf. Typischerweise besitzen handelslbliche Stihle mit 3,5
Gew.-% Nickel, 5,56 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 Stéhle allgemein kostspieligen Verarbeitungen unterzogen, z.B. einer doppelten Glihbehandiung.
Im Falle von Tieftemperatur-Anwendungen verwendet die Industrie derzeit diese kommerziellen nickel-
haltigen Stahle wegen ihrer guten Zahigkeit bei niedrigen Temperaturen, aber muss sie wegen der rela-
tiv geringen Zugfestigkeit speziell entwickeln. Diese Konstruktionen erfordern allgemein besondere
Stahldicken fiir lasttragende Tieftemperatur-Anwendungen. Daher ist die Verwendung dieser nickelhalti-
gen Stéhle in lasttragenden Tieftemperatur-Anwendungen haufig kostspielig auf Grund der hohen Kos-
ten des Stahls zusammen mit den erforderlichen Stahldicken.

Andererseits besitzen mehrere handelsibliche hochfeste, niedriglegierte («high strength, low alloy»,
HSLA) Stahle mit geringem und mittlerem Kohlenstoff-Gehalt, z.B. AlS! 4320- oder 4330-Stahle, das
Potenzial, Gberlegene Zugfestigkeiten (z.B. mehr als ca. 830 MPa (120 ksi)) und geringe Kosten zu
liefern, aber sie besitzen den Nachteil relativ hoher DBTTs im Allgemeinen und speziell in der ge-
schweissten Warmeeinflusszone (HAZ). Allgemein besteht bei diesen Stahlen eine Tendenz, dass die
Schweissbarkeit und Niedrigtemperatur-Zahigkeit abnimmt, wenn die Zugfestigkeit erhéht wird. Aus
diesem Grund werden die derzeitigen handelslblichen HSLA-Stdhle des Standes der Technik allge-
mein nicht fir Tieftemperatur-Anwendungen in Erwdgung gezogen. Die hohe DBTT der HAZ in die-
sen Stahlen besteht allgemein auf Grund der Bildung ungewiinschter Mikrostrukturen, die aus den
Schweiss-Thermozyklen in den grobkdrnigen und interkritisch wiedererwarmten HAZs stammen, d.h.
den HAZs, die auf eine Temperatur von etwa der Acy-Umwandlungstemperatur bis etwa zur Acg-Um-
wandlungstemperatur erwarmt wurden (siehe Glossar fur die Definitionen der Aci- und Acg-Umwand-
lungstemperaturen). Die DBTT erhéht sich deutlich mit zunehmender Korngrosse und versprédenden
Mikrostrukturbestandteilen wie Martensit-Austenit-(MA)-Inseln in der HAZ. Z.B. ist die DBTT fur die
HAZ in einem HSLA-Stahl des Standes der Technik, X100-Leitungsrohr fur Ol- und Gaslbertragung,
héher als ca. -50°C (—60°F). Es gibt bedeutende Anstdsse in den Sektoren der Energiespeicherung
und des Transports fir die Entwicklung neuer Stahle, die die Niedrigtemperatur-Zahigkeitseigenschaf-
ten der oben genannten kommerziellen nickelhaltigen Stahle mit den Eigenschaften hoher Festigkeit
und geringer Kosten der HSLA-Stahle verbinden, wahrend sie ebenfalls ausgezeichnete Schweissbar-
keit und die gewinschte Dickprofil-Fahigkeit bereitstellen, d.h. im Wesentlichen gleichférmige Mikro-
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struktur und Eigenschaften (z.B. Festigkeit und Zahigkeit) bei Dicken von mehr als ca. 2,5 cm (1
Zoll).

In Nicht-Tieftemperatur-Anwendungen sind die meisten handelsiiblichen HSLA-Stdhle des Standes
der Technik mit geringem und mittlerem Kohlenstoff-Gehalt auf Grund ihrer relativ geringen Zahigkeit
bei hohen Festigkeiten entweder auf einen Bruchteil ihrer Festigkeiten entwickelt oder alternativ auf ge-
ringere Festigkeiten zum Erhalt einer akzeptablen Zahigkeit verarbeitet. Bei Konstruktionsanwendungen
flhren diese Anséatze zu einer erhéhten Profildicke und damit héheren Komponentengewichten und
letztlich hdheren Kosten, als wenn das Hochfestigkeitspotential der HSLA-Stahle vollstandig eingesetzt
werden konnte. In einigen kritischen Anwendungen wie Hochleistungsgetrieben werden Stahle verwen-
det, die mehr als ca. 3 Gew.-% Ni enthalten (wie AISI 48XX, SAE 93XX, etc.), um eine ausreichende
Zahigkeit beizubehalten. Dieser Ansatz fuhrt zu wesentlichen Kostensteigerungen, um die GOberlegene
Festigkeit der HSLA-Stahle zu erreichen. Ein zusatzliches Problem, das bei der Verwendung von kom-
merziellen Standard-HSLA-Stahlen angetroffen wird, ist die Wasserstoff-Rissbildung in der HAZ, insbe-
sondere wenn Schweissen mit geringer Energiezufuhr verwendet wird.

Es gibt bedeutende wirtschaftliche Anstdsse und einen unbedingten Konstruktionsbedarf fiir eine kos-
tengunstige Steigerung der Zahigkeit bei hohen oder extrem hohen Festigkeiten in niedriglegierten Stah-
len. Insbesondere besteht ein Bedarf an einem Stahl bei verniinftigen Kosten, der eine extrem hohe
Festigkeit, z.B. eine Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi), und ausgezeichnete Tieftempera-
tur-Zahigkeit, z.B. eine DBTT von weniger als ca. —73°C (-100°F), sowohl im Basisblech als auch in
der HAZ besitzt, zur Verwendung in kommerziellen Tieftemperatur-Anwendungen.

Entsprechend sind die Hauptaufgaben der vorliegenden Erfindung die Verbesserung der HSLA-Stahl-
technologie des Standes der Technik zur Anwendbarkeit bei tiefen Temperaturen in drei Schlisselgebie-
ten: (i) Verringerung der DBTT auf weniger als ca. -73°C (—100°F) im Basisblech und in der ge-
schweissten HAZ, (ii) Erreichen einer Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi) und (i) Bereitstel-
len einer iiberlegenen Schweissbarkeit. Andere Aufgaben der vorliegenden Erfindung sind das Erreichen
der zuvor genannten HSLA-Stahle mit im Wesentlichen gleichférmigen Mikrostrukturen und Eigenschaf-
ten durch die Dicke bei Dicken von mehr als ca. 2,5 cm (1 Zoll) und ein solches Erreichen unter Ver-
wendung von derzeit handelsiiblichen Verarbeitungstechniken, sodass die Verwendung dieser Stahle in
kommerziellen Tieftemperatur-Verfahren wirtschattlich machbar ist.

Zusammenfassung der Erfindung

Ubereinstimmend mit den oben genannten Aufgaben der vorliegenden Erfindung wird eine Verarbei-
tungsmethodik bereitgestellt, worin eine niedriglegierte Stahlplatte der gewiinschten Chemie auf eine ge-
eignete Temperatur wiedererwérmt, dann zur Bildung eines Stahlblechs warmgewalzt und am Ende des
Warmwalzens durch Abschrecken mit einer geeigneten Flissigkeit wie Wasser auf eine geeignete Ab-
schreck-Stopptemperatur («Quench Stop Temperature», QST) schnell abgekihlt wird, um eine Zweipha-
sen-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 hauptséchlich feinkérnigem Lath-Martensit, feinkornigem unte-
rem Bainit oder Mischungen daraus umfasst. Wie in der Beschreibung der vorliegenden Erfindung ver-
wendet bezeichnet Abschrecken das beschleunigte Abkihlen durch ein beliebiges Mittel, wobei eine
Flassigkeit eingesetzt wird, die nach ihrer Tendenz zur Erhéhung der Abkiihigeschwindigkeit des Stahls
ausgewahlt wird, im Gegensatz zum Luftkiihlen des Stahls auf Umgebungstemperatur. In einer Ausfiih-
rungsform dieser Erfindung wird das Stahiblech nach Beendigung des Abschreckens auf Umgebungs-
temperatur abgekihit.

Ebenfalls Ubereinstimmend mit den oben genannten Aufgaben der vorliegenden Erfindung sind erfin-
dungsgemdss verarbeitete Stdhle besonders geeignet fir viele Tieftemperatur-Anwendungen, indem die
Stahle die folgenden Eigenschaften haben, bevorzugt fir Stahlblech-Dicken von ca. 2,5 cm (1 Zoll) und
mehr: (i) eine DBTT von weniger als ca. —73°C (-100°F) im Basisstahl und in der geschweissten HAZ,
(ii) 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) Gberlegene Schweissbarkeit, (iv) im Wesentli-
chen gleichférmige Mikrostruktur und Eigenschaften durch die Dicke, und (v) verbesserte Zahigkeit ge-
geniber handelstblichen HSLA-Standardstéhlen. 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) auf-
weisen.

