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Abstract

InfluenceofLong-term AgingonMicrostructuresand

MechanicalPropertiesofDissimilarmetalweldsin

NuclearReactorPressureVessel

WonSikKong

Advisor:Prof.ChungSeokKI,M Ph.D.

Dept.ofAdvencedMaterialsengineering,Graduate

GraduateSchoolofChosunUniversity

Thepurposeofthisstudyistoinvestigatetheeffectsofthethermalaging

onthemicrostructureandmechanicalpropertiesofdissimilarmetalweldsfor

reactorpressurizedvesselsintheprimarysystem ofnuclearpowerplants.The

dissimilarmetalweldscomposedofSA 508Cl.3low alloysteelandAISI316L

stainlesssteelarepreparedafterbutteringwithalloy82ontheSA 508sideby

thegastungstenarcweldingprocessusingInconel82weldingconsumable.The

testspecimensareheat-treatedat600℃ for10000h ateachpredetermined

agingtimetosimulatethedegradedmicrostructureofdissimilarmetalwelds

subjected tohigh temperatureand pressure.Thelong-term aging testsare

interruptedatvariousstagestoobtainthedifferentlevelofdegradedspecimens.

AISI316austenitestainlesssteelshowedpolygonal-shapedgrainswith many

annealingtwinsthatgraduallytendedtobecomemorecircular-shapedgrains

during long-term aging.In theinitialmaterialdegradation,thetwinswere

distributeduniformlywithinmostgrains,buttheyallrecoveredanddisappeared

afterprolonged 10000hoursaging time.Delta ferritealong austeniticgrain

boundaries transformed to sigma phases and Cr23C6 precipitates during

long-term aging. Elongation and toughness decreased continuously,

demonstratingthematerialembrittlementduringlong-term aging. SA508steel
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showedatypicalbainiticphaseconsistedofwelldevelopedlathsubstructure

beforeagingandmostfineprecipitateslayalongthelathboundaries.Asthe

aging timeincreased,precipitateswereredissolved intomatrix and thelath

substructureswererecovered.ThemicrostructureofSA508steelfinallychanged

intoferriticmicrostructureafter5000hoursaging duetodissolution offine

precipitatesandlathmigration.Hardnessandtensilestrengthdecreasedduring

long-term agingduetobainitedecomposition.Themicrostructuralchangesin

basemetalsandweldmetalhavebeenevaluatedbytheopticalandelectron

microscopeinrelationwithtwins,grains,precipitates,andphasetransformation.

Theresidualstressandmechanicalsofteningwerealsodiscussedintermsof

microstructuralchangesduringlong-term aging.
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제 1장 서 론

국제 사회는 세계적으로 빈번하게 발생하고 있는 심각한 기상이변의 주요 원인

인 이산화탄소 배출을 줄이기 위해 풍력,태양광,조력,바이오 연료 등 신재생 에

너지 개발에도 총력을 기울이고 있다.하지만 신재생 에너지가 화석연료를 대체하

고 인류가 문명을 지속할 수 있을 만큼 충분한 에너지를 공급하기에는 한계가 있

다는 의견이 지배적이다.따라서 늘어가는 에너지 수요에 대응할 수 있는 가장 현

실적인 대안은 원자력 에너지로 평가되고 있다.현재 원자력 발전은 보편화되어 사

용되는 에너지원으로 소량의 연료로 대량의 에너지를 얻을 수 있을 뿐 아니라 화

석연료와는 달리 이산화탄소,일산화탄소 등과 같은 오염물의 배출이 없어 환경 보

전 차원에서도 지속적인 개발이 요구된다.또한 원자력발전은 기술집약적인 산업으

로 국내에서 개발이 가능하고,그에 따른 파급효과가 커서 자원이 없는 우리나라로

서는 개발의 중요성이 높아지고 있다.

현재 전 세계적으로 총 438기의 원자력 발전소가 운영되어지고 있고,60기의 원

자로가 건설되고 있으며 163기의 원자로가 건설될 예정이다.일본을 비롯해 유럽등

지에서는 원전 폐쇄 또는 가동 중단 조치를 취하고 있지만 중국,베트남 등 개도국

들은 원전을 계속 건설하고 있다.경제 성장 속도가 선진국보다 빨라 에너지 수용

가 급속하게 늘어나는 개도국의 경우 싼 비용으로 대량의 전력을 생산할 수 있는

원자력 발전소를 포기하기 어려운 실정이다.

Fig.1.1에서 나타낸 바와 같이 우리나라는 전 세계에서 5번째로 원자력 발전에

의한 의존도가 높다.화석 연료의 자국 생산이 없는 우리나라의 경우 화석 연료 수

입과 매장의 한계 때문에 원자력 발전에 의한 전력 생산이 많을 수밖에 없다.지금

까지 원자력 발전의 효율에 대해 문제 제기는 없으나 원자력 발전소의 장시간 사

용에 따른 설비의 균열,방사선의 노출 등의 설비의 노화에 대한 문제점들이 제기

되고 있다.Fig.1.2.(a)는 전 세계에 분포되어 있는 원자력 발전소의 가동 년수

을 나타내고 있다.대부분 15년 이상 가동되어진 원전들이 대부분으로 예상수명보

다 더 연장되어 가동되고 있다.이러한 원자력발전소 수명의 연장은 우리나라의 원

자력발전소 역시 적용되고 있다.Fig.1.2.(b)는 국내 원자력 발전소의 수명을 나

타내고 있다.1978년 건설된 고리 원전 1호기의 경우 30년 이상 가동이 되었으며,

대부분의 원전들이 15년 이상 가동되고 있다.산업이 발달됨에 따라 전력 소비량은
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증가하고 있기 때문에 노후화된 원자력발전소의 가동을 중지하지 못하고 있다.

Fig.1.3은 원자력발전소 설비에 사용되는 이종금속용접부의 위치를 나타내고

있다.원전 1차 계통은 그 기능에 따라 여러 가지 재질로 이루어져 있으며,이들

중 Alloy600(Alloy82/182용접부)이나,Alloy690(Alloy52/152)와 같은 인코넬

(Inconel)재질로 된 이종금속용접부의 장시간사용에 따른 건전성이 근래에 중요한

문제로 부각되고 있다.RPV노즐 인코넬 용접부의 손상은 원전 전체의 건전성에 직

결되는 문제로써,선진국에서는 건전성 확보를 위한 노력이 체계적으로 진행되고

있다.외국 원전 주요기기 제작사 및 전문 정비회사의 경우 인코넬 재질 사용부위

에 대한 종합적인 관리대책이 마련되어 있으며,현재에도 지속적인 연구를 통해 기

술을 개발하고 있다.

2000년 미국 V.CSummer원전에서 고온관의 출구 노즐 용접부에서 1차측 응력

부식균열(primarywaterstresscorrosioncracking,PWSCC)에 의한 관통 균열이

발견되었다.이후 2003년 미국의 SouthTexasProject-1원전의 하드헤드 계측 노

즐 관통부와 일본의 Tsuruga원전의 가압기 안전 벨브 노즐에서 일차수 응력부식

균열 사고가 보고된 바가 있다.Ringhal의 HotLegNozzle용접부 손상,ANO 및

DavisBesse등은 VesselHead용접부 손상등이 주요 사례로써 모두 인코넬 재질

의 부품 또는 용접부로써 주요 손상기구는 1차측 응력부식균열으로 알려져 있다.

Fig.1.4는 원자력 발전소의 장시간 가동에 의한 이종금속용접재료에서 발생되

는 균열과 파단을 나타내고 있다.이종금속 용접부에서 응력부식균열은 관통노즐

모재부 균열과 용접부 균열로 세분된다.모재부 균열은 Jweld상부의 관통관 내면

에 axialIDSCC(InnerDiameterStressCorrosionCracking)와 Jweld하부의 관

통관 외면에 axial ODSCC가 발생하며, J weld에서 axial ODSCC와

circumferentialSCC가 발생한다.미국에서는 Jweld하부의 CRDM 외면에 axial

ODSCC가 발생하였고,프랑스에서는 Jweld상부의 CRDM 내면에 AxialIDSCC

가 발생하였다.한국에서는 한울 3,4호기 원자로 CEDM의 용접부 하부에서 axial

ODSCC가 발생하였고,증기 발생기 배수노즐에서는 axialIDSCC가 발생한 바 있

다.미국의 경우 buttweld용접부에서도 PWSCC가 관찰되었으나,한국에서는 관

찰된 사례가 없다.Buttweld의 경우,circumferentialSCC가 발생하고,배관 파단

의 위험이 있다.

위의 보고된 사고들과 같이 원자력 발전소의 장시간 사용에 의해 초기 재료가

가지는 우수한 기계적 물성에서 지속적인 열과 응력,부식에 의해 재료적인 연화가
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필연적으로 발생한다.특히 이종금속용접재료에서 SCC와 IGC등이 발생하여 원자

력 발전 구조물에 균열 및 방사선 노출을 초래한다.따라서 원전의 안전적 운전 확

보를 위해서는 인코넬 용접부의 건전성을 확인하는 것이 필수적이며,손상이 발견

되었을 경우의 대책수립이 필수적으로 요구된다.그러나 RPV 노즐 인코넬 용접부

의 손상 발견 시 대책은 국외 기술에 의존하고 있어 경제적 손실이 매우 크다.그

러므로 중요 기기의 손상 발견 시 긴급복구가 가능한 핵심기술을 국산 기술의 확

립이 시급하다.

현재까지의 연구는 재료의 용접 후 잔류응력,장시간 및 단시간 열화에 의한 혼

합 경계(Fusionboundaries)의 미세조직과 기계적 특성,균열 평가가 진행되었다.

HongliangMing등은 원전에서 사용되는 이종금속용접부의 모재,HAZ및 용접부

의 미세조직과 기계적 성질,잔류변형에 대해 평가하였고[1],Choi등은 인코넬 합

금과 저합금강 간의 이종금속용접부의 열화 시간에 따라,HAZ의 미세조직적,기계

적 성질에 대하여 연구하였다[2].Yoo등은 450℃에서 최대 5500시간까지 시효 후

FB에서 나타나는 미세조직과 높은 기계적 성질에 대해 연구하였다[3].Huang등은

SA 508class3와 Alloy52,Alloy82의 이종금속 용접을 하였을 때,FB를 중심으로

경도와 잔류 응력과 Cr탄화물,Ni석출물의 형성에 따른 크랙(crack)의 성장으로

인한 SCC에 대해 평가하였다[4].Chen등은 T92와 super304H 강에 ERNiCr-3를

용접금속으로 하여 650℃에서 최대 3000시간까지 열화 후 super304H의 HAZ와

모재의 2차상에 대해 연구하였고,그에 따른 기계적 성질에 대해 평가하였다[5].

Joseph등은 2.25Cr-1Moferriticsteel과 AISI316stainlesssteel간의 이종금속용접

부에 buttering의 유무에 따른 잔류응력의 분포에 대해 평가하였다[6].Ghosh등은

low alloysteel과 3034LN을 Inconel182로 buttering한 후 309L과 308L로 이종금

속용접을 하였다.용접 후 열처리(PostWeldHeatTreatment)후 미세조직의 변

화와 FB의 type-Ⅰ boundary와 type-Ⅱboundary에 대하여 평가하고 XRD를 통해

FB의 상변화를 관찰하였다.또한 상온 인장시험 후 균열 성장에 대해서 평가하였

다[7].이전의 연구는 사용 전과 단기간 사용의 이종금속재료의 미세조직과 기계적

성질에 대해서 평가하였다.하지만 대부분의 원전이 Fig.1.2에서 확인한 바와 같

이 대부분 20년 이상 가동되어지고 있다.따라서 원전의 장시간 사용에 따른 미세

조직과 기계적 성질에 대해 평가하고 변화를 예측하여야 한다.