Beschreibung der Abbildungen

Die Vorteile der vorliegenden Erfindung sind besser verstandlich unter Bezugnahme auf die folgende
ausfiihrliche Beschreibung und die anliegenden Abbildungen, in denen gilt:

Fig. 1 ist eine schematische Darstellung eines kurvigen Rissverlaufs in der Zweiphasen-Mikrover-
bundstruktur der Stahle dieser Erfindung;

Fig. 2A ist eine schematische Darstellung der Austenit-Korngrosse in einer Stahlplatte nach Wiederer-
wéarmen gemass der vorliegenden Erfindung;
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Fig. 2B ist eine schematische Darstellung der Vor-Austenit-Komngrosse (siehe Glossar) in einer Stahl-
platte nach dem Warmwalzen im Temperaturbereich, in dem Austenit rekristallisiert, aber vor dem
Warmwalzen im Temperaturbereich, in dem Austenit nicht rekristallisiert, geméass der vorliegenden Erfin-
dung; und

Fig. 2C ist eine schematische Darstellung der ausgedehnten Pfannkuchen-Kornstruktur in Austenit mit
einer sehr feinen effektiven Korngrésse in Richtung durch die Dicke eines Stahlblechs nach Beendigung
der TMCP gemass der vorliegenden Erfindung.

Obwohl die vorliegende Erfindung im Zusammenhang mit ihren bevorzugten Ausfihrungsformen be-
schrieben wird, ist es selbstverstandlich, dass die Erfindung nicht darauf beschrankt ist. Im Gegenteil
soll die Erfindung alle Alternativen, Modifikationen und Aquivalente abdecken, die im Geist und Umfang
der Erfindung eingeschlossen sein kénnen, wie sie durch die anliegenden Patentanspriiche definiert ist.

Ausflihrliche Beschreibung der Erfindung

Die vorliegende Erfindung betrifft die Entwicklung neuer HSLA-Stéhle, die die oben beschriebenen
Herausforderungen erfilllen, indem eine extrem feinkdrnige Zweiphasen-Struktur erzeugt wird. Eine sol-
che Zweiphasen-Mikroverbundstruktur umfasst bevorzugt eine weiche Ferrit-Phase und eine feste zwei-
te Phase aus hauptsachlich feinkdrnigem Lattenmartensit, feinkdrnigem unterem Bainit oder Mischungen
daraus. Die Erfindung beruht auf einer neuen Kombination von Stahichemie und Verarbeitung, um so-
wohl ein intrinsisches als auch mikrostrukturelles Zdhmachen bereitzustellen, um die DBTT zu verrin-
gern sowie die Zahigkeit bei hohen Festigkeiten zu steigemn. Intrinsisches Zahmachen wird erreicht
durch die abgestimmte Balance der kritischen Legierungselemente im Stahl, wie ausfihrlich in dieser
Beschreibung beschrieben. Mikrostrukturelles Zahmachen resultiert aus dem Erreichen einer sehr feinen
effektiven Korngrosse sowie der Erzeugung einer sehr feinen Dispersion der Verfestigungsphase, wah-
rend gleichzeitig die effektive Korngrosse («mittlere Gleitdistanz») in der weichen Ferrit-Phase reduziert
wird. Die Dispersion der zweiten Phase wird optimiert, um die Kurvigkeit im Rissverlauf wesentlich zu
maximieren, wodurch die Bestandigkeit im Mikroverbundstahl gegen das Rissfortschreiten gesteigert
wird.

Gemass dem Vorhergehenden wird ein Verfahren zur Herstellung eines extrem hochfesten Zweipha-
sen-Stahlblechs mit einer Mikrostruktur bereitgestellt, umfassend ca. 10 bis ca. 40 Vol.-% einer ersten
Phase aus im Wesentlichen 100 Vol.-% («essentiell») Ferrit und ca. 60 bis ca. 30 Vol.-% einer zweiten
Phase aus hauptséchlich feinkdrnigem Lattenmartensit, feinkdrnigem unterem Bainit oder Mischungen
daraus, worin das Verfahren die folgenden Schritte umfasst: (a) Erwarmen einer Stahlplatte auf eine
ausreichend hohe Wiedererwarmungstemperatur, um (i) die Stahlplatte im Wesentlichen zu homogeni-
sieren, (ii) im Wesentlichen alle Carbide und Carbonitride von Niob und Vanadium in der Stahliplatte
aufzulésen und (iii) feine Ausgangs-Austenit-Kérner 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 rekristallisiert wird; (c) weiteres Reduzieren des Stahlblechs in ei-
nem oder mehreren Warmwalzstichen in einem zweiten Temperaturbereich unterhalb etwa der T,-Tem-
peratur und oberhalb etwa der Arg-Umwandlungstemperatur; (d) zusatzlich Reduzieren des Stahiblechs
in einem oder mehreren Warmwalzstichen in einem dritten Temperaturbereich unterhalb etwa der
Arg-Umwandlungstemperatur und oberhalb etwa der Ar-Umwandlungstemperatur (d.h. im interkritisch%m
Temperaturbereich); (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) bevor-
zugt unterhalb etwa der Mg-Umwandlungstemperatur plus 200°C (360°F); und (f) Beenden des Ab-
schreckens. In einer anderen Ausflhrungsform dieser Erfindung ist die QST bevorzugt unterhalb etwa
der Mg-Umwandlungstemperatur plus 100°C (180°F) und ist besonders bevorzugt unterhalb ca. 350°C
(662°F). In einer Ausfihrungsform dieser Erfindung lasst man das Stahlblech nach Schritt (f) auf Umge-
bungstemperatur luftkiihlen. Diese Verarbeitung erleichtert die Umwandlung der Mikrostruktur des Stahl-
blechs zu ca. 10 bis ca. 40 Vol.-% einer ersten Phase aus Ferrit und ca. 60 bis ca. 90 Vol.-% einer
zweiten Phase aus hauptsachlich feinkérnigem Lattenmartensit, feinkdrnigem unterem Bainit oder Mi-
schungen daraus. (Siehe Glossar fiir die Definitionen der T,-Temperatur und der Ars- und Arq-Um-
wandlungstemperaturen).

Um Umgebungs- und Tieftemperatur-Zéhigkeit sicherzustellen, umfasst die Mikrostruktur der zweiten
Phase in Stahlen dieser Erfindung hauptsachlich feinkérnigen unteren Bainit, feinkdrnigen Lattenmarten-
sit oder Mischungen daraus. Es ist bevorzugt, die Bildung von Versprédungsbestandteilen wie oberen
Bainit, Zwillings-Martensit und MA in der zweiten Phase im Wesentlichen zu minimieren. Wie in der Be-
schreibung der vorliegenden Erfindung und in den Ansprichen verwendet, meint «hauptséchlich» we-
nigstens ca. 50 Vol.-%. Der Rest der Mikrostruktur der zweiten Phase kann zusatzlichen feinkdrnigen
unteren Bainit, zusatzlichen feinkérnigen Lattenmartensit oder Ferrit umfassen. Besonders bevorzugt
umfasst die Mikrostruktur der zweiten Phase wenigstens ca. 60 bis ca. 80 Vol.-% feinkdrnigen unteren
Bainit, feinkdrnigen Lattenmartensit oder Mischungen daraus. Noch mehr bevorzugt umfasst die Mikro-
struktur der zweiten Phase wenigstens ca. 90 Vol.-% feinkdmigen unteren Bainit, feinkérnigen Latten-
martensit oder Mischungen daraus.




10

15

20

25

30

40

45

50

55

65

CH 694 098 A5

Eine erfindungsgeméss verarbeitete Stahlplatte wird in der Gblichen Weise hergestellt und umfasst in
einer Ausfihrungsform 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 beson-
ders bevorzugt ca. 0,2 bis ca. 0,6 Gew.-%.

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

Silicium (Si) wird manchmal zum Stahl hinzugegeben, bevorzugt bis zu ca. 0,5 Gew.-%, besonders
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 beson-
ders 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
aber ca. 3 Gew.-% erhéht werden, falls es gewinscht ist, die Eigenschaften nach dem Schweissen zu
steigern. Es wird erwartet, dass 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.-%, besonders bevorzugt we-
niger als ca. 6 Gew.-%. Der Nickel-Gehalt wird bevorzugt minimiert, um die Kosten des Stahls zu mini-
mieren. 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.