본 논문은 원자력 발전소에서 사용되는 1차 계통 원자로 압력용기에 사용되는

이종금속용접의 장시간 가동에 따른 재료 열화에 대해 연구하였다.As-weld상태
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와 용접 후 짧은 열화 시간에 대한 연구는 활발히 진행되었다.그러나 현재 사용하

고 있는 원자력 발전소의 장시간 가동에 따른 장시간 열화의 연구는 미미하다.본

논문에서도 장시간 가동된 원자로 발전소의 구조 재료 중 RPV 노즐 이종금속용접

부의 재료 연화에 의한 안전성에 대해 연구하였다.원자로 발전소 구조물에서 저온

의 장시간 열화에 의한 연구를 하기 위해 가속화 온도로 600℃로 설정하였다.가속

화 열처리에 따른 열처리는 최대 10000시간까지 수행하였다.가속화 열처리 후 장

시간 열화에 따른 미세조직적 분석과 기계적 성질 비교를 통하여 면밀하게 분석하

고자 한다.
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Fig.1.3.Dissimilarweldmetalinprimarysystem ofnuclearpowerplants.

Fig.1.4.Failureandfractureofdissimilarweldmetal.
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제 2장 이론적 배경

제 1절 원자로압력용기

원자로 압력용기는 원전 1차 측에서 핵연료를 내장하여 핵분열에 의한 에너지를

생산하는 원통형 그릇이다.Fig2.1에서 가압경수로의 압력용기 구조를 나타내었

다.가압경수로 (Pressurized-WaterReactor,PWR)의 경우,하부에 반구형 헤드가

용접된 용기 본체와 상부 헤드인 용기 뚜껑으로 구성되며,용기 본체와 상부 뚜껑

은 다수의 고장력 볼트로 결합시킨다.실제 원자로 압력용기 OPR 1000의 경우를

예를 들면,원자로 용기는 높이 약 15m,외경 약 4.6m,두께 약 21cm,무게 약 450

톤의 거대 철강 구조물로,원자력 발전소에서 가장 중하고 안정성에 있어서 결정적

인 역할을 하는 기기이다.상부 헤드는 분리가 가능하도록 용기 본체와 54개의 고

장력 볼트로 체결된다.원자로 용기 몸통에는 냉각재의 출입구를 위한 2개의 출구

노즐(outletnozzle)과 4개의 입구 노즐(inletnozzle)이 있으며,하부헤드에는 노내

핵 계측을 위한 45개의 노즐이 설치되어있고,상부헤드에는 제어봉,헤드배기구,열

전대 등을 위한 84개의 노즐이 설치되어 있다.

원자로 용기 내면에는,1차 냉각재와 접하는 면은 부식방지를 위해 오스테나이트

강으로 피복(cladding)되어 있다.피복두께는 최소 3.2mm이어야 하며,일반적으로

Type308L또는 309L스테인레스 강을 스트립 용접피복(stripweldcladding)시킨

다.그리고 원자로 출력을 조정하는 제어봉은 용기 뚜껑의 관통구멍을 통해 용기

외부에 설치된 제어봉 구동장치에 연결되며,용기 내부에는 노즐 구조물 배플

(baffle),열차폐재 등이 설치되어 있다.이 외에 냉각수의 유입과 유출을 위한 노즐

(nozzle)등도 용기에 부착되어 있다.

과거에는 원자로압력용기 원통을 제작할 때,두꺼운 판재(SA 302B,SA 533B

등)를 용접하여 사용하였다.이 방법은 원자로 용기가 매우 커지더라도 제작이 가

능하지만,용접부위가 많아지고 특히 내압에 의한 응력이 크게 작용하는 축 방향

용접부가 포함되어야 하는 것이 큰 단점이다.1990년대 이후 원자로 용기 제작에는

대형 단조설비를 사용하여 축 방향 용접부가 없는 일체형 원통 단조품 (SA 508

Gr.3등)이 주로 사용되고 있다.축 방향 용접부가 없으므로 구조적으로 더 안정되

지만,제품으로 생산할 수 있는 크기가 단조 설비의 규모에 의해 제한되는 것이 약
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점이다.Fig2.2는 과거 후판압연재를 용접하여 압력용기를 제작하는 경우 축방향

을 포함한 많은 용접부가 존재하게 됨을 나타내고 있다.우측 그림은 최근 원통형

단조재를 이용하여 압력용기를 제작할 경우 축방향 용접부가 전혀 없어 압력용기

의 용접구조가 단순화되었음을 상대적으로 보여준다.
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Fig2.1.Schematicdiagram ofreactorpressurevesselstructure.
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Fig2.2.Schematicstructureofweldingproductiondiagram ofreactorpressure

vessel.
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제 2절 이종금속재료

1.오스테나이트기 스테인리스 강

스테인리스강은 비교적 고온(약 650℃)에서도 여러 환경에 대해 우수한 부식저항

성을 가지며,상온에서 강도와 연성이 우수하고,용접 등 가공성이 좋으며,쉽게 구

할 수 있고,비교적 저렴하며,뚜렷한 연성-취성 천이거동을 보이지 않기 때문에,

원자력 시스템구조재료로 매우 광범위하게 사용된다.그러나 특이 환경에서는 응력

부식균열이 일어나고 높은 중성자 조사량에서는 보이드 스웰링(swelling)과 조사유

기응력부식균열(IrradiationAssistedSCC,IASCC)도 일어나는 등 일부 문제점도

가지고 있어 사용에 제한이 따르기도 한다.

스테인리스강은 철강의 최대 결함인 녹 발생(corrosion)을 방지하기 위해 표층부

에 부동태(passivation)피막이 형성되도록 하여 녹슬지 않게 하는 성질을 가지게

한 강으로,주 합금 성분으로 Cr을 함유하는 특수강이라 정의할 수 있다.부동태

층을 형성하기 위해서 적어도 11% 이상의 Cr함량이 필요하다.Cr은 표면에 매우

얇고 연속적이며 단단하고 안정한 Cr2O3피막을 형성하여,다른 화학반응으로부터

모재를 보호해 주는 것이다.내식성은 Ni,Mo의 첨가에 의해서도 향상된다.

스테인리스강은 성분상으로 Cr계와 Cr-Ni계로 대별되고,금속 미세조직적으로 Cr

계 페라이트계와 마르텐사이트계로 Cr-Ni계는 오스테나이트계로 구분된다.13Cr강,

18Cr강,18Cr-8Ni강으로 불리는 것이 스테인레스 강의 대표적인 강종이다.

Fig2.3은 Cr과 Ni함량에 따라 어떠한 미세조직이 형성되는 가를 보여주는

Schaeffler diagram이다. 여기서 Ni 당량 (Ni equivalent)과 Cr 당량 (Cr

equivalent)은 각 첨가 원소의 기여도에 따라 다음과 같이 표시된다.Fig2.3에서

Cr당량(x% Cr+x% Mo+1.5% Si+0.5% Nb)이 15%일 때,Ni당량(x% Ni+

0.5% Mn+30C)이 약 12% 이상이 되어야 오스테나이트 조직이 되어 오스테나이

트 스테인리스강이 되고,Cr당량이 13% 이상에서 Ni가 첨가되지 않으면 페라이트

스테인리스강이 됨을 알 수 있다.본 연구에 사용되는 AISI316L강의 Fig2.3에

표시되어 있듯이 x%의 페라이트를 함유하고 있는 부분에 위치하고 있다.

300계 스테인리스강들의 조성으로부터 각각 Cr당량과 Ni당량을 구하여 Fig2.

3에 적용시켜보면,대부분의 합금들이 δ-ferrite의 함량을 최소화할 수 있도록 설계
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되었음을 알 수 있다.오스테나이트 스테인리스강에 존재하는 δ-ferrite상은 Cr을

비롯한 페라이트 안정화 원소들의 함량이 높고 반면에 Ni를 비롯한 오스테나이트

안정화 원소의 함량은 상대적으로 낮다.δ-ferrite는 열간 가공성을 저하시키고 공

식 저항성을 저하시키는 것으로 알려져 있다.δ-ferrite이 고온에 장시간 노출되면

σ-phase로 변태될 수 있는데,σ-phase은 취성이 강한 상으로 합금의 연성,인성 뿐

아니라 공식 및 틈부식의 저항성을 떨어뜨린다.Fig2.4는 AISI316L강의 TTP(

Time-Temperature-Precipitation)diagram을 나타낸 것이다.TTP diagram에서

M23C6,χ-phase,Lavesphase,σ-phase의 석출 온도 구간을 표시하였다.특히

M23C6는 다른 석출물에 비해 상대적으로 열에 노출된 시간이 짧거나 냉각속도가

빠를 때도 석출이 될 수 있다는 것을 알 수 있다.이러한 탄화물이 석출하는 현상

을 ‘예민화(sensitization)’이라고 잘 알려져 있다.

원자력 시스템에서 사용되는 주요 스테인리스강은 상온 항복강도 및 인장강도는

탄소강 및 저합금강 등 페라이트계열의 철강에 비해 비교적 낮다.그러나 일반

FCC금속의 특징이기도 하듯이,이런 강도는 온도변화에 비교적 둔감하여 비교적

고온 (약 600℃)에서 까지도 고온강도가 양호하다.또한 오스테나이트 스테인리스

강의 기계적 강도는 일부 냉간가공 적용으로 마르텐사이트를 형성시킴으로써 향상

시킬 수 있고,질소를 첨가하야 향상시킬 수 있다.Type316강에 탄소함량을 줄이

고 태신 고용강화 효과가 큰 질소를 약 0.1~0.16% 첨가하여 강화시킨 강이 Type

316LN으로 소듐냉각고속로 등의 원자력시스템에서 광범위하게 사용된다.

경수로의 경우 Type304,316등의 오스테나이트 스테인리스강이 냉각재배관,원

자로 내부구조물 및 펌프,벨브 등에 광범위하게 사용된다.PWR에서 보다는

BWR(BoilingWaterReactor)에서 더욱 광범위 하게 사용되나 BWR에서는 냉각재

배관 등에서 응력부식균열의 문제점도 보이고 있다.
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Fig2.3.Schaefflerdiagram [1].

Fig2.4.Time-Temperature-Precipitationdiagram ofAISI316L[8].
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2.저합금강

원전 1차 계통 내압 구조물의 대표기기인 원자로 용기는 가동 후 교체가 사실상

불가능하기 때문에 원전 안전수명을 결정하는 주요 부품이다.특히 고온 고압수에

의한 응력을 견디는 충분한 강도와 함께 가동 중 중성자 조사에 의한 파괴인성의

연화를 고려한 우수한 파괴저항 특성이 요구된다.