Zusétzlich werden die restlichen Bestandteile im Stahl bevorzugt im Wesentlichen minimiert. Der Ge-
halt an Phosphor (P) ist bevorzugt weniger als ca. 0,01 Gew.-%. Der Gehalt an Schwefel (S) ist bevor-
zugt weniger als ca. 0,004 Gew.-%. Der Gehalt an Sauerstoff (O) ist bevorzugt weniger als ca. 0,002
Gew.-%.

Verarbeitung der Stahlplatte
(1) Absenkung der DBTT

Das Erreichen einer niedrigen DBTT, z.B. geringer als ca. ~73°C (—100°F), ist eine Schliisselheraus-
forderung in der Entwicklung neuer HSLA-Stahle fur Tieftemperatur-Anwendungen. Die technische Her-
ausforderung liegt darin, die Festigkeit in der bestehenden HSLA-Technologie beizubehalten/zu erhé-
hen, 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 Bruchbestandigkeit auf eine Weise zu verdndern, dass ein niedriglegierter Stahl mit ausge-
zeichneten 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 Zdhmachen besteht aus dem Verfeinern der Vor-Austenit-Korngros-
se, Modifizieren der Korn-Morphologie durch thermomechanisch kontrollierte Walzverarbeitung («ther-
mo-mechanical controlled rolling processing», TMCP) und Erzeugen einer Mikrolaminat-Mikrostruktur in-
nerhalb der feinen Korner, was alles auf eine Steigerung der Grenzflache der Grosswinkel-Grenzen pro
Einheitsvolumen im Stahlblech abzielt. Wie fir die Fachleute bekannt, bedeutet «Korn» wie hier verwen-
det, einen individuellen Kristall in einem polykristallinen Material, und «Korngrenze» wie hier verwendet
meint eine enge Zone in einem Metall, entsprechend dem Ubergang von einer kristallographischen Ori-
entierung zu einer anderen, wodurch ein Korn von einem anderen getrennt wird. Wie hier verwendet, ist
eine «Grosswinkel-Korngrenze» eine Korngrenze, die zwei benachbarte Korner trennt, deren kristallo-
graphische Orientierungen sich um mehr als ca. 8° unterscheiden. Ebenfalls ist eine «Grosswin-
kel-Grenze oder -Grenzfliche» wie hier verwendet eine Grenze oder Grenzfliche, die sich effektiv als
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Grosswinkel-Korngrenze verhilt, d.h. dazu neigt, einen sich ausbreitenden Riss oder Bruch abzulenken,
und somit Kurvigkeit im Bruchverlauf induziert.

Der Beitrag der TMCP zur Gesamtgrenzfliche der Grosswinkel-Grenzen pro Einheitsvolumen, Sv.
wird durch die folgende Gleichung definiert:

- "t te

| {
Sy = — ]+R+—)+0,63(r—30.)
d R

mit:

d ist die mittlere Austenit-Korngrosse in einem warmgewalzten Stahlblech vor dem Walzen im Tempera-
turbereich, in dem Austenit nicht rekristallisiert (Vor-Austenit-Korngrésse);

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

r ist prozentuale Dickenabnahme des Stahls auf Grund des Warmwalzens im Temperaturbereich, in
dem Austenit nicht rekristallisiert.

Es ist wohlbekannt auf diesem Gebiet, dass die DBTT abnimmt, wenn das Sv eines Stahls zunimmt,
auf Grund der Rissablenkung und der begleitenden Kurvigkeit im Bruchverlauf bei den Grosswinkelgren-
zen. In der kommerziellen TMCP-Praxis ist der Wert fur R fir eine gegebene Blechdicke fixiert, und die
obere Grenze fur den Wert fir r ist typischerweise 75. Bei gegebenen festen Werten fir R und r kann
Sv nur wesentlich erhéht werden, indem d verringert wird, wie aus der obigen Gleichung ersichtlich ist.
Um d in erfindungsgemassen Stahlen zu verringern, wird ein Ti-Nb-Mikrolegieren in Kombination mit ei-
ner optimierten TMCP-Praxis verwendet. Bei gleichem Gesamtausmass der Abnahme wahrend des
Warmwalzens/Umformung wird ein Stahl mit einer anfanglich feineren mittleren Austenit-Korngrosse in
einer feineren fertigen mittleren Austenit-Korngrésse resultieren. Daher werden in dieser Erfindung die
Mengen von Ti-Nb-Zugaben fir die Wiedererwarmungs-Praxis optimiert, wahrend die gewinschte Aus-
tenit-Kornwachstumshemmung wahrend der TMCP erzeugt wird. Bezugnehmend auf Fig. 2A wird eine
relativ niedrige Wiedererwarmungstemperatur, bevorzugt zwischen ca. 955 und ca. 1065°C (1750°F-
1950°F) verwendet, um anfanglich eine mittlere Austenit-Korngrésse D” von weniger als ca. 120 um in
der wiedererwérmten Stahlplatte 20° vor der Warmumformung zu erhalten. Diese erfindungsgemasse
Verarbeitung vermeidet das Ubermissige Austenit-Komwachstum, das aus der Verwendung héherer
Wiedererwarmungstemperaturen, d.h. mehr als ca. 1095°C (2000°F), in der herkémmlichen TMCP re-
sultiert. Um die durch dynamische Rekristallisation induzierte Kornverfeinerung zu fordern, werden hohe
Abnahmen je Stich von mehr als ca. 10% wahrend des Warmwalzens im Temperaturbereich eingesetzt,
in dem Austenit rekristallisiert. Bezugnehmend auf Fig. 2B liefert dieses erfindungsgemasse Verarbeiten
eine mittlere Vor-Austenit-Korngrosse 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 Tem-
peraturbereich, in dem Austenit nicht rekristallisiert. Zusatzlich werden zur Erzeugung einer wirksamen
Korngréssenabnahme in Richtung durch die Dicke starke Abnahmen, bevorzugt von mehr als 70% ku-
mulativ, im Temperaturbereich unterhalb etwa der T, -Temperatur, aber oberhalb etwa der Arg-Umwand-
lungstemperatur durchgefiihit. Bezugnehmend auf Fig. 2C fiihrt die erfindungsgeméasse TMCP zur Bil-
dung einer gestreckten Pfannkuchenstruktur in Austenit in einem fertiggewalzten Stahlblech 20" mit
sehr feiner effektiver Korngrésse D™ in Richtung durch die Dicke, z.B. einer effektiven Korngrésse D™
von weniger als ca. 10 pm, bevorzugt weniger als ca. 8 pm und noch mehr bevorzugt weniger als ca. 5
um, wodurch die Grenzflache der Grosswinkelgrenzen erhéht wird, z.B. 21 je Einheitsvolumen in Stahl-
blech 207", wie fir den Fachmann selbstverstindlich ist. Das Fertigwalzen im interkritischen Tempera-
turbereich induziert ebenfalls eine «Pfannkuchen-Bildung» im Ferrit, der sich aus der Austenit-Zerset-
zung wahrend der interkritischen Exposition bildet, was wiederum zur Verringerung seiner effektiven
Korngrésse («mittlere Gleitdistanz») in Richtung durch die Dicke fithrt. Der Ferrit, der sich aus der Aus-
tenit-Zersetzung wéhrend der interkritischen Exposition bildet, besitzt ebenfalls einen hohen Anteil einer
Umformungsunterstruktur, einschliesslich einer hohen Versetzungsdichte (z.B. 10° oder mehr Versetzun-
gen/cm?), um seine Festigkeit zu steigern. Die Stahle dieser Erfindung sind geschaffen, um vom verfei-
nerten Ferrit zur gleichzeitigen Steigerung von Festigkeit und Zahigkeit zu profitieren.

In grésserem Detail wird ein erfindungsgemésser Stahl hergestellt durch Bilden einer Platte der ge-
winschten Zusammensetzung wie hier beschrieben; Erwarmen der Platte auf eine Temperatur von ca.
955 bis ca. 1065°C (1750°F-1950°F); Warmwalzen der Platte zur Bildung eines Stahlblechs in einem
oder mehreren Stichen, was eine Reduktion von ca. 30 bis ca. 70% liefert, in einem ersten Temperatur-
bereich, in dem Austenit rekristallisiert, d.h. oberhalb etwa der T,-Temperatur, zusatzlich 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,-Temperatur und oberhalb etwa der Arz-Um-
wandiungstemperatur und Fertigwalzen des Stahiblechs in einem oder mehreren Stichen, um eine Re-
duktion von ca. 15 bis ca. 50% zu liefern, im interkritischen Temperaturbereich unterhalb etwa der
Arz-Umwandlungstemperatur und oberhalb etwa der Ar-Umwandlungstemperatur. Das warmgewalzte
Stahlblech wird dann mit einer Abkihlgeschwindigkeit von ca. 10°C pro Sekunde bis ca. 40°C pro Se-
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kunde (18°F/s—72°F/s) auf eine geeignete Abschreck-Stopptemperatur (QST) abgeschreckt, bevorzugt
unterhalb etwa der Mg-Umwandlungstemperatur plus 200°C (360°F), wobei zu diesem Zeitpunkt das
Abschrecken beendet wird. In einer anderen Ausfihrungsform dieser Erfindung ist die QST bevorzugt
unterhalb etwa der Mg-Umwandlungstemperatur plus 100°C (180°F) und ist besonders bevorzugt unter-
halb etwa 350°C (662°F). In einer Ausfuhrungsform dieser Erfindung lasst man das Stahlblech auf Um-
gebungstemperatur luftkiihlen, nachdem das Abschrecken beendet ist.