원자로 압력 용기 강은 ASMESA 508단조재와 SA 533판재가 대부분 사용되

고 있으며,두 재료는 대표 조성이 Mn-Mo-Ni계열로 유사한 저합금강이다.원자

로 용기강의 개발 역사는,초창기 C-Mn계 A212B강으로부터 Mo첨가를 통해 강

도를 향상 시킨 Mn-Mo계 A302B압연재를 보다 두꺼운 소재의 경화능 향상을 위

해 Ni를 추가한 Ni-Mn-Mo계 modifiedA302B 강 재료로 발전하였다.이후 진공

탈산 공정이 일반화 됨에 따라 SA 508alcSA 533재료규격이 적용되었다.두 재

료는 모두 진공 주조되어 급냉과 뜨임된 단조강 혹은 압연강으로서 Grade와 Class

의 조합에 따라 화학성분 및 기본 물성에 차이가 있다.현재 주로 사용되는 SA

508Gr.3Cl.1단조강은 재료 규격에 의한 최소 항복강도는 345MPa이고 설계 기

준 응력은 184MPa에 반하여 실제 제품의 특성은 450MPa수준을 나타내어 품질특

성에도 많은 여유를 가지고 있다.

V.Raghavan등은 Fig2.5에 나타낸 바와 같이 SA 508Gr.3의 열역학 계산을

통해 얻어진 상 도표이다.Ae1 ~Ae3 온도범위인 622~791℃에서 cementite,ξ

-carbide,MC 가 안정하다고 보고하였다[9].여러 온도에 따라 MC,M2C,M7C3,

M3C,ξ-phase등이 석출되었다.

90년대 중반 미국에서는 Ni-Cr-Mo계 HSLA 고강도 저합금강 SA508Gr.4N의

원자로용기 적용을 위한 기초연구를 수행한 바 있다.동일 재료는 Gr.3재질보다

강도가 40%이상 높을 뿐 아니라 파괴인성 천이온도 특성도 훨씬 우수하다.다만

Ni및 Cr함량의 증가로 인하여 중성자 조사취화 및 템퍼취하에 대한 저항성이 의

문시 되지만 그동안 연구결과에 의하면 Cu,Mn,P등의 미소 성분들을 잘 조절할

경우 상기 경년열화 특성에도 별 문제가 없을 것으로 전망하고 있다.
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Fig 2.5.Calculated equilibrium mole fraction of individual phases vs.

temperaturefortheSA508grade3steel[9].
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제 2절 이종금속재료

1.가스 텅스텐 아크 용접(GasTungstenArcWelding)

GTAW용접은 텅스텐 전극을 사용하여 발생한 아크열로 모재를 용융하여 접합

하는 용접법이다.보호 가스로 불활성 가스인 Ar또는 He를 사용하여 산화나 질화

에 민감한 재료의 용접과 SMAW(shieldedmetalarcwelding)를 적용하기 곤란한

경우에 사용된다. 플랜트 산업에서 주로 pipe 용접에 적용하며, LNG선의

membrane용접 또는 Buttjoint의 이면 비드 형성용으로 사용되기도 한다.용접

후 가공이 필요치 않는 박판 용접,구조물의 보수 특히 diecasting의 보수 용접등

에 사용한다.용접기는 정전류 특성 DCSP(directcurrentstrightpolarity)를 사용

하며,Al과 그 합금을 용접 시 직류(alternatingcurrent,AC)를 사용해야한다.특수

한 용도의 목적으로 최고 전류와 평균 전류를 조정할 수 있는 펄스 용접기도 있으

며,주로 자동 GTAW용접에 적용되고 있다.Fig2.6은 GTAW 용접의 개략도이

다.

GTAW의 장점으로 용접 입열의 조정이 용이하기 때문에 박판 용접에 유리하다.

텅스턴 전극봉이 비소모성이므로 용가재의 첨가 없이 모재를 녹여 용접한다.거의

모든 금속의 용접에 이용할 수 있다.용융점이 낮은 Nb,Sn도는 Sn합금 등에는

이용하지 않는다.또한 내부식성이 우수하며,Flux가 불필요하여 비철금속 용접에

도 많이 사용이 되고 있다.보호 가스가 투명하여 용접 작업자가 용접 상황을 파악

하기 쉬우며,용접부의 변형이 적다.

단점으로는 소모성 용접봉을 쓰는 용접 방법보다 용접 속도가 느리다.텅스텐 전

극봉이 용접부에 녹아 들어가거나 오염될 경우 용접부에 용접 결함이 생겨 원하던

기계적 성질을 가지지 못하고 취화된다.부적절한 용접기술로 용가재의 끝부분이

공기에 노출되면 용접금속이 오염된다.불활성 가스와 텅스텐 전극봉은 다른 용접

방법에 비교할 때,가격이 비싸다.
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Fig2.6.Schematicofgastungstenarcweld.
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2.열영향부(HeatAffectedZone)

구조물 제작에서 철강 재료는 대부분 용접공정이 수행되며,이때 용접 열사이클

의 급열/급냉으로 인하여 열영향부(HeatAffectedZone,HAZ)가 형성된다.이와

같은 급격한 열이력은 모재의 미세구조와 기계적 성질이 크게 바뀐다[10-12].이러

한 국부적인 특성변화는 구조물의 안정성에 큰 영향을 미치는 것으로 많이 알려져

있다.

Fig2.7은 용접 공정에서 형성되는 각 HAZ와 평형상태도와의 관계를 보이고 있

다.단층 용접 시 HAZ는 일반적으로 미세조직의 특성에 따라 4개의 영역으로 나

누어지며,각 영역의 폭은 주로 입열량 (heatinput)에 의해 결정된다[10-13].HAZ

의 4개 영역은 Coarse-Grained HAZ (CGHAZ),Fine-Grained HAZ (FGHAZ),

InercriticallyHAZ(ICHAZ),SubcriticallyHAZ(SCHAZ)로 구분되어진다[13].

CGHAZ는 최대 온도가 1100℃ 이상인 영역으로 조대한 오스테나이트 결정립을

갖는다.상대적으로 빠른 냉각속도로 인해,합금 원소에 따라 마르텐사이트와 베이

나이트가 형성되며,경화능이 작은 합금 원소들에서는 상간 석출물이 발생하는 것

으로 알려져 있고,두 상의 존재는 인성을 떨어뜨리기 쉽다.FGHAZ는 최대 온도

가 1100℃~A3 온도영역으로 가열 및 유지되는 동안에 형성된 오스테나이트 상이

적절히 성장할 시간을 갖지 못하기 때문에,입자의 크기가 매우 작고,탄화물들은

충분히 용해되지 못한다.용접 입열량이나 판의 두께 등의 영향을 받지만,일반적

으로 미세한 입자의 페라이트-펄라이트 구조를 갖게 된다.ICHAZ는 최대 온도가

A1∼A3 온도가 되는 구간으로,낮은 오스테나이징 온도 때문에 모재의 펄라이트

부분적으로 빠르게 오스테나이트가 되어 C와 Mn이 농축된다.따라서 페라이트 변

태는 냉각 속도에 따라,펄라이트,상부 베이나이트,템퍼드 마르텐사이트 또는 고

탄소 마르텐사이트 등의 다양한 구조가 나타날 수 있다.SCHAZ는 대략 최고 온도

700∼A1온도 구간에서 나타난다.가열되는 동안 상변화는 거의 나타나지 않으나,

층상(lamellar)구조를 이루는 펄라이트 내부의 탄화물(Fe3C)이 상당량 구상화 되는

특징을 갖게 된다.이 같은 낮은 온도에서 C의 확산 패널은 입계에 한정되기 때문

에,구상화 되는 시멘타이트 입자는 입계나 삼중입계에서 응집하게 된다.

Fig2.8은 단층용접과 다층 용접시 생성되는 HAZ를 구분하여 보여주고 있다.단

층 용접 공정에서 조대한 결정립을 가지는 CGHAZ에서 일반적으로 가장 낮은 인
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성을 나타내고,ICHAZ는 결정립이 미세함에도 불구하고 낮은 인성을 가진다.임계

온도영역으로 가열 후 냉각 시 취성이 큰 마르텐사이트가 펄라이트-페라이트 기지

내에 생성될 수 있기 때문이다.이 경우 냉각 속도가 인성에 영향을 미치게 된다.

입열량을 증가시켜 냉각속도가 더 느리게 되면 ICHAZ에서 생성되는 마르텐사이트

의 양을 감소시켜 인성을 증가시킨다.

다층 용접 HAZ는 더 복잡한 구조를 갖게 되는데,일반적으로 입자 조대화 영역

이 후속 열 영향에 따른 세부 영역으로 구분되어 입계 조대화 후 재결정이 일어나

는 영역과 부분적 변태를 겪는 영역,구상화를 겪는 영역으로 나누어지고,재결정

영역 역시 마찬가지로 후속 열 영향에 따른 세부 영역으로 구분될 수 있다.다층

용접시 CGHAZ영역 중 ICCGHAZ에서 가장 낮은 인성을 가지게 된다.1차 pass

후 결정립 조대화 된 상태에서 2차 pass에 의해 부분적인 오스테나이트 변태로 인

해 냉각 시 잔류 오스테나이트와 고 탄소 마르텐사이트가 형성되어 낮은 인성을

갖게 된다[14-19].HAZ내에서 인성이 나쁜 영역들을 국부취화영역 (LocalBrittle

Zone, LBZ)라고 하며 LBZ내의 결정립의 조대화, 상부 베이나이트, M-A

constituent,석출물과 같은 인성에 취약한 미세조직의 존재로 인해 인성이 심각하

게 저하된다고 보고되고 있다[18-19].
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Fig2.7.Schematicdiagram ofvarioussub-zonesofHAZ.

(a)

(b)

Fig 2.8.Schematic diagrams ofthe HAZ;(a)single-pass weld and (b)

multi-passweld.
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3.잔류응력(Residualstress)

잔류응력(residualstress)은 다양한 크기와 분포로 모든 공학적 구성품에 존재하

므로,적절한 방법으로 평가할 필요가 있다.특히 민감한 구성품에 대해서는 필수

적이다.또한 구조물의 기계적 가공 및 열처리 과정과 같은 제작이력 및 탄성 성질

에 따라 존재한다.탄성성질은 잔류응력의 정도 및 분포에 영향을 미치기 때문에

복합재료와 같은 재료는 단일 상을 가진 금속재료와는 전혀 다른 분포를 가진다.

잔류 응력의 중요성 때문에 구조 건정성 평가에 있어서 여러 가지 접근 방법이

있으며,구조물에 있어서는 잔류응력 영향에 따라 그 구동이 제한된다.또한 건전

성 평가에 있어서도 잔류응력 평가가 매우 중요하다.

1)잔류응력의 정의

잔류응력은 열역학적으로 닫힌 평형상태에서 기계적인 정적하중으로 정의되며,더

욱 일반적으로는 외부에서 가해지는 하중이 없는 상태에서 재료에 가해지는 기계

적,열역학적 하중이다.직접적인 정의 중요성은 시스템에 존재하는 내부의 힘과

모멘트는 기계적 평형상태에서 존재한다는 것이다.따라서 수학적으로는 아래와 같

이 식 (2.1)로 표현된다.

∫σdA=0and∫dm=0 (2.1)

위의 언급된 정의의 다른 중요성은 열역학적 하중이 잔류응력의 범위 밖에 있다

는 점이다.그러나 인장강도가 부분적으로 초과될 대와 소성변형이 일어날 때 열적

변화(thermaltransient)는 잔류응력의 원인이 된다.

2)잔류응력의 원인

Masuvuchi(1993)에 의하면 외부의 응력이 없는 상태에서 물체에 존재하는 응력은

내부응력(internalstress),초기응력(initialstress),고유응력(inherentstress),고정

응력(locked-instress)이거나 잔류응력(residualstress)일 수 있다.
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Kloos와 Kaiser(1991)에 의하면 시스템 관점에서 잔류응력의 생성은 항상 재료의

기계적,열적,금속학적 상태에 연관되어 있다.