Es ist selbstverstandlich far die Fachleute, dass sich die «prozentuale Reduktion» («Abnahme») in
der Dicke auf die prozentuale Abnahme in der Dicke der Stahlplatte oder des Stahiblechs vor der in Be-
zug genommenen Abnahme bezieht. Allein fir Zwecke der Erlauterung, ohne dadurch diese Erfindung
zu beschranken, kann eine Stahlplatte von ca. 25,4 cm (10 Zoll) Dicke um ca. 30% (eine 30%ige Ab-
nahme) in einem ersten Temperaturbereich auf eine Dicke von 17,8 cm (7 Zoll) reduziert werden, dann
um ca. 80% (eine 80%ige Abnahme) in einem zweiten Temperaturbereich auf eine Dicke von ca. 3,6
cm (1,4 Zoll) reduziert werden und dann um ca. 30% (eine 30%ige Abnahme) in einem dritten Tempe-
raturbereich auf eine Dicke von ca. 2,5 cm (1 Zoll) reduziert werden. Wie hier verwendet meint «Platte»
ein Stick Stahl mit beliebigen Abmessungen.

Die Stahlplatte wird bevorzugt durch ein geeignetes Mittel zur Erhéhung der Temperatur der im We-
sentlichen gesamten Platte erwarmt, bevorzugt der gesamten Platte, auf die gewlinschte Wiedererwér-
mungstemperatur, z.B. indem die Platte in einen Ofen fiir einen Zeitraum gegeben wird. Die spezifische
Wiedererwdrmungstemperatur, die fir jede Stahlzusammensetzung im Umfang der vorliegenden Erfin-
dung verwendet werden sollte, kann leicht durch den Fachmann bestimmt werden, entweder durch ein
Experiment oder durch Berechnung unter Verwendung geeigneter Modelle. Zusatzlich kdnnen die Ofen-
temperatur und Wiedererwarmungszeit, die notwendig sind, um die Temperatur im Wesentlichen der ge-
samten Platte, bevorzugt der gesamten Platte auf die gewinschte Wiedererwdrmungstemperatur zu er-
héhen, leicht durch den Fachmann unter Bezugnahme auf Standard-Industrieveréffentlichungen be-
stimmt werden.

Ausgenommen die Wiedererwdrmungstemperatur, die im Wesentlichen die gesamte Platte betrifft,
sind die anschliessenden Temperaturen, auf die sich in der Beschreibung des Verarbeitungsverfahrens
dieser Erfindung bezogen wird, an der Oberflache des Stahls gemessene Temperaturen. Die Oberfla-
chentemperatur von Stahl kann z.B. durch Verwendung eines optischen Pyrometers gemessen werden
oder durch jede andere Vorrichtung, die zur Messung der Oberflachentemperatur von Stahl geeignet ist.
Die hier genannten Abkiihlgeschwindigkeiten sind diejenigen im Zentrum oder im Wesentlichen im Zen-
trum der Blechdicke; und die Abschreck-Stopptemperatur (QST) ist die hochste oder im Wesentlichen
die hochste Temperatur, die an der Oberflache des Blechs nach Beendigung des Abschreckens erreicht
wird, weil von der Mitte der Dicke des Blechs Warme Gbertragen wird. Z.B. wird wahrend der Verarbei-
tung der experimentellen Warmen einer erfindungsgemassen Stahlzusammensetzung ein Thermoele-
ment im Zentrum oder im Wesentlichen im Zentrum der Stahlblechdicke fir eine zentrale Temperatur-
messung platziert, wahrend die Oberflachentemperatur durch Verwendung eines optischen Pyrometers
gemessen wird. Eine Korrelation zwischen der zentralen Temperatur und der Oberflichentemperatur
wird zur Verwendung wahrend der anschliessenden Verarbeitung der gleichen oder im Wesentlichen
der gleichen Stahlzusammensetzung entwickelt, sodass die zentrale Temperatur Uber eine direkte Mes-
sung der Oberflachentemperatur bestimmt werden kann. Ebenfalls kénnen die erforderliche Temperatur
und Fliessgeschwindigkeit der Abschreckflissigkeit zum Erreichen der gewinschten beschleunigten Ab-
kihlgeschwindigkeit durch den Fachmann unter Bezugnahme auf Standardindustrieveréffentlichungen
bestimmt werden.

Fir jede Stahlzusammensetzung innerhalb des Umfangs der vorliegenden Erfindung hangt die Tem-
peratur, die die Grenze zwischen dem Rekristallisationsbereich und dem Nicht-Rekristallisationsbereich
definiert, die T,,-Temperatur, von der Chemie des Stahls ab, insbesondere der Kohlenstoff-Konzentra-
tion und der Niob-Konzentration, von der Wiedererwdrmungstemperatur vor dem Walzen und vom Aus-
mass der gegebenen Abnahme in den Walzstichen. Fachleute kénnen diese Temperatur fur einen be-
sonderen erfindungsgeméassen Stah! entweder durch ein Experiment oder durch Modellberechnung be-
stimmen. In &hnlicher Weise konnen die hier genannten Ars- und Mg-Umwandlungstemperaturen durch
die Fachleute fir jeden erfindungsgeméssen Stahl entweder durch ein Experiment oder durch Modellbe-
rechnung bestimmt werden.

Die so beschriebene TMCP-Praxis fihrt zu einem hohen Wert flir Sv. Zuséatzlich erhéht die wahrend
des schnellen Abkihlens erzeugte Zweiphasen-Mikrostruktur weiter die Grenzflache, indem zahlreiche
Grosswinkel-Grenzflachen und -Grenzen bereitgestellt werden, d.h. Grenzflaichen zwischen der Fer-
rit-Phase und der zweiten Phase und Grenzen zwischen Martensit/Unterbainit-Paketen, wie nachfolgend
erortert. Die aus dem intensivierten Walzen im interkritischen Temperaturbereich resultierende schwere
Textur fihrt zu einer Sandwich- oder Laminat-Struktur in Richtung durch die Dicke, die aus abwechseln-
den Blattern aus weicher Ferrit-Phase und fester zweiter Phase besteht. Diese Konfiguration, wie sie
schematisch in Fig. 1 dargestellt ist, fihrt zu einer deutlichen Kurvigkeit des Rissverlaufs 12 in Richtung
durch die Dicke. Diese liegt daran, dass ein Riss 12, der z.B. in der weichen Ferrit-Phase 14 beginnt,
die Ebenen, d.h. die Richtungen, an der Grosswinkelgrenzflaiche 18 zwischen der Ferrit-Phase 14 und
der zweiten Phase 16 auf Grund der unterschiedlichen Orientierung der Spalt- und Gleitebenen in die-
sen zwei Phasen andert. Die Grenzfliche 18 besitzt eine ausgezeichnete Grenzflachen-Haftfestigkeit,
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und dies erzwingt eine Ablenkung an Stelle einer Grenzflaichen-Umbindung von Riss 12. Sobald der
Riss 12 die zweite Phase 16 betritt, wird das Fortschreiten von Riss 12 zusétzlich wie im Folgenden be-
schrieben gehindert. Der Lattenmartensit/Unterbainit in der zweiten Phase 16 tritt als Pakete mit Gross-
winkel-Grenzen zwischen den Pakten auf. Mehrere Pakete werden innerhalb eines Pfannkuchens gebil-
det. Dies liefert ein weiteres Mass an Strukturverfeinerung, die zu gesteigerter Kurvigkeit fir das Fort-
schreiten von Riss 12 durch die zweite Phase 16 innerhalb des Pfannkuchens fihrt. Das Endergebnis
ist, dass die Bestandigkeit gegen das Fortschreiten von Riss 12 in der Zweiphasenstruktur von erfin-
dungsgeméssen Stdhlen durch eine Kombination von Faktoren deutlich erh6ht wird, welche einschlies-
sen: die Laminat-Textur, das Aufbrechen der Rissebene an den Zwischenphasen-Grenzflachen und die
Rissablenkung innerhalb der zweiten Phase. Dies fihrt zu einer wesentlichen Zunahme in Sv und fahrt
entsprechend zur Verringerung der DBTT.