Kloos(1979)에 의하면 모든 잔류응력의 원인은 재료,가공과 운전이 주원인이다.

재료의 발생은 복합재료, 이종금속 용접부, 클래딩 등과 같은 거시구조

(macroscopicstructure)또는 게재물 (inclusion)과 결정구조 등과 같은 미세구조

(microscopicstructure)에 그 원인이 있다.용접,주조와 열처리 등과 같은 열적 변

화 및 비균질 변형,냉간가공 등과 같은 기계적인 가공은 소성변형의 원이이 된다.

운전 중 잔류응력의 생성 원인은 아래와 같다.

∙ 부분적이고 영구적 변형을 일으키는 탄성한도 (elasticlimit)를 넘는 기계적 하

중

∙ 소성변형을 일으키는 열 하중 (thermalloading)

∙ 결정구조를 변형시키는 부식,산화,수소 확산과 같은 화학 처리

강 구조물의 가공공정은 다양한 열처리,기계적 처리로 구성된다.이러한 처리는

재료 내부의 탄성 변형의 내부 평형(internalequilibrium)에 영향을 미친다.열간가

공의 경우 잔류응력 생성이 최소이며,냉간가공의 경우 낮은 가공온도로 인해 잔류

응력 생성이 최대이다.이러한 응력상태는 제품 생산과정에서 변화되며,다른 생산

과정을 거치는 경우 완전히 바뀌고,건설 중에는 파이프 라인,압력용기 등의 설치

시에 잔류응력 상태는 적어도 부분적으로라도 변화한다.밴딩,판 재료의 소성가공

과 같은 제조공정에서도 역시 잔류응력의 분포가 변하며,조립과정에서의 용접과정

은 잔류응력의 상태 및 분포에 극심한 변화를 준다.

3)용접잔류응력

용접과정에서 재료는 열에 의해 팽창,수축을 반복하게 된다.이때,용착금속이 냉

각되면서 저온 상태의 체적으로 수축하려고 하지만 인접되어 있는 모재로부터 제

한을 받기 때문에 거동이 자유롭지 못하게 된다.이 때문에 용접부에 응력이 존재

하게 되는데 이를 용접잔류응력이라고 한다.용접잔류응력은 구조물의 취성,파괴

강도,피로,진동,부식 등에 영향을 주는 중요한 요인이 되며,크게 비구속 용접에

의해 생성되는 용접잔류응력과 용접시 외부 구속에 기인한 반응응력으로 구별 할
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수 있다.이러한 잔류응력은 외부로부터 하중을 받으면 변하게 된다.

거의 모든 용접과정에서 국부적 가열로 인한 잔류응력 생성이 필연적이다.용접

후 잔류응력 상태 발생의 원인은 수축(shrinkage),급냉(quench)및 상변태에 의한

잔류응력생성 때문이다.

수축으로 인한 잔류응력은 용접시 두께 방향을 통한 용접재의 냉간 속도가 균일

하다는 가정에서 출발한다.용접시에는 용접부의 온도보다 낮지만,용접 주면부가

열전도에 의해서 온도가 올라가게 되며,용접 후에는 용접재가 냉각되기 시작한다.

그러나 용접 주변부의 온도는 용접부의 온도와 평형을 이룰 때까지 상승하게 되며,

평형을 이룬 후에 냉각되기 시작한다.따라서 용접부 주변의 금속은 수축되기 바로

전까지 온도가 상승함에 따라 팽창하게 된다.또한 용접부의 최고 온도는 용접부

주변의 온도보다 높으므로 용접재의 항복점이 주변금속에 비해 낮다.이러한 온도

및 항복점의 차이 대문에 수축이 불균일하게 일어나게 되며,인장 잔류응력이 생성

된다.이러한 수축으로 인한 잔류응력은 용접부의 가로방향과 세로방향에 존재하

며,그 크기는 용접부로부터의 거리가 멀어질수록 작아진다.

실제 용접에서 냉각은 깊이 방향으로 불균일하게 일어나며 이러한 이유로 퀜치

잔류응력(quenchingeffect)이 생성된다.깊이 방향으로의 서로 다른 냉각 속도 때

문에,용접부와 용접열영향부의 표면의 냉각속도는 표면 내부의 냉각 속도보다 빠

르다.이러한 냉각 속도의 차이로 인해서 용접부의 항복점이 깊이 방향으로의 위치

에 따라 서로 다르며,이는 소성변형을 일으킨다.하중의 방향과 크기는 냉각 시작

온도,냉각속도,고온 항복점 및 용접부의 두께에 영향을 받는다.이러한 퀜치 잔류

응력을 관찰하면,용접부 표면에서 압축응력이 생성되는 것을 알 수 있다.

용접 후 잔류응력(post-weldingresidualstress)는 상변태에서 의해서 생성된다.

예를 들면,강의 냉각 또는 급냉은 감마상(γ-phase)에서 알파상(α-phase)으로의 상

변화를 일으키며,이러한 상변화는 체적 변화를 야기한다.용접부의 단면에서 상변

화가 일어나게 되면 중간부에서는 압축잔류응력이 단면의 경계에서는 인장잔류응

력이 생성된다.잔류응력의 크기는 상변태 시작온도에 의해서 결정되며,상변화에

의한 잔류응력은 소성변형에 의한 하중에 비해서 작다.

이종금속을 용접하는 경우 재료 간 불균일성으로 인해 동종 금속의 용접에 비교

할 때 더 큰 용접잔류응력이 생성된다.접합금속의 기계적,열적 성질의 차이로 인

해 잔류응력 분포가 복잡해진다.

탄성계수(modulusofelasticity)와 가공경화계수(strain hardening coefficient)가
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잔류응력 생성에 가장 큰 영향을 미치는 기계적 성질이다. 가공경화(wrok

hardening)되는 재료의 경우 가공 연화(worksoftening)되는 재료와는 완전히 다

른 잔류응력 양상을 보인다.따라서 유사한 탄성 성질이나,가공경화의 정도에 차

이가 있으면 약간 금속에서 소성변형이 일어난다.Table2.1에 원자력 발전소에서

사용되는 재료들의 열팽창계수,열전도도와 같은 열적성질을 나타내었다.

용접 시에 재료가 국부적으로 가열되고 냉각되므로 온도차이가 필수적으로 생성

된다.이는 서로 다른 열응력 등으로 야기하며 추가적인 잔류응력을 생성시킨다.
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Materia

l
Thermal property source

Coefficien of 

thermal expension 

(×10-6/℃) at 

20~300℃

Coefficien of 

thermal conductivity 

(×10-6/℃) at 100℃

Carbon 

steel
13.5 45.0 Sandvik 1996

A508
13.08

13.6
44

RCC-M

KTA 3201.2

A533
13.08

13.6
44

RCC-M

KTA 3201.2

304L 17.7 16.0 Sandvik 1996

316L 17.5 16.0 ASM 2002

309 16.6* 15.6* ASM 2002

Alloy 

600
14.4 15.8 ASM 2002

Alloy 

690
14.5 14.0 ASM 2002

Alloy 

82
14.1 11.7**

Special Metals 

Welding Products 

Co.

Alloy 

52
14.6 12.1**

Special Metals 

Welding Products 

Co.

Alloy 

182
14.9 14.9**

Special Metals 

Welding Products 

Co.

Alloy 

152
14.7 12.1**

Special Metals 

Welding Products 

Co.
**) Value of equivalent alloy
**) Estimate at RT of equivalent alloy

Table2.1.Nearroom temperaturevaluesofthermalpropertiesforsometypical

typicalinprimarycircuitstructureofnuclearpowerplants
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제 3장 실험방법

제 1절 이종금속용접재료

본 연구에서 사용된 이종금속용접재료는 오스테나이트기 스테인리스강인 AISI

316L강과 저합금강인 SA 508Gr.3이다.Filermetal로 Alloy82를 사용하여 AISI

316L강과 SA 508Gr.3를 GTAW (GasTungstenArcWelding)를 사용하여 접합

하였다.본 실험에서 사용된 이종금속용접부는 원자력 발전소 일차 시스템인 원자

로 압력용기 (ReactorPressureVessel,RPV)에 사용된다. Fig3.1은 GTAW된

이종금속용접재료의 사진을 나타내고 있다.시험편은 장시간 등온 열처리를 위해

20mm×20mm×150mm로 가공되었다.

합금의 조성은 Table.3.1과 같으며,준비된 시험편에 정성적이고 정량적인 원소

분석 결과를 나타내었다.원소 분석은 주기율표상의 대부분의 원소 분석이 가능하

고 sub-ppm수준의 높은 감도와 넓은 정량 농도 분석이 가능한 유도결합 플라즈마

질량분석기 (Inductively Coupled PlasmaMassSpectrometry,ICP-MS;Perkin

elemer,OPTIMA4300DV)를 사용하여 분석하였다.

Table3.1.Chemicalcompositionsofthealloysusedinthisstudy

(wt%)

C Si Mn P S Mo Ni Cr Cu V Ti Nb Fe

AISI316L 0.02 0.35 1.58 0.032 0.001 2.47 10.82 17.41 0.43 0.06 0.001 0.02 Bal

SA 508Gr.3 0.2 0.22 1.36 0.003 0.004 0.52 0.69 0.18 - 0.003 0.002 0.002 Bal

Alloy82 0.03 0.24 2.79 0.01 - 0.26 70.47 18.80 0.04 - 0.32 1.93 4.86
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Fig.3.1.Specimenofthedissimilarmetalweldsusedinthisstudy.
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제 2절 열처리

이종금속용접 된 시험편은 총 시효 시간을 5단계로 하여 전기로에서 600℃의

온도로 각각 0h,100h,1000h,5000h그리고 10000h동안 유지하여 장시간 등

온 인공열화를 전기로에서 수행하였다.전기로의 승온 온도는 4℃/min으로 수행하

였고,냉각은 25℃의 물에서 급냉하였다.
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Fig.3.2.The heattreatmentprocessusedinthisstudy.
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제 3절 미세구조 분석

장시간 시효된 이종금속용접재료 시험편으로부터 미세구조 관찰을 위해 Fig3.3

에 표시한 바와 같이 기계 가공 (Ø3mm)을 통해 각각 다섯 부분의 시험편을 채취

하였다.채취된 시험편을 마운팅 수지를 이용하여 저온 마운팅을 하여 준비하였다.

관찰 표면은 #80번에서 #2000번까지 기계 연마 후 1㎛인 알루미나 페이스트를 차례

로 이용하여 미세 연마하였다.연마면은 화학적 에칭과 전기화학적 에칭을 통해 표

면 부식하였고,부식액은 각각 SA 508Cl.3(5% Nital;Ethylalcohol47.5ml+

Nitricacid2.5ml),AISI316L(Vilella'sreagent;Glycerol45ml+ Nitricacid

15ml+ Hydrochloric acid 30ml),Alloy 82(Electrolytic;Distwater30ml+

Phosphoricacid70ml+sulfuricacid15ml,5-20s,2V,PureNicathode)를 이용

하여 부식시킨 후 깨끗이 세척하여 광학현미경 (OpticalMicroscope,ZEISSAXIO

Vert.A1)으로 관찰하였다.

또한 주사 전자 현미경(ScanningElectronMicroscope,SEM)을 이용하여 이차

전자 이미지(SecondaryElectronImage,SEI)그리고 원소분석을 위해 에너지 분산

분광기(EnergyDispersiveSpectroscopy,EDS)를 수행하였다.열화 시편에 대하여

전자 후방 산란 회절기(ElectronBackscatteringDiffraction,EBSD)를 이용하여 구

조분석을 하였다.이를 위한 시험편은 5mm ×5mm ×2mm의 시험편을 기계

가공하여 준비하였다.준비한 시험편을 #80번에서 #4000번까지 기계 연마 후 1㎛와

0.05㎛ 알루미나 페이스트를 차례로 이용하여 미세 연마하였다.이 후 진동연마기

를 이용하여 2시간동안 표면 연마를 수행하였다.

열화 시간에 따른 정밀한 표면 원소 분석을 하기 위하여 전자 탐침 미량분석기

(ElectronProbeMicro-Analysis;EPMA)를 사용하여 분석하였다.표면 원소 분석

을 위하여 시험편의 표면을 #80번에서 #2000까지 기계 연마 후 1㎛ 알루미나 페이

스트를 차례로 이용하여 미세 연마하였다.이후 연마면을 전기 화학적 에칭을 통해

표면 부식하였다.가속 전압은 15kV로 하였고,빔 전류는 20nA,빔 크기는 1㎛

로 하여 원소 분석을 수행하였다.

각 열화 시편의 표면 석출물을 관찰하기 위하여 표면 레플리카(replica)를 수행하

였다.각 시험편의 표면을 #80번에서 #2000까지 기계 연마 후 1㎛ 알루미나 페이

스트를 차례로 이용하여 미세 연마하였다.이후 연마면을 화학적 에칭과 전기 화학
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적 에칭을 통해 표면 부식하였고,부식된 표면 위에 20nm로 탄소 코팅 한 후 다시

부식액에 담가 코팅층을 3mm Coppergrid에 시험편을 채취하였다.채취한 시험

편은 투과전자현미경(TransmissionElectronMicoscope;TEM)을 통하여 관찰하였

다.가속 전압은 150kV로 하여 관찰하였다.

열화시간에 따른 석출물의 변화를 측정하기 위하여 SA 508Cl.3와 AISI316L

의 시험편 당 15g을 이용하여 잔사 추출하였다.Methanol98% +Hydrochloric

acid2%의 전해액과 양극은 PureNi를 사용하였다.준비된 시험 장치에 6V를 가하

고 전해액으로 녹여 석출물을 추출하였다.추출한 시료는 X선 회절기(Rigalcu,

X'pertPRO MPD)를 이용하여 30도에서 80도 까지 스캔 간격은 0.03도로 유지시

간 1s로 2θ 스캔으로 수행하였다.X선은 CuKα(λ=1.54060)타겟 조건으로 튜브 전

압 40kV,전류 30mA로 설정하였다.

AISI316L강은 오스테나이트기 스테인레스 강으로 기지는 오스테나이트 상을

이루며 구조적으로 면심입방정을 갖는다.또한 일반적으로 용해 주조시에 형성된 δ

-ferrite가 입계에 존재하게 된다.이러한 결정상 구조 변화를 관찰하기 위해 X선

회절 분석을 수행하였다.X선 회절기 (Rigalcu,X'pertPRO MPD)를 이용하여 30

도에서 80도까지 스캔 간격은 0.03도로,유지시간 1s2θ스캔으로 수행하였다.X선

은 CuKα(λ=1.54060)타깃 조건으로 튜브 전압 40kV,전류 30mA로 설정하였다.

오스테나이트 입계에 존재하는 δ-ferrite의 분율을 측정하기 위해서 페라이트스코

프(ferritescope)를 사용하였다.페라이트 스코프는 자기 유도방법에 따라 측정한

다.코일에 의해 발생된 자기장은 시험편의 자기 성분가 상호작용 하고,자기장의

변화는 2차 코일 내에 페라이트 성분에 비례하는 전압변화를 일으킨다.이 전압을

평가하여 페라이트 성분을 측정하게 된다.이 페라이트 스코프(Fischer,Mp-30E)를

사용하여 각각의 시험편에 10회 측정하였다.XRD에서 측정된 데이터에서 오스테

나이트 피크와 δ-ferrite의 피크를 비교하여 δ-ferrite의 분율을 측정하였다.

Alloy82의 강화상인 γ‘상의 석출을 확인하기 위해 Alloy82용접부의 중앙부분

에서 10×10×5mm로 시험편을 기계 가공하여 준비하였다.준비한 시험편을 #80

번에서 #4000번까지 기계 연마 후 1㎛와 0.05㎛ 알루미나 페이스트를 차례로 이용

하여 연마하였다.X선 회절기 (Rigalcu,X'pertPRO MPD)를 이용하여 30도에서

80도까지 스캔 간격은 0.03도로,유지시간 1s2θ스캔으로 수행하였다.X선은 CuKα

(λ=1.54060)타겟 조건으로 튜브 전압 40kV,전류 30mA로 설정하였다.회절식(λ

=2dsinθ)에 의해 각 피크에 대하여 sinθ 와 sin
2θ을 구하고 JCDPS카드를 이용하
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여 회절피크의 회절면을 구하였다.Alloy82는 Ni기 합금으로 FCC구조를 가지므

로 격자 상수 식(a=d(h
2
+k
2
+l
2
)
1/2
)을 이용하여 각 피크에 대해서 a(격자상수)를 구

한후 외삽법을 통해 a0를 구하였다.

AISI316L시효 시간에 대한 부식특성을 평가하기 위해서 전기화학적인 분극실

험을 수행하였다.시험편은 10×10×5mm 크기로 기계 가공하여 준비하였다.준

비한 시험편을 #80번에서 #2000번까지 기계 연마 후 1㎛와 0.05㎛ 알루미나 페이스

트를 차례로 이용하여 연마하였다.시험편 노출 면적은 Ø 32mm
2
로 하여 1%

NaCl(distilledwater2000ml+NaCl20g)수용액을 질소 가스로 30분 탈기하여 사

용하였다.기준전극은 포화카로멜전극(SCE)를 사용하였고,대전극으로는 백금전극

을 사용하였다.시험 용액에서 각 시효 시험편에 대하여 1mV/sec의 주사속도로

동전위 분극시험을 수행하였고,전기 주사 범위는 -0.8V에서 1.5V로 하였다.
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Fig 3.3.Schematicillustrationofthesamplesextractedfrom thedissimilar

metalwelds.
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제 4절 기계적 특성 평가

시효 시간에 따른 각 시험편의 기계적 특성을 평가하기 위해 경도시험을 수행하

였다.경도시험은 10mm ×10mm 그리고 두께를 5mm로 기계 가공하고 표면을

연마지 #80에서 #2000번까지 기계 연마후 입자 직경이 1㎛ 알루미나 페이스트를

이용하여 최종 연마하였다.경도 시험은 ASTM E384규격에 준하여 시편 당 10번

측정하고 각 압흔 간 거리는 압입에 의한 표면 소성변형 영향을 무시할 정도로 압

흔 직경의 10배 이상 떨어진 지점에서 다음 압흔에 대한 경도를 측정하였다.정밀

한 경도 측정을 위해 미소 비커스경도시험기(Shimz,HMV-FA)를 사용하였다.시

험 중 압입 하중은 2kg으로 하중 시간은 10s로 하였다.

인장 시험은 ASTM E8규격에 따라 판상의 형태로 시험편을 제작하였다.AISI

316L,SA 508Gr.3모재의 게이지 길이는 33mm,×2mm ×6mm의 판상으로 제

작하였다.이종금속용접부는 게이지 길이 30mm ×2mm ×6.25mm의 판상으로

제작되었다.인장시험 속도는 3mm/min으로 유압식 만능 시험기 (MTSlandmark

servohydraulictestsystem)로 측정하였다.시험편의 규격은 Fig3.4에 나타내었

다.
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(a)

(b)

Fig.3.4.Thedimensionofthetensilespecimen;(a)dissimilarweldmetal,(b)

basemetal.
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제 4장 결과 및 고찰

제 1절 모재

1.AISI316L

Fig.4.1은 AISI316L시효 시험편의 표면 조직을 광학 현미경으로 관찰한 사진

이다.Fig.4.1.(a)에서 보는 바와 같이 시효 초기 상태는 결정립들이 다각형의 형

태를 보이고 대부분의 결정립에서 어닐링 쌍정이 관찰되었다.Song등은 어닐링 쌍

정이 등축립의 오스테나이트 결정립 내부에 존재한다고 보고하였다[20].Fig.4.1.

(a)에서 입계의 계면 상에서 어두운 부분으로 보이는 δ-ferrite도 관찰되었다.이는

주조와 압연 공정 과정에서 생성된 어닐링 쌍정과 δ-ferrite이며 전체적으로 변형

조직의 결정립을 나타내었다[21].Fig.4.1.(b)는 100시간 시효가 진행되었을 때

의 광학현미경 사진으로 결정립계가 뚜렷이 관찰되고 결정입계의 쌍정들이 약간

감소하였다.또한 결정립의 모양이 다각형에서 구형으로 변한 결정립들이 다수 관

찰되었다.이는 변형조직을 보이는 초기 공정 상태에 비해 100시간 열화동안 다소

변형 조직의 회복이 나타난 것으로 생각된다.1000시간의 시효 후 결정립 내에 존

재하였던 어닐링 쌍정은 Fig.4.1.(c)에서 보듯이 광학현미경으로 관찰되지 않을

정도로 대부분 사라지고,입계 면에 어두운 부분으로 존재하는 δ-ferrite가 입계를

따라 영역이 확대되어 관찰되고 결정립의 모양은 거의 구형의 형태를 갖게 되었다.

5000시간 시효 이후 결정립은 더욱 구형화가 진행되었지만 평균 결정립 크기의

변화는 관찰되지 않았다.또한 1000시간 시효가 진행됨에 따라 입계 석출물이

M23C6의 석출이 진행되었다.위와 같은 미세조직적 변화를 정량적으로 평가하여

Table4.1에 표시하였다.

쌍정 분율은 전체 결정립 당 쌍정을 포함하는 결정립의 개수로 하여 약 1000여

개의 결정립에 대하여 정량화를 하였다.결정립의 크기는 이미지 분석기를 사용하

여 약 700여개의 결정립에 대하여 측정하고,결정립에 대한 장축과 단축의 비를

이용하여 형상비를 나타내었다.이 형상비가 ‘1’이 되면 완전한 원형을 의미한다.

Fig.4.1과 같이 쌍정은 100시간까지 존재하고 1000시간에서는 대부분 회복되어
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광학 현미경 상에서 관찰되지 않았다.그리고 결정립의 크기는 조대한 결정립과 미

소한 결정립이 동시에 증가하여 산술적으로 평균 결정립의 크기가 유사하게 나타

나 평균 결정립의 크기 변화는 크게 나타나지 않았다.결정립의 형태는 초기 다각

형 형태의 결정립이 100시간에서 구형화가 진행되었다.Fig.4.2는 결정립의 크기

를 정량화 한 결과를 나타내었다.분포도에서 확인한 것처럼 평균 이하 수십 마이

크로 크기의 결정립의 개수도 증가하였고 또한 평균 이상의 조대한 결정립의 개수

도 증가한 것으로 나타났다.분포도 결과에서 최대 피크를 보이는 결정립 크기는

약간의 변화가 있지만 이들의 산술 평균에 의해 결정된 평균 결정립의 크기에는

변화가 없었다.하지만 장시간 열처리로 인해 재결정화와 결정립 성장 등으로 미소

한 결정립의 크기와 조대한 결정립의 증가가 동시에 나타난 것으로 판단된다.