Obwohl die oben beschriebenen Mikrostrukturanséatze brauchbar zur Verringerung der DBTT im Ba-
sisstahlblech sind, sind sie nicht vollstandig effektiv, um eine ausreichend niedrige DBTT in den grob-
kornigen Regionen der geschweissten HAZ beizubehalten. Daher stellt die vorliegende Erfindung ein
Verfahren bereit, um eine ausreichend niedrige DBTT in den grobkémigen Regionen der geschweissten
HAZ beizubehalten, indem von den intrinsischen Effekten der Legierungselemente Gebrauch gemacht
wird, wie nachfolgend beschrieben wird.

Fuhrende ferritische Tieftemperatur-Stahle beruhen allgemein auf einem kubisch-raumzentrierten
(BCC) Kristallgitter. Obwohl dieses Kristallsystem das Potenzial zur Bereitstellung hoher Festigkeiten bei
geringen Kosten bietet, leidet es an einem steilen Ubergang vom Verformungs- zum Sprodbruchverhal-
ten, wenn die Temperatur verringert wird. Dies kann fundamental der grossen Empfindlichkeit der kriti-
schen Schubspannung («critical resolved shear stress», CRSS) (hier definiert) auf die Temperatur in
BCC-Systemen zugeschrieben werden, worin die CRSS steil mit einer Abnahme der Temperatur an-
steigt, wodurch die Schubprozesse und entsprechend der Verformungsbruch schwieriger wird. Anderer-
seits ist die kritische Spannung fir Sprédbruchprozesse wie eine Spaltung weniger empfindlich fir die
Temperatur. Wenn daher die Temperatur abgesenkt wird, wird die Spaltung der bevorzugte Bruchmo-
dus, was zum Einsetzen eines Sprédbruchs mit geringer Energie fihrt. 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-flaichenzentrierte (FCC) Stabilisatoren
wie Ni sind daflr bekannt, dass sie das Quergleiten férdemn, wohingegen BCC-stabilisierende Legie-
rungselemente 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
Kostenerwagungen und die gunstige Wirkung fir die Verringerung der DBTT bericksichtigt werden, wo-
bei bevorzugt mit Ni mit wenigstens ca. 1,0 Gew.-% und besonders bevorzugt mit wenigstens ca. 1,5
Gew.-% legiert wird; und der Gehalt der BCC-stabilisierenden Legierungselemente im Stahl wird im We-
sentlichen minimiert.

Als ein Ergebnis des intrinsischen und Mikrostruktur-Zdhmachens, das aus der besonderen Kombina-
tion von Chemie und Verarbeitung fir erfindungsgemésse Stdhle resultiert, besitzen die Stéhle eine
ausgezeichnete Tieftemperatur-Zahigkeit sowohl im Basisblech als auch in der HAZ nach dem Schweis-
sen. Die DBTTs sowohl im Basisblech als auch in der HAZ nach dem Schweissen dieser Stahle sind
niedriger als ca. -73°C (—100°F) und kdnnen niedriger als ca. —107°C (-160°F) sein.

(2) Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi) und Gleichformigkeit von Mikrostruktur und Eigen-
schaften durch die Dicke.

Die Festigkeit der Zweiphasen-Mikroverbundstrukturen wird durch den Volumenbruch und die Festig-
keit der Phasenbestandteile bestimmt. Die Festigkeit der zweiten Phase (Martensit/Unterbainit) ist haupt-
sachlich abhangig von ihrem Kohlenstoff-Gehalt. In der vorliegenden Erfindung wird eine bewusste An-
strengung unternommen, um die gewiinschte Festigkeit durch primédre Kontrolle des Volumenbruchs der
zweiten Phase zu erhalten, sodass die Festigkeit bei einem relativ geringen Kohlenstoff-Gehalt mit den
begleitenden Vorteilen in der Schweissbarkeit und ausgezeichneter Zahigkeit sowoh! im Basisstahl als
auch in der HAZ erhalten wird. Um Zugfestigkeiten von mehr als 830 MPa (120 ksi) und héher zu er-
halten, ist der Volumenbruch der zweiten Phase bevorzugt im Bereich von ca. 60 bis ca. 90 Vol.-%.
Dies wird erreicht durch Auswah! der geeigneten Fertigwalztemperatur fir das interkritische Walzen. Ein
Minimum von ca. 0,04 Gew.-% C ist bevorzugt in der Gesamtlegierung zum Erreichen einer Zugfestig-
keit von wenigstens ca. 1000 MPa (145 ksi).

Obwohl andere Legierungselemente als C in erfindungsgemassen Stahlen im Wesentlichen inkonse-
quent beziglich der maximal erreichbaren Festigkeit im Stahl sind, sind diese Elemente winschenswert,
um die erforderliche Gleichférmigkeit der Mikrostruktur und Festigkeit durch die Dicke fiir eine Blechdi-
cke von mehr als ca. 2,5 cm (1 Zoll) und fir einen Bereich von Abkihlgeschwindigkeiten, die zur Verar-
beitungsflexibilitit erwlinscht sind, bereitzustellen. Dies ist wichtig, da die tatsdchliche Abkiihlgeschwin-
digkeit im mittleren Abschnitt eines dicken Blechs geringer ist als an der Oberfldche. Die Mikrostruktur
der Oberflache und des Zentrums kann somit sehr unterschiedlich sein, wenn der Stahl nicht dazu ent-
worfen wird, seine Empfindlichkeit auf den Unterschied in der Abkihigeschwindigkeit zwischen der
Oberflache und dem Zentrum des Blechs zu eliminieren. In dieser Hinsicht sind Mn- und Mo-Legie-
rungszugaben und speziell die kombinierten Zugaben von Mo und B besonders wirksam. In der vorlie-
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genden Erfindung werden diese Zugaben fir die Hartbarkeit, Schweissbarkeit, fir eine niedrige DBTT
und aus Kostenerwdgungen optimiert. Wie zuvor in dieser Beschreibung angegeben, ist es vom Ge-
sichtspunkt der Verringerung der DBTT wesentlich, dass die gesamten BCC-Legierungszugaben auf ei-
nem Minimum gehalten werden.

Die bevorzugten Chemieziele und Bereiche werden so gesetzt, dass diese und die anderen Erforder-
nisse dieser Erfindung eingehalten werden.

(8) Uberlegene Schweissbarkeit fir Schweissen mit geringer Energiezufuhr.

_ Die Stahle dieser Erfindung werden fir eine Uberlegene Schweissbarkeit geschaffen. Die wichtigste
Uberlegung, speziell bei Schweissen mit geringer Energiezufuhr, ist die Kaltrissbildung oder Wasser-
stoffrissbildung in der grobkérnigen HAZ. Es wurde gefunden, dass fiir erfindungsgemasse Stahle die
Kaltriss-Empféanglichkeit in kritischer Weise durch den Kohlenstoff-Gehalt und die Art der HAZ-Mikro-
struktur beeinflusst wird, nicht aber durch die Harte und das Kohlenstoff-Aquivalent, welche auf diesem
Gebiet als die kritischen Parameter betrachtet wurden. Um die Kaltrissbildung zu vermeiden, wenn der
Stahl unter Schweissbedingungen mit keiner oder geringer Vorerwarmung (weniger als ca. 100°C
(212°F)) geschweisst werden soll, ist die bevorzugte Obergrenze fur die Kohlenstoffzugabe ca. 0,1
Gew.-%. Ohne Beschrénkung dieser Erfindung unter einem beliebigen Aspekt meint «Schweissen mit
geringer Energiezufuhr» wie hier verwendet das Schweissen mit Lichtbogenenergien von bis zu ca. 2,5
kJ/mm (7,6 kJ/Zoll).

Untere Bainit-Mikrostrukturen oder selbstgetemperte Lattenmartensit-Mikrostrukturen bieten eine Gber-
legene Bestandigkeit gegen Kaltrissbildung. Andere Legierungselemente in den Stahien dieser Erfin-
dung werden sorgféltig ausbalanciert, vergleichbar mit den Hartbarkeits- und Festigkeitserfordernissen,
um die Bildung dieser wiinschenswerten Mikrostrukturen in der grobkdrnigen HAZ sicherzustellen.