본 연구에서 사용된 오스테나이트기 AISI316L강은 Fig.4.1에서 나타낸 바와

같이 초기 결정립계 주위에 δ-ferrite가 상당량 분포하고 있다.δ-ferrite는 BCC구

조이다.δ-ferrite의 존재는 조직의 성장을 억제하고 전위 이동에 강한 장벽 역할을

하기 때문에 강재의 강도 특성을 증가시킨다.그러나 장시간 열처리에 따라 안정상

인 σ-phase로 상변태가 나타나게 되는 것으로 잘 알려져 있다. σ-phase은

Tetragonal구조로 되어 있으며,δ-ferrite혹은 δ-ferrite지역 Cr이 25~30%인 곳

에서 생성이 된다.또한 감마 오스테나이트에서 직접 생성되기도 한다.본 연구에

서도 이러한 상변화를 관찰하고자 X선 회절 시험을 수행하였다[22~25].

Fig.4.3.(a)는 각각의 시험편에 대하여 X선 회절 분석을 수행하고 0시간,

1000시간,10000시간에 대한 대표적인 회절 결과를 나타내었다.Fig.4.3.(a)에

서 관찰한 결과 0시간에서 기지인 오스테나이트 뿐 아니라 δ-ferrite의 회절선도

관찰되어 이는 Fig.4.1에서 광학현미경으로 관찰한 결과와 일치하고 있다.하지만

10000시간 열처리된 시편에서는 δ-ferrite의 회절선이 관찰되지 않아 X선 회절분석

으로 측정되지 않았다. δ-ferrite의 정량적인 분석을 위해 현미경 분석과 페라이트

스코프,XRD를 이용하여 측정하고 이를 Fig.4.3.(b)에 나타내었다.

광학 현미경 관찰에서는 열처리 시간에 따라서 δ-ferrite가 증가한 결과를 보였

다.하지만 페라이트 스코프의 측정 결과 열처리 시간에 따라서 δ-ferrite는 점차

감소하고 5000시간과 10000시간에서는 거의 측정되지 않았다.이는 X선 회절 분

석으로 측정한 결과와 유사한 결과를 나타내었다.현미경을 이용한 측정은 컨트라

스트를 기본으로 하기 때문에 결정립계에 존재하는 δ-ferrite와 σ-phase을 구별하

는 것이 불가능하기에 나타난 결과로 판단되며,시간에 따라서 시그마상이 변태되
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고 생성되므로 컨트라스트로만 측정한 결과가 증가한 것으로 과대평가 될 수 있다.

Fig.4.4.(a)에서 입계에만 존재하는 δ-ferrite가 100시간부터는 형태가 달라짐

을 확인 할 수 있다.입계에 존재하는 δ-ferrite가 1000시간 시효가 진행됨에 따라

σ-phase로 변태하면서 입계에만 있던 석출물들이 서로 연결되고,입내까지 성장하

고 영역이 넓어짐을 보여준다.시효 시간이 점점 증가함에 따라 그 영역은 점차 넓

어졌다.Chun등은 광학현미경에서 컨트라스트 차이로 확인할 수 없었던 δ-ferrite

와 σ-phase의 구분을 EBSD을 통해 확인하였다[26].

Fig.4.5은 AISI 316L강의 장시간 시효 시험편에 대한 EBSD로 얻어진

IPF(InversePoleFigure)이미지이다.광학현미경과 주사전자현미경으로 정확히 구

분할 수 없었던 δ-ferrite와 σ-phase를 구분하였다.Fig.4.5.(a)에서 보는 바와 같

이 0시간에서 오스테나이트 입계에 δ-ferrite가 존재하고 σ-phase의 존재는 거의

확인할 수 없었다.이러한 결과는 Fig.4.1.(a)와 Fig.4.4.(a)에서 확인하였다.

하지만 10000시간 시효가 진행됨에 따라 Fig.4.5.(b)에서 σ-phase이 입계를 타

고 영역이 넓어짐에 따라 δ-ferrite와 함께 존재함을 확인 할 수 있었다.하지만 δ

-ferrite의 영역은 장시간 시효가 진행되었던 10000시간이 0시간의 영역보다 감소

하였음을 확인 할 수 있었다.또한 M23C6는 입계 뿐 아니라 입내에도 전체적으로

분포됨을 확인 할 수 있었다.

Fig.4.6은 장시간 열화에 따른 비커스 경도를 나타내었다.100시간 열화가 되었

을 때,급격한 경도의 증가를 나타내고,1000시간 이후에는 감소한 후 다시 증가하

였다.100시간 열화가 진행되었을 때,광학현미경과 주사전자현미경에서 관찰된 바

와 같이 입계와 입내에 미소한 석출물들이 생성되어 석출 강화 효과에 기인할 것

으로 생각된다.특히 오스테나이트 스테인레스 강인 AISI316L의 경우 Fig.2.4에

서 확인한 바와 같이 σ-phase,χ,Laves등이 석출이 된다고 알려져 있다[8].시효

를 한 시험편에 대해서 잔사추출을 하여 분말의 석출물을 얻어 XRD를 측정하였

다.그 중에 시효 초기에 입내와 입계에 주된 Cr탄화물에 의한 경도 증가가 지배

적이라고 할 수 있다.이후 경도의 급격한 감소가 1000시간에서 나타났고 입계에

존재하던 δ-ferrite와 σ-phase로 상변화하면서 나타난다.Fig.4.7.(a)에서 σ

-phase의 피크가 γ 피크 옆에서 나타났으며 시효가 진행됨에 따라서 피크 분율은

증가하였다.이러한 결과는 Fig.4.1과 4에서 확인한 결과와 일치하고 있다.열처

리전의 δ/γ의 계면은 매우 높은 계면 에너지를 갖으며,정합 계면을 형성하고 있

다.하지만 δ→σ 상변태가 일어나면 부정합의 계면이 늘어나고 계면 에너지도 감소
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하게 되므로 경도는 감소하게 된다[27].이후 다시 경도가 증가하는 것은 기지 내

Cr석출물 이외에 σ-phase의 증가 이외에 χ-phase,Laves의 석출물의 생성이 이루

어지기 때문에 경도는 증가하게 된다[8,28-30].

Fig.4.8과 9는 각각 열화에 따른 응력-변형률 곡선과 그에 따른 최대인장강도

와 항복강도를 표시한 그림이다.항복강도와 최대 인장강도는 100시간 시효를 진

행하였을 때 증가하였고,1000시간에 감소하였다가 다시 증가하였다.그러나 연신

율은 시효시간이 증가함에 따라 감소하였다[31].100시간에서 강도 증가는 초기

공정과정에서 생성되었던 변형들과 결함들이 열처리에 의해 해소되었기 때문으로

생각된다.1000시간에서는 취성이 강한 σ-phase이 영역을 넓혀감에 따라 강도가

감소한 것으로 보인다.하지만 취성이 강한 σ-phase이 시효 시간이 증가함에 따라

영역이 넓어지면서 연신율의 감소를 가져온 것으로 생각된다.5000시간 이상 시효

가 진행되었을 때,미소한 강도의 증가는 1000시간까지 입계에만 석출이 되었던

M23C6가 입내에 석출이 되어 증가한 것으로 보인다.Fig.4.10은 인장 시험 후 파

단면을 나타내었다.0시간 파단면은 전형적인 연성 재료에서 나타나는 딤플을 나타

내고 있다.100시간 시효가 진행된 시험편의 파단면은 취성이 강한 σ-phase의 흔

적이 나타났고,시효 시간을 1000시간 이상 수행했을 때,σ-phase의 영역이 점점

넓어짐을 확인 할 수 있다.이러한 결과는 Fig.4.1과 4에서 확인하였듯이 입계에

존재하였던 δ-ferrite가 σ-phase와 M23C6의 석출이 입계를 따라 영역을 넓혀갔기

때문이다.Yoo등은 열화가 진행됨에 따라 오스테나이트기 스테인레스 강의 파단면

에서 딤플의 크기가 작아지고 얕아짐을 확인하였다고 보고하였다[32].본 실험에서

도 0시간에서 오스테나이트기 스테인레스 강이 가지는 큰 딤플이 대부분 존재하

고 있다.하지만 열화가 진행됨에 따라 딤플의 크기는 점점 작아지고 얕아짐을 확

인 하였다.Table4.2는 장시간 시효 시편에 대한 인장시험 후 인장특성에 대해

표로 나타내었다.

스테인레스 강에서 부식저항성을 가장 향상시키는 원소로 Cr,Mo,Ni등이 있다.

시효가 진행됨에 따라,Cr.Mo,Ni등인 만드는 탄화물이나 금속간 화합물로 인해

부식 저항성이 저하된다.Fig.4.11은 AISI316L강의 시효 시간에 따른 부식저항

성을 평가하기 위해서 전기화학적 방법인 분극실험을 수행하였다.Fig.4.11.(a)는

분극실험 후 얻어진 분극 곡선이다.Fig.4.11.(b)는 시효시간에 따른 부식속도를

Tafel분석법에 의해 얻어진 부식속도를 나타내었다.0시간에서 부식속도가 가장

빨랐으며,시효가 진행됨에 따라 부식속도는 감소하였다.MáriaDOMÅNKVÅ 등
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은 40% 냉간압연 하였을 때,결정립에 높은 에너지가 생겨 탄화물의 생성이 쉽게

된다고 보고하였다[33].본 연구에서 0시간의 부식속도가 빠른 이유 역시 냉간 압

연의 영향으로 인해 Cr탄화물의 생성이 큰 원인으로 생각된다.Sahlaoui등은 입계

에 Cr탄화물이 만들어지면 Cr고갈영역이 생성된다고 보고하였다.또한 온도가

높을수록 Cr의 확산이 활발하여 Cr탄화물이 만들어진다고 하더라도 입내에 다시

재균질화가 진행된다고 보고하였다[34].100시간 시효가 진행됨에 따라 냉간 압연

에 의한 변형은 회복되었고,Cr이 입내 전체로 확산되기 때문에 부식 저항성이 향

상된 것으로 생각된다.시효 시간이 증가함에 따라 부식 속도가 감소하는 이유는

입계에서 Cr탄화물의 석출은 계속 진행되지만 입내에서 시효시간이 증가함에 따

라 입내 Cr확산되어 재균질화가 진행되었기 때문으로 생각된다.
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Table4.1.Microstructural characterization of AISI 316L steel observed by 

Optical microscope

AgingTime(h)
Twinfraction

(%)
Grainsize(㎛) Aspectratio

0h 63 56 0.56

100h 60 55 0.60

1000h 0 55 0.61

5000h 0 62 0.63

10000h 0 59 0.64

Table.4.2.Mechanical properties of AISI 316L steel after to long-term 

aging

AgingTime(h)
YS

(MPa)

UTS

(MPa)

Elongation

(%)

Tougheness

(MJ/m
2
)

0h 323 608 69 379

100h 340 648 65 379

1000h 288 590 59 313

5000h 321 627 54 303

10000h 332 650 52 304
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.1.OpticalmicrographsofAISI316L basemetalmicrostructureswith

long-term aging;(a)0h,(b)100h,(c)1000h,(d)5000hand(d)10000h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.4.SEM micrographsateachlong-term agingtime;(a)0h,(b)100h,

(c)1000h,(d)5000h,and(e)10000h.
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(a)

  

(b)

Fig.4.5.Electronback-scattereddiffractionIPFmapwithlong-term agingof

AISI316L;(a)0hand(b)10000h.
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(c)

Fig4.7.X-raydiffractionprofileoftheextractedresiduesofAISI316L;(a)

1000h,(b)5000hand(c)10000h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.10.Variationintensilefracturesurfaceasafunctionwithagingtime;

(a)0h,(b)100h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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2.SA 508Gr.3

Fig.4.12는 장시간 시효가 진행된 SA 508Gr.3시험편의 표면 조직을 광학현미

경을 관찰한 사진이다.Bhadeshia등은 하부 베이나이트는 일반적으로 페라이트와

탄소가 풍부한 상의 혼합상으로 형성되어 있다고 보고하였다 [35-36,46].열화 전

초기 상태는 전형적인 베이나이트 조직으로 기지 내 래스가 잘 발달되어 있다.100

시간과 1000시간의 시효가 진행되면서 래스 주위의 석출물들이 기지내 재고용과

래스의 회복이 관찰되었다.결정립의 크기는 큰 변화가 없고 석출물의 재고용과 래

스 경계의 붕괴로 5000시간과 10000시간에서는 모든 결정립에서 입내에 관찰되

었던 래스 경계의 석출상들이 관찰되지 않았다.그리고 결정립의 모양도 상당히 구

형화가 되었다.시효 시간이 증가함에 따라 래스를 고착시키고 있던 래스 경계 주

위의 미세 석출물은 기지내로 재고용되므로 더 이상 래스의 고착역할을 못하므로

래스는 소멸되는 것으로 판단된다.

Fig.4.13은 SA 508Gr.3의 주사전자현미경 사진을 나타내었다.광학현미경에서

와 마찬가지로 0시간에서는 하부 베이나이트에서 나타나는 래스 형태를 갖는 미

세조직을 확인할 수 있다.입내 뿐 아니라 입계에서 많은 탄화물들이 존재하고 있

다.Kim등은 초기 오스테나이트 입계와 래스에 시멘타이트와 탄화물이 존재한다고

보고하였다[9,37,41,44].1000시간 시효가 진행되었을 때,래스 경계가 상당히 붕괴

가 되고 0시간에 비해 입내 석출물의 크기는 크게 감소되었고,입계 석출물은 반

대로 조대해졌다.1000시간에서는 입내의 래스는 대부분 붕괴되었으나 부분적으로

작은 석출물들이 관찰되었다.하지만 입내에도 조대한 석출물들이 국부적으로 존재

하고 있다.이러한 결과는 Fig4.13에서 확인 할 수 있다.

Fig4.14는 표면 추출을 하여 TEM을 통해 관찰한 사진이다.Kim등은 조대한

시멘타이트들이 래스와 초기 오스테나이트 입계에 존재한다고 보고하였고,입내에

미세한 M2C-type의 탄화물이 존재한다고 보고하였다[44,45].0시간에서는 래스를

구성하고 일정한 방향으로 많은 석출물들이 배열되어 있다.하지만 1000시간에서

는 래스를 구성하는 석출물들이 분해되고 재고용되어 미세화되었다.10000시간에

서는 석출물들이 대부분 기지내로 고용되었으므로 석출물들은 거의 관찰되지 않는

다.0시간과 1000시간 관찰되었던 입계의 고립된 석출물들이 확산에 의해 조대화

되고 장시간 시효에 의해 하나의 큰 석출물로 성장하였다.
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Fig.4.14는 EBSD를 이용하여 얻은 SA 508Gr.3의 IFP이미지를 보여주고 있

다.Fig.4.12과 13에 관찰한 바와 같이 래스 경계에 따라 서로 다른 방위를 나타

내고 있다[34,38,41].이러한 결과는 1000시간까지 래스가 완전히 붕괴되지 않음에

따라 에칭의 속도가 달라 서로 다른 면들이 나타난 것으로 보인다. Fig4.15.(c)

는 Fig.4.12과 13.(d)에서 확인 한 바와 같이 래스가 붕괴되어 입내에 존재하던

래스의 존재가 확인 되지 않는다.하지만 입내와 입계에 조대한 석출물들이 존재하

였다.Lee등은 SA 508Gr.3에서 시멘타이트와 MC,ξ-phase가 안정상이라고 보고

하였다[36].Wu등은 SA 508Gr.3에서 나타나는 대표적인 석출물로 M2C와 M3C

type이 대표적인 석출물이라고 보고하였다[37].입계와 입내에 존재하는 석출물들은

잘 알려진대로 M7C3와 시멘타이트이다.탄화물은 시효 시간이 증가함에 따라 감소

하였고,페라이트는 증가하였다.이러한 결과를 Table4.3에 나타내었다.

Fig.4.16은 SA 508Cl.3의 시효 시간에 따른 결정 방위를 나타내고 있다.

Long등은 래스를 구성하고 있는 베이나이트에서 높은 분율의 저 경계각을 가지고

있다고 보고하였다[36].잘 발달된 lath를 구성하고 있는 0시간의 경우 저 경계각

(LABs;Low AngleBoundaries)이 높은 분율을 가지고 있다.이는 Fig.4.12과

13.(a)에서 확인하였듯이 잘 발달된 래스의 영향 때문인 것으로 보인다.결정립 내

부에 석출물들이 일정한 방향으로 배열되었고,열화가 진행됨에 따라 LABs는 점차

감소를 하고 결정립계를 형성하는 고 경계각 (RHABs;Random High Angle

Boundary)의 분율은 0시간에서 19% 10000시간에서는 24%까지 증가하였다.

Fig.4.17은 장시간 시효 시간에 따른 경도의 변화를 나타내었다.100시간에는

이미 Fig4.12와 13과 15에서 관찰한 바와 같이 잘 발달된 래스조직과 래스경계에

수많은 미세한 석출물에 의해서 경도는 유사하게 높게 나타났고,변화가 크지 않았

다..하지만 1000시간 시효 이후에서는 래스 경계가 지속적으로 붕괴되고 래스 경

계상의 미세 석출물들은 기지내로 재고용되어 5000시간 이후 SA 508Gr.3의 강화

에 크게 기여하는 래스 경계의 이동을 막고 있던 작은 석출물들의 소멸,그리고 이

로 인한 래스 미세구조의 붕괴는 완전한 페라이트 상을 갖는 미세조직을 보이게

된다.기계적 강도 향상에 기여하는 래스 경계가 붕괴되고 석출물의 기지 내 재고

용에 따라 경도의 급격한 감소가 나타난 것으로 판단된다.

장시간 재료 시효에 따른 상온 인장 실험을 하고 응력-변형율 곡선은 Fig.4.18

에 나타내었다.항복점 연신 등 저탄소강이 갖는 전형적인 인장곡선을 보였고,결

과에서처럼 열화 시간에 따라 강도는 감소하고 연신율은 증가하였다.Fig.4.19는
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장시간 시효 시간에 따른 최대 인장강도와 항복강도의 변화를 나타내었다.10000

시간 열화 후 인장강도는 37%,항복강도는 53% 감소하였다.이미 경도에서 기술한

대로 초기에 입내에 잘 발달된 래스 경계가 시효 시간에 따른 래스의 소멸과 lath

경계 상에 미세한 석출물들이 기지 내로 재고용되면서 래스의 고착효과가 작아서

래스 경계는 회복되어 붕괴되고 결국 소성 변형 시 전위 이동을 방해하지 못해 기

계적 강도가 저하하게 된 것으로 판단된다[42].Table4.4은 상온 인장시험의 여러

파라미터들을 나타내었다.인장강도와 항복감소가 감소한 반면 연신율은 10000시

간 시효 후에 37% 증가하였고,인성은 11% 증가하였다.

Fig.4.20는 상온 인장시험 후 파단면을 주사 전자 현미경으로 관찰한 결과이다.

전체적으로 전형적인 연성파괴의 양상을 보이는 딤플 파단면을 나타내었다.Liu등

은 전위 밀도가 감소할수록 딤플의 크기는 증가한다고 하였다.열화가 지속적으로

이루어짐에 따라 전위가 작은 탄화물을 우회하여 상승하고 결정 경계에서 슬립이

용이하게 일어난다.탄화물에 응력이 집중되면 주위에 큰 보이드를 형성한다.큰

탄화물이 매트릭스와 동시에 변형할 수 없으므로 매트릭스에서 쉽게 벗어나 균열

을 발생하게 된다고 보고하였다[40].재료 시효가 진행될수록 딤플의 크기가 크게

증가되었음을 명확히 보여주고 있다.이로 인해 시효 시간에 따라 연신율이 크게

증가했음을 확인할 수 있다.
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Table4.3.Variationinphasefractionwithlong-term agingtime

Ferrite M23C6 M7C3 Fe3C

0h 73.8 0.2 12 13

100h 79 0.3 8.3 12.5

1000h 84.7 0.4 5.6 9.3

5000h 87.4 0.2 4.4 8

10000h 88.1 0.2 4.1 7.6

Table4.4.Variationintensilepropertieswithlong-term agingtime

YS

(MPa)

UTS

(MPa)

Elongation

(%)

Toughness

(MJ/m
-2
)

0h 630 683 21 150

100h 470 608 21 117

1000h 450 587 25 130

5000h 408 534 26 131

10000h 295 427 33 133
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.12.OpticalmicrographsofSA 508Gr.3withlong-term aging;(a)0h,

(b)100h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.13.SEM micrographsofSA 508Gr.3withlong-term aging;(a)0h,(b)

100h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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(a) (b)

(c)

Fig.4.14.TEM micrographs ofsurfacereplication on SA 508 Gr.3 with

long-term aging;(a)0h,(b)1000hand(c)10000h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.15.Electronback-scatterdiffractionimagewithlong-term agingtime;

(a)0h,(b)100h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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Fig.4.16.Variationinmisorientationasafunctionofagingtime;(a)0h,(b)

100h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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- 60 -

(a) (b)

(c)

Fig.4.20.Fracturesurfacemorphologyasafunctionofagingtime;(a)0h,

(b)1000hand(c)10000h.
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제 2절 용접금속

1.Alloy82

Fig.4.21은 이종금속용접에 용접 금속인 니켈 기 Alloy82의 시효 시간에 따른

다층 용접에 대한 광학현미경사진을 나타내었다.용접조직은 수지상정을 가지고 있

으며,다층용접에 의해 경계가 생성되었다[45].Fig.4.22은 Alloy82의 용접 중앙

부의 광학현미경 사진을 나타낸 것이다.As-weld상태에서 용융금속이 응고 되는

과정에서 열이 빠져나가는 방향으로 결정립이 성장하였다.고온에서 급격한 냉각에

의해 결정립의 크기는 균일하지 않으며,다양한 방위의 결정립 성장이 일어났다.

Moosavy등은 결정립이 응고하는 과정 동안 수지상정 입계(Interdendritic

grainboundaries)에서에서 Nb-rich한 상들이 생성한다고 보고하였다[46].Ramires

등은 Ni-base용접 금속인 FM-82금속에서 수십 nm에서 1㎛이상의 (Nb,Ti)C을

가지고 있다가 보고하였다[47].Lim등은 Alloy182용접 금속에서 Cr-rich인 M23C6

와 Nb탄화물이 결정립계에 석출되고,입내에 (Nb,Ti)C,Al2O3,TiO2 산화물들이

존재한다고 보고하였다[48].수지상정 입계에 생성된 석출물로 인해 미세조직은 버

미큘러 형태를 가지고 있다.Fig.4.22에서 관찰한 결과를 EPMA를 통해 관찰하고

결과를 Fig.4.23에 나타내었다.응고시 생성된 수지상정 입계에 Nb가 독립적으로

존재하고 조대한 Nb탄화물과 함께 수지상정 입계를 따라 Nb와 Mn이 관찰되었

다.Lim등은 Alloy182용접금속에서 수지상정 입계에 Mn의 함량이 Cr과 Fe에 비

해 높다고 보고하였다[49].본 연구에서도 수지상정 입계에 Mn의 함량이 높은 것

으로 나타났다.