Rolle der Legierungselemente in der Stahlplatte

Die Rolle der unterschiedlichen Legierungselemente und die bevorzugten Grenzen ihrer Konzentratio-
nen fir die vorliegende Erfindung werden nachfolgend angegeben:

Kohlenstoff (C) ist eines der wirksamsten Verfestigungselemente in Stahl. Er verbindet sich ebenfalls
mit starken Carbid-Bildnern im Stahl wie Ti, Nb und V, um eine Kornwachstumshemmung und Aus-
scheidungsverfestigung zu liefern. Kohlenstoff steigert ebenfalls die Hartbarkeit, d.h. die Fahigkeit zur
Bildung hérterer und festerer Mikrostrukturen im Stahl wéhrend des AbkuUhlens. Falls der Kohlen-
stoff-Gehalt geringer als ca. 0,04 Gew.-% ist, ist dies allgemein nicht ausreichend, um die gew(inschte
Verfestigung, d.h. eine Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi), im Stahl zu induzieren. Falls der
Kohlenstoff-Gehalt grésser als ca. 0,12 Gew.-% ist, ist der Stahl allgemein anféllig fir Kaltrissbildung
wahrend des Schweissens, und die Zahigkeit im Stahlblech und seiner HAZ beim Schweissen ist redu-
ziert. Ein Kohlenstoff-Gehalt im Bereich von ca. 0,04 bis ca. 0,12 Gew.-% ist bevorzugt, um die ge-
winschten HAZ-Mikrostrukturen zu erzeugen, d.h. selbstgetemperten Lathenmartensitund unteren Bainit.
Noch mehr bevorzugt ist die obere Grenze fir den Kohlenstoff-Gehalt ca. 0,07 Gew.-%.

Mangan (Mn) ist ein Matrixverfestiger in Stdhlen und tragt ebenfalls sehr zur Hartbarkeit bei. Eine mi-
nimale Menge von 0,5 Gew.-% Mn ist bevorzugt, um die gewilnschte 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 schéadlich far die Zahigkeit sein, sodass eine obere Gren-
ze von ca. 2,5 Gew.-% Mn in der vorliegenden Erfindung bevorzugt ist. Diese obere Grenze ist eben-
falls bevorzugt, um im Wesentlichen die Mittellinien-Entmischung, die bei hohem Mn-Gehalt und vollkon-
tinuierlich stranggegossenen Stéhlen aufzutreten neigt, und die begleitende Nicht-Gleichformigkeit in der
Mikrostruktur und den Eigenschaften durch die Dicke zu minimieren. Besonders bevorzugt ist die obere
Grenze fiir den Mn-Gehalt ca. 1,8 Gew.-%. Falls der Nickel-Gehalt auf (iber ca. 3 Gew.-% erhéht wird,
kann die gewlinschte hohe Festigkeit ohne Zugabe von Mangan erreicht werden. Daher ist in einem all-
gemeinen Sinn bis zu ca. 2,5 Gew.-% Mangan bevorzugt.

Silicium (Si) wird zum Stahl fir Desoxidationszwecke hinzugegeben, und eine minimale Menge von
ca. 0,01 Gew.-% ist fir diesen Zweck bevorzugt. Jedoch ist Si ein starker BCC-Stabilisator und erhéht
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. Besonders bevor-
zugt ist die obere Grenze fir den Si-Gehalt ca. 0,1 Gew.-%. Silicium ist nicht immer fir die Desoxida-
tion notwendig, da Aluminium oder Titan die gleiche Funktion erfillen kénnen.

Niob (Nb) wird zur Férderung der Kornverfeinerung der gewalzten Mikrostruktur des Stahls hinzuge-
geben, was sowohl die Festigkeit als auch die Zahigkeit verbessert. Eine Niobcarbid-Ausscheidung wah-
rend des Warmwalzens dient zur Verzégerung der Rekristallisation und zur Hemmung des Kornwachs-
tums, wodurch ein Mittel zur Austenit-Kornverfeinerung bereitgestellt wird. Aus diesen Griinden ist be-
vorzugt wenigstens ca. 0,02 Gew.-% Nb bevorzugt. Nb ist jedoch ein starker BCC-Stabilisator und
erhdht somit die DBTT. Zu viel Nb kann schadlich fir die Schweissbarkeit und HAZ-Zahigkeit sein, so-
dass ein Maximum von ca. 0,1 Gew.-% bevorzugt ist. Besonders bevorzugt ist die obere Grenze fir
den Nb-Gehalt ca. 0,05 Gew.-%.

Titan (Ti) ist wirksam bei der Bildung von feinen Titannitrid-(TiN)-Teilchen, wenn es in einer geringen
Menge hinzugegeben wird, die die Korngrosse sowohl in der gewalzten Struktur als auch in der HAZ
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des Stahls verfeinern. Somit wird die Zahigkeit des Stahls verbessert. Ti wird in einer solchen Menge
hinzugegeben, dass das Gewichtsverhaltnis von Ti/N bevorzugt ca. 3,4 ist. Ti ist ein starker BCC-Stabi-
lisator und erhéht somit die DBTT. Ubermassiges Ti neigt dazu, die Zahigkeit des Stahls zu verschlech-
tern, indem grobere TiN- oder Titancarbid-(TiC)-Teilchen gebildet werden. Ein Ti-Gehalt unterhalb ca.
0,008 Gew.-% kann allgemein keine ausreichend feine Korngrosse liefern oder das N im Stahl als TiN
binden, wahrend mehr als ca. 0,03 Gew.-% eine Verschlechterung in der Zahigkeit verursachen kann.
Besonders bevorzugt enthalt der Stahl wenigstens ca. 0,01 Gew.-% Ti und nicht mehr als ca. 0,02
Gew.-% Ti.

Aluminium (Al) wird zu den Stadhlen dieser Erfindung fir den Zweck der Desoxidation hinzugegeben.
Wenigstens ca. 0,002 Gew.-% Al ist fir diesen Zweck bevorzugt, und wenigstens ca. 0,01 Gew.-% Al
ist noch mehr bevorzugt. Al bindet in der HAZ aufgeldsten Stickstoff. Jedoch ist Al ein starker BCC-Sta-
bilisator und erhoht daher die DBTT. Falls der Al-Gehalt zu hoch ist, d.h. oberhalb ca. 0,05 Gew.-%,
besteht eine Tendenz zur Bildung von EinschiGssen vom Aluminiumoxid-(ALO3)-Typ, die dazu neigen,
schadlich far die Zahigkeit des Stahls und seiner HAZ zu sein. Noch mehr bevorzugt ist die obere
Grenze far den Al-Gehalt ca. 0,03 Gew.-%.

Molybdan (Mo) erhdht die Hartbarkeit des Stahls beim direkten Abschrecken, speziell in Kombination
mit Bor und Niob. Jedoch ist Mo ein starker DBTT-Stabilisator und erhdht somit die DBTT. Uberschissi-
ges Mo hilft dabei, die Kaltrissbildung beim Schweissen zu verursachen, und neigt ebenfalls dazu, die
Zahigkeit des Stahls und der HAZ zu verschlechtern, sodass bei Zugabe von Mo ein Maximum von ca.
0,8 Gew.-% bevorzugt ist. Bei Zugabe von Mo enthalt der Stahl besonders bevorzugt wenigstens ca.
0,1 Gew.-% Mo und nicht mehr als ca. 0,3 Gew.-% Mo.

Chrom (Cr) neigt dazu, die Hartbarkeit des Stahls beim direkten Abschrecken zu erhéhen. Cr verbes-
sert ebenfalls die Korrosionsbestandigkeit und die Bestandigkeit gegen Wasserstoff-induzierte Rissbil-
dung («hydrogen induced cracking», HIC). Ahnlich wie Mo neigt ibermassiges Cr dazu, eine Kaltrissbil-
dung bei Schweisskonstruktionen hervorzurufen, und neigt dazu, die Z&higkeit des Stahls und seiner
HAZ zu verschlechtern, sodass 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 fir die erfindungsgemassen Stahle, um die gewlinsch-
te DBTT zu erhalten, speziell in der HAZ. Es ist einer der starksten FCC-Stabilisatoren im Stahl. Ni-Zu-
gabe zum Stahl erhéht das Quergleiten und verringert dadurch die DBTT. Obwohl nicht im gleichen
Masse wie Mn- und Mo-Zugaben fordert eine Ni-Zugabe zum Stahl ebenfalls die Hartbarkeit 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 der geschweissten HAZ ist der
minimale Ni-Gehalt bevorzugt ca. 1,0 Gew.-%, besonders bevorzugt ca. 1,5 Gew.-%. Da Ni ein kost-
spieliges Legierungselement ist, ist der Ni-Gehalt des Stahls bevorzugt geringer als ca. 3,0 Gew.-%, be-
sonders 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 Stahis wesentlich zu minimieren.

Kupfer (Cu) ist ein FCC-Stabilisator im Stahl und kann zur Verringerung der DBTT in kleinen Mengen
beitragen. Cu ist ebenfalls vorteilhaft fur die Korrosions- und HIC-Bestandigkeit. In héheren Mengen in-
duziert Cu eine Uberméssige Ausscheidungshéartung iber e-Kupfer-Ausscheidungen. Diese Ausschei-
dung, falls nicht angemessen kontrolliert, kann die Zahigkeit verringern und die DBTT sowohl im Basis-
blech als auch in der HAZ erhéhen. Hohere Cu-Mengen kdnnen ebenfalls eine Versprodung wahrend
des Plattengiessens und Warmwalzens verursachen, was zuséatzliche Zugaben von Ni zum Ausgleich
erfordert. Aus den obigen Grinden ist bei Zugabe von Kupfer zu den Stéhlen 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 erhéhen und die Bildung von
Stahl-Mikrostrukturen aus Lattenmartensit, unterem Bainit und Ferrit férdern, indem die Bildung von obe-
rem Bainit sowohl im Basisblech als auch in der grobkérnigen HAZ unterdriickt wird. Allgemein wird we-
nigstens ca. 0,0004 Gew.-% B flr diesen Zweck bendtigt. Wenn Bor zu den Stahien 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 an-
dere Legierungselemente im Stahl eine angemessene Hartbarkeit und die gewlinschte Mikrostruktur lie-
fern.

(4) Bevorzugte Stahlzusammensetzung, wenn eine Warmebehandlung nach dem Schweissen («Post
Weld Heat Treatment», PWHT) erforderlich ist.

Eine PWHT wird normalerweise bei hoher Temperatur durchgefiihrt, 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 geschweissten HAZ auf Grund einer Erweichung der Mikrostruktur fihren, die mit der
Ruckbildung der Substruktur (d.h. Verlust der Verarbeitungsvorteile) und Vergroberung von Cemen-
tit-Teilchen verbunden ist. Um dieses auszurdumen, wird die Basisstahichemie, wie sie oben beschrie-
ben wird, bevorzugt durch Zugabe einer geringen Menge Vanadium modifiziert. Vanadium wird zugege-
ben, um eine Ausscheidungsverfestigung zu ergeben, indem feine Vanadiumcarbid-(VC)-Teilchen im
Basisstahl und in der HAZ bei der PWHT gebildet werden. Diese Verfestigung wird geschaffen, um im
Wesentlichen den Festigkeitsverlust bei der PWHT auszugleichen. Jedoch ist eine Gbermassige VC-Ver-

10




10

15

20

25

50

55

60

65

CH 694 098 A5

festigung 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.-% fir V aus diesen Griinden bevorzugt. Die untere Grenze ist bevorzugt ca. 0,02 Gew.-%. Beson-
ders bevorzugt wird ca. 0,03 bis ca. 0,05 Gew.-% V zum Stahl hinzugegeben.

Diese abschreitende Kombination von Eigenschaften in den Stahlen der vorliegenden Erfindung liefert
eine niedrige Kosten ermdglichende Technologie fur bestimmte Tieftemperatur-Anwendungen, z.B. La-
gerung und Transport von Erdgas bei tiefen Temperaturen. Diese neuen Stahle kdnnen deutliche Mate-
rialkostenersparnisse fir Tieftemperatur-Anwendungen gegenlber den derzeitigen kommerziellen Stih-
len des Standes der Technik liefern, die allgemein weit hohere Nickel-Gehalte (bis zu ca. 9 Gew.-%) er-
fordern und viel geringere Festigkeiten (weniger als ca. 830 MPa (120 ksi)) besitzen. Chemie und
Mikrostruktur-Aufbau werden verwendet, um die DBTT zu verringern und gleichformige mechanische Ei-
genschaften durch die Dicke fir 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), Risshaltetemperaturen (DBTTs) unterhalb ca. —73°C (—~100°F), und bieten aus-
gezeichnete Zahigkeit bei der DBTT. Diese neuen Stahle kénnen 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.-% erh6ht werden, falls dies zur Steige-
rung der Eigenschaften nach dem Schweissen erwiinscht ist. Es wird erwartet, dass jede Zugabe von
Nickel von 1 Gew.-% die DBTT des Stahls um ca. 10°C (18°F) verringert. Der Nickel-Gehalt ist bevor-
zugt weniger als 9 Gew.-%, besonders bevorzugt weniger als ca. 6 Gew.-%. Der Nickel-Gehalt wird be-
vorzugt minimiert, um die Kosten des Stahls zu minimieren.

Obwohl die vorhergehende Erfindung in Bezug auf eine oder mehrere bevorzugte Ausfihrungsformen
beschrieben wurde, ist es selbstverstandlich, dass andere Modifikationen ohne Abweichung vom Um-
fang der Erfindung vorgenommen werden kénnen, der in den anschliessenden Patentanspriichen aufge-
fahrt ist.

Begriffs-Glossar

Acy-Umwandlungstemperatur: Die Temperatur, an der sich wahrend des Erwarmens Austenit
zu bilden beginnt;

ACs-Umwandlungstemperatur: Die Temperatur, an der die Umwandlung von Ferrit zu Austenit
wahrend des Erwdrmens beendet ist;

AlxOg: Aluminiumoxid;

Ary-Umwandlungstemperatur: Die Temperatur, bei der die Umwandlung von Austenit zu Ferrit
oder zu Ferrit plus Cementit wahrend des Abkiihlens beendet
ist;

Ars-Umwandlungstemperatur: Die Temperatur, an der sich Austenit wahrend des Abkihlens
zur Ferrit umzuwandeln beginnt;

BCC: Kubisch raumzentriert («body-centered cubic»);

Abkihlgeschwindigkeit: Abkuhlgeschwindigkeit im Zentrum oder im Wesentlichen im

Zentrum der Blechdicke;

CRSS «critical resolved shear stress» Eine intrinsische Eigenschatft eines Stahls, die empfindlich far

kritische Schubspannung): die Leichtigkeit ist, mit der Versetzungen bei einer Umformung
quergleiten kdnnen, d.h. ein Stahl, in dem ein Quergleiten leich-
ter ist, wird ebenfalls eine niedrigere CRSS und damit eine
niedrigere DBTT besitzen;

Tieftemperatur: Jede Temperatur, die kleiner als ca. —40°C (—40°F) ist;
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DBTT («Ductile to Brittle Transition Stellt die zwei Bruchbereiche in Strukturstahlen dar; bei Tempera-
Temperature», Risshaltetemperatur): turen unterhalb der DBTT tritt ein Versagen leicht durch Niedrig-

Wesentlich:
FCC:
Korn;
Korngrenze:

HAZ:
HIC:

Grosswinkel-Grenze oder -Grenz-
flache:

Grosswinkel-Korngrenze:

HSLA:
Interkritisch wiedererwarmt:

Interkritischer Temperaturbereich:

Niedriglegierter Stahl:

MA:
Mittlere Gleitdistanz:
Mg-Umwandlungstemperatur:

Hauptsachlich:

Vor-Austenit-Korngrosse:

Abschrecken:

Abschreck-Stopptemperatur
(«Quench Stop Temperature»,
QST):

Platte:

energie-Sprédbruch auf, wahrend bei Temperaturen oberhaib 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 kris-
tallographischen Orientierung zu einer anderen entspricht und so-
mit ein Korn von einem anderen trennt;

Warmeeinflusszone («heat affected zone»);
Wasserstoff-induzierte Rissbildung («hydrogen induced cracking»);

Grenze oder Grenzflache, die sich effektiv als Grosswinkel-Kom-
grenze verhalt, d.h. dazu neigt, einen fortschreitenden Riss oder
Bruch abzulenken, und daher eine Kurvigkeit im Bruchverlauf indu-
Ziert;

Eine Korngrenze, die zwei benachbarte Kérer trennt, deren kris-
tallographische Orientierungen sich um mehr als ca. 8° unterschei-
den;

Hochfest, niedriglegiert («<high strength, low alloy»);

Erwarmt (oder wiedererwarmt) auf eine Temperatur von etwa der
Acy-Umwandlungstemperatur bis etwa zur Acs-Umwandlungstem-
peratur;

Von etwa der Acy-Umwandlungstemperatur bis etwa zur Acg-Um-
wandlungstemperatur beim Erwarmen und von etwa der Ary-Um-
wandlungstemperatur bis etwa zur Arj-Umwandlungstemperatur
beim Abkuhlen;

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

Martensit-Austenit;
Effektive Korngrosse;

Die Temperatur, an der die Umwandlung von Austenit zu Martensit
wahrend des Abklhlens beginnt;

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

Mittiere Austenit-Korngrésse in einem warmgewalzten Stahiblech
vor dem Walzen im Temperaturbereich, in dem Austenit nicht re-
kristallisiert;

Wie in der vorliegenden Erfindung verwendet, beschleunigtes Ab-
kuhlen durch ein beliebiges Mittel, wobei eine Flissigkeit, die nach
ihrer Tendenz ausgewahlt ist, die Abkahlgeschwindigkeit des
Stahls zu erhthen, verwendet wird, im Gegensatz zum Luftkihlen;

Die héchste oder die im Wesentlichen hichste 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 Stuck Stahl mit beliebigen Abmessungen;
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Sv: Gesamtgrenzflache der Grosswinkel-Grenzen je Einheitsvolumen
im Stahlblech;

Zugfestigkeit: Im Zugversuch das Verhaltnis von maximaler Belastung zur ur-
spriunglichen Querschnittsflache;

TiC: Titancarbid;

TiN: Titannitrid;

T Temperatur: Die Temperatur, unterhalb der Austenit nicht rekristallisiert; und

TMCP: Thermomechanisch kontrollierte Walzverarbeitung.

Patentanspriiche

1. Verfahren zur Herstellung eines Zweiphasen-Stahlblechs mit einer Mikrostruktur, umfassend 10 bis
40 Vol.-% einer ersten Phase aus im Wesentlichen Ferrit und 60 bis 90 Vol.-% einer zweiten Phase
aus hauptséchlich feinkérnigem Lattenmartensit, feinkérnigem unterem Bainit oder Mischungen daraus,
wobei das Verfahren die folgenden Schritte umfasst:

a) Erwarmen einer Stahlplatte auf eine ausreichend hohe Wiedererwdrmungstemperatur, um (i) die
Stahlplatte im Wesentlichen zu homogenisieren, (i} im Wesentlichen alle Carbide und Carbonitride von
Niob und Vanadium in der Stahlplatte aufzuldsen; und (iii) feine Ausgangs-Austenit-Kérner in der Stahl-
platte zu erreichen;

b) Reduzieren der Stahlplatte zur Bildung von Stahlblech in einem oder mehreren Warmwalzstichen in
einem ersten Temperaturbereich, in dem Austenit rekristallisiert;

¢) weiteres Reduzieren des Stahlblechs in einem oder mehreren Warmwalzstichen in einem zweiten
Temperaturbereich unterhalb etwa der T,-Temperatur und oberhalb etwa der Arg-Umwandlungstempe-
ratur,;

d) weiteres Reduzieren des Stahlblechs in einem oder mehreren Warmwalzstichen in einem dritten
Temperaturbereich zwischen etwa der Arz-Umwandlungstemperatur und etwa der Ar;-Umwandlungstem-
peratur,

€) Abschrecken des Stahlblechs mit einer Abkuhlgeschwindigkeit von 10°C pro Sekunde bis 40°C pro
Sekunde (18°F/s-72°F/s) auf eine Abschreck-Stopptemperatur unterhalb etwa der Mg-Umwandlungs-
temperatur plus 200°C (360°F); und

f) Beenden des Abschreckens, um die Umwandlung der Mikrostruktur des Stahlblechs auf 10 bis 40
Vol.-% einer ersten Phase aus Ferrit und 60 bis 90 Vol.-% einer zweiten Phase aus hauptséchlich fein-
kornigem Lattenmartensit, feinkérnigem unterem Bainit oder Mischungen daraus zu erleichtern.

2. Verfahren gemass Anspruch 1, worin die Wiedererwarmungstemperatur in Schritt a) zwischen 955
und 1065°C (1750°F-1950°F) ist.

3. Verfahren geméss Anspruch 1, worin die feinen Ausgangs-Austenit-Kérer in Schritt a) eine Korn-
grosse von weniger als ca. 120 um besitzen.

4. Verfahren geméass Anspruch 1, worin eine Reduktion in der Dicke der Stahiplatte von 30 bis 70%
in Schritt b) auftritt.

5. Verfahren geméss Anspruch 1, worin eine Reduktion in der Dicke des Stahlblechs von 40 bis 80%
in Schritt c) auftritt.

6. Verfahren gemass Anspruch 1, worin eine Reduktion in der Dicke des Stahlblechs von 15 bis 50%
in Schritt d) auftritt.

7. Verfahren gemass Anspruch 1, das zusatzlich den Schritt umfasst, worin das Stahlblech nach dem
Beenden des Abschreckens in Schritt f) auf Umgebungstemperatur luftgekihit wird.

8. Verfahren gemass Anspruch 1, worin die Stahlplatte in Schritt a) Eisen und die folgenden Legie-
rungselemente in den angegebenen Gew.-%en umfasst:

0,04% bis 0,12% C,
wenigstens ca. 1% Ni,

0, 02% bis 0,1% Nb,
0,008% bis 0,03% Ti,
0,001% bis 0,05% Al und
0,002% bis 0,005% N.

9. Verfahren geméss Anspruch 8, worin die Stahlplatte weniger als ca. 6 Gew.-% Ni umfasst.

10. Verfahren gemass Anspruch 8, worin die Stahlplatte weniger als 3 Gew.-% Ni und zusatzlich 0,5
bis 2,5 Gew.-% Mn umfasst.

11. Verfahren geméss Anspruch 8, worin die Stahlplatte zusatzlich wenigstens ein Additiv enthalt.
ausgewahlt aus der Gruppe, die aus (i) bis zu 1,0 Gew.-% Cr, (i) bis zu 0,8 Gew.-% Mo, (iii) bis zu 0,5
Gew.-% Si, (iv) 0,02 bis 0,10 Gew.-% V, (v) 0,1 bis 1,0 Gew.-% Cu und bis zu 2,5 Gew.-% Mn besteht.

12. Verfahren gemass Anspruch 8, worin die Stahlplatte zusatzlich 0,0004 bis 0,0020 Gew.-% B um-
fasst.
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13. Verfahren gemass Anspruch 1, worin das Stahlblech nach Schritt f) eine Risshaltetemperatur von
weniger als ca. —73°C (-100°F) sowoh! im Basisblech als auch in seiner Warmeeinflusszone besitzt und
eine Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi) besitzt.

14. Verfahren gemass Anspruch 1, worin die erste Phase 10 bis 40 Vol.-% umgeformten Ferrit um-
fasst.

15. Zweiphasen-Stahlblech mit einer Zugfestigkeit von mehr als 830 MPa (120 ksi) und mit einer
Risshaltetemperatur von weniger als ca. —73°C (-100°F) sowohl im Stahlblech als auch in seiner Wér-
meeinflusszone, hergestelit nach dem Verfahren nach Anspruch 1, umfassend Eisen und die folgenden
Legierungselemente in den angegebenen Gew.-%en:

0,04% bis 0,12% C,
wenigstens 1% Ni,
0,02% bis 0,1% Nb,
0,008% bis 0,03% Ti,
0,001% bis 0,05% Al und
0,002% bis 0,005% N.

16. Stahlblech geméass Anspruch 15, worin die Stahlplatte weniger als ca. 6 Gew.-% Ni umfasst.

17. Stahlblech gemass Anspruch 15, worin die Stahlplatte weniger als 3 Gew.-% Ni und zusétzlich
0,5 bis 2,5 Gew.-% Mn umfasst.

18. Stahlblech geméss Anspruch 15, das zuséatzlich wenigstens ein Additiv umfasst, ausgewahlt aus
der Gruppe, die aus (i) bis zu 1,0 Gew.-% Cr, (i), bis zu 0,8 Gew.-% Mo, (iii) bis zu 0,5 Gew.-% Si, (iv)
0,02 bis 0,10 Gew.-% V, (v) 0,1 bis 1,0 Gew.% Cu und (vi) bis zu 2,5 Gew.% Mn besteht.

19. Stahlblech geméss Anspruch 15, das zusétzlich ca. 0,0004 bis ca. 0,0020 Gew.-% B umfasst.

20. Stahlblech geméass Anspruch 15, worin die Mikrostruktur zur wesentlichen Maximierung der Riss-
verlaufs-Kurvigkeit durch thermomechanisch kontrollierte Walzverarbeitung optimiert ist, die eine Anzahl
von Grosswinkel-Grenzflichen zwischen der ersten Phase aus im Wesentlichen Ferrit und der zweiten
Phase aus hauptsachlich feinkdrnigem Lattenmartensit, feinkdrnigem unterem Bainit oder Mischungen
daraus liefert.

21. Verfahren geméss Anspruch 1, worin die Bestandigkeit des Zweiphasen-Stahlblechs gegen Riss-
fortschreiten weiter erhoht wird und die Besténdigkeit der Warmeeinflusszone des Zweiphasen-Stahl-
blechs gegen Rissfortschreiten beim Schweissen erhdht wird, indem der Stahlplatte vor dem Schritt a)
wenigstens ca. 1,0 Gew.-% Ni hinzugegeben wird und die Zugabe von das kubisch-raumzentrierte Kris-
tallgitter stabilisierenden Elementen zur Stahlplatte vor dem Schritt a) im Wesentlichen minimiert wird.
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