Fig.4.24는 Alloy82의 주사전자현미경으로 관찰한 사진이다.용접 공정 후 0시

간은 독립된 석출물들이 다양한 형태와 크기로 존재하고 있다.Zhao등은 Nibase

superalloy에서 대표적인 석출상은 MC와 M23C6라고 보고하였다[50].형태의 구분

이 다르지만 Fig.4.25(a)에서 관찰 할 수 있듯이 EDS결과는 Nb-rich한 상으로

판명되었다.10000시간 시효가 진행되었을 때,입내에 존재하는 석출물들의 분해

가 상당히 진행되어 Fig.4.25(a)의 석출물에 비해 크기가 작아졌으며,차이니즈

스크립트 형태를 형성하고 있는 석출물들이 분해가 되어 흔적만 확인 할 수 있었

다.이러한 결과를 Fig.4.25(b)를 통하여 확인 할 수 있다.하지만 대표적인 석출
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상인 M23C6는 nm크기로 관찰할 수 없었다.

Fig.4.26는 용접 금속인 Alloy82의 비커스 경도 결과를 나타내었다.경도는 열

화 시간의 증가에 따라 점차 증가하였고,1000시간 이후는 비슷한 경도를 가졌다.

Fig.4.27은 Alloy82의 격자상수의 변화를 나타내고 있다.100시간에서 약간의

변화는 시효 시간이 증가함에 따라서 입계와 입내에 M23C6와 γ‘이 부정합으로 존재

하기 때문인 것으로 생각된다.1000시간 시효가 진행되었을 때,부정합으로 존재

하는 M23C6와 γ'은 조대화되어 석출이 되었기 때문에 0시간 격자상수와 비슷하게

변한 것으로 생각된다.1000 시간에서 단일로 subgrainboundris에 존재하는

Nb-rich 상이 분해가 되기 시작하고 grainboundary에 M23C6가 석출되어졌다.

10000시간 이후에는 Nb-rich한 석출물들이 분해되어 재 석출되었다. Ni기 초합

금의 대표적인 강화상인 γ'(Ni3Nb)의 석출로 인해 경도의 상승을 가져온 것으

로 보인다.Albuquerque등은 NbC가 분해됨에 따라서 γ'상을 생성한다고 보고하였

다[51].초기 독립적으로 존재하던 Nb-rich한 상들이 열화가 진행됨에 따라 분해가

되고 γ'을 석출되어 석출강화를 일으켜 경도가 상승한 것으로 보인다.
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(a)

(b)

(c)

(d)

(e)

Fig.4.21.OpticalmicrographsoffillermetalAlloy82withlong-term aging;

(a)0h,(b)100h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.22.OpticalmicrographsoffillermetalAlloy82withlong-term aging;

(a)0h,(b)100h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.23.SEM offillermetalAlloy82withlong-term aging;(a)0h,(b)100

h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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(a) (b)

Fig.4.24.PrecipitatephaseofAlloy82;(a)0hand(b)10000h.

(a) (b)

(c) (d)

Fig.4.25.EPMA micrographsofAlloy82;Nb(a)0h,(b)10000h,Mn(c)0

h,and(d)10000h.
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2.Buttering

Fig.4.28은 SA 508Gr.3/Alloy82간의 Buttering의 주사전자현미경 사진을 나

타내었다.Fig.4.28.(a)는 as-weld로 Fig4.21에서 관찰한 바와 같이 Ni매트릭

스에 Nb-rich한 상들이 열이 빠져나가 응고되어지는 방향인 용접부 중앙방향으로

Nb-rich탄화물들이 배열되었다.Fig.4.28.(b)는 100시간 시효가 진행되었을 때,

혼합 경계 부근에서 특정 영역이 형성되는 것을 확인 할 수 있다.혼합 경계 부근

에서 나타나는 이러한 특정 영역은 시효 시간이 증가함에 따라서 용접 중앙방향으

로 넓어졌다.특정 영역을 SEM을 통해 고배율로 관찰한 결과를 Fig.4.29에 나타

내었다.As-weld상태의 매트릭스는 Nb-rich한 탄화물 이외에는 관찰되지 않고,깨

끗한 매트릭스를 보여주고 있다.하지만 1000시간 시효가 진행되면서부터 탄화물

의 분해뿐만 아니라 매트릭스의 모양이 스펀지 형태로 형성되어 있다.시효 시간이

증가함에 따라 특정 영역은 용접부 중앙으로 200㎛까지 넓어졌다.

Fig.4.30은 SA 508Gr.3/alloy82의 혼합 경계를 보여주고 있다.혼합 경계(FB;

Fusionboundary)부근의 결정립들은 혼합 경계근에서 혼합 경계와 수직하는 type-

Ⅰ경계와 혼합 경계에 평행하는 type-Ⅱ 경계가 생성되었다.Ghosh등은 low

alloysteelSA 508Gr.3와 304LN을 309L,Alloy182로 buttering을 한 후,308L

스테인레스 강으로 이종금속용접에서 low alloysteel과 buttering계면에서 Type-

Ⅰ,Type-Ⅱ 경계가 연속적으로 존재하고 마르텐사이트층이 생긴다고 보고하였다

[7].Yoo등은 Alloy690과 A533Gr.B를 Alloy152를 용접 금속으로 하여 이종금

속용접을 하고 450℃에서 5500시간까지 시효를 수행하였다.Type-Ⅱ경계는 고각

을 가지고 있고,높은 잔류 변형을 가지고 있는 곳은 혼합 경계와 Type-Ⅱ경계 사

이라고 보고하였다[3].혼합 경계와 Type-Ⅱ 경계 사이에서 시효가 증가함에 따라

특정영역이 생성된 것으로 보아 본 연구에서도 용접에 의한 높은 잔류응력에 의한

변형으로 기계적 특성이 달라질 것으로 보인다.

Fig.4.28에서 관찰한 바와 같이 시효 시간에 따라 특정 영역의 혼합 경계부근

의 경도 측정을 한 결과를 Fig.4.31과 32에 나타내었다.Fig.4.31은 혼합 경계에

근접하여 특정 영역에서 비커스 경도 측정을 수행하였다.혼합 경계에서 경도측정

을 하였을 때,100시간 시효가 진행되었을 때,경도는 Hv100이상 증가하였고,

10000시간 시효가 진행되었을 때,as-weld상태에 비해 최대 200%까지 증가하였
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다.혼합 경계부근에서의 높은 경도는 높은 잔류 변형에 의한 것이라고 이전 연구

에 보고되었다.Yoo등은 석출물이나 입계의 결정 방위의 영향으로 용접부에 영향

을 미칠 수가 있다고 보고하였다[3].

Fig.4.32는 buttering부에서 시효 시간의 증가에 따라 특정 영역의 넓어짐을

혼합 경계에서 용접부 중앙방향으로 거리에 따라 경도를 측정한 결과이다.

As-weld상태를 거리에 따라 비슷한 경도를 나타내었다.100시간 시효가 진행될

때부터 특정 영역에 따라 경도의 증가를 나타내었다.5000시간의 시효가 진행될

때,최대 혼합 경계에서 2mm 까지 경도의 상승을 가져 왔다.이러한 결과는 특정

영역이 전자현미경에서 관찰되지 않았음에도 불구하고 경도의 증가를 가져왔다.

Fig.4.31과 32의 결과를 확인하기 위하여 혼합 경계를 중심으로 SA508Gr.3와

buttering의 EDS,WDS측정결과를 Fig.4.33에 나타내었다.Choi등은 Alloy152

와 A 533Gr.B용접공정에서 Fe의 확산이 A 533Gr.B에서 Alloy152로 혼입되었다

고 보고하였다[55].Fig.4.33.(a)는 EDS결과를 나타내고 있다.SA 508Gr.3에서

butteirng으로 Fe및 원소의 확산을 보여주고 있다.시효 시간이 증가함에 따라 Fe

의 확산은 용접 부 중앙방향으로 확산되어져 갔다.Fig.4.33.(b)는 WDS결과로

혼합 경계를 중심으로 탄소의 분포를 나타내고 있다.100시간까지 buttering으로

탄소의 확산이 크게 일어나지 않았다.하지만 1000시간 이후 시효가 진행되었을

때,급격하게 탄소의 확산이 일어났다.치환형 원소인 Fe,Cr,Mn,Mo등에 비해

탄소는 원자의 크기가 작고 침입형 원소이므로 확산의 속도가 더 빠르게 일어난

것으로 보인다.SA 508 Gr.3는 BCC구조로 68%의 원자 충진율을 가지고,

buttering금속인 alloy82는 FCC구조를 가지며 원자 충진율은 74%를 가지고 있

다.원자 충진율이 높을수록 고용할 수 있는 침입형 원소의 양은 증가하므로 BCC

보다 FCC로 탄소가 확산되어 경도의 증가에 영항을 미친 것으로 보인다.또한

Fig.4.24에서 관찰하였듯이 Nb-rich의 분해와 Ni기 초 합금의 대표적인 강화상인

γ‘이 석출되고,SA 508Gr.3의 Fe,C 확산과 함께 급격한 경도의 상승을 가져온

것으로 생각된다.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig.4.28.SEM ofButteringwithlong-term aging;(a)0h,(b)100h,(c)1000

h,(d)5000hand(e)10000h.
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(a) (b)

(c)

Fig.4.29.HighmagnificationSEM imageofbutteringwithlong-term aging;

(a)0h,(b)1000hand(c)10000h.
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(a) (b)

(c)

Fig.4.30.Mapofgrainboundarymisorientationwithagingtime;(a)0h,(b)

1000hand(c)10000h.
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Fig.4.33.Elementaldistribution on SA 508 Gr.3 HAZ and buttering of

long-term aging;(a)Feand(b)carbon.
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제 3절 열영향부 (HAZ;Heat-AffectedZone)

1.SA 508Gr.3열영향부

Fig.4.34는 SA 508Gr.3의 열영향부 (HAZ;HeatAffectZone)의 시효 시간에

따라 FB에서 모재 방향으로 광학현미경으로 관찰한 사진이다.As-weld상태인

Fig.4.34.(a)는 초기 용접 공정에서 여러번의 패스에 의해 생성된 열 사이클 영

향으로 다양하고 복합한 미세구조를 가지고 있다.Kwon등은 용접에 의해 혼합

경계에 가장 근접한 조대한 결정립 열영향부(CGHAZ;Coarsegrainheat-affect

zone)에서 약 1350℃의 온도의 영향을 받으며 혼합 경계에서 멀어질수록 용접에 의

해 발생하는 열 싸이클의 영향이 적고 온도 역시 감소하는 분포를 가진다고 보고

하였다[54].Fig.4.34.(a)의 A영역에서는 약 1300℃의 열을 받아 조대한 결정립과

함께 급냉 조직인 마르텐사이트와 탄화물를 포함하는 미세구조를 가지고 있다.또

한 ‘B,C’구역에서는 미세한 마르텐사이트를 가지고 있다.’D,E‘는 베이나이트와

미세한 마르텐사이트 그리고 탄화물의 혼합상으로 형성되었다[1].Guo등은 용접

시뮬레이션 결과 SA 508강의 CCT곡선에 의해서 마르텐사이트가 만들어지는

900~420℃에 냉각온도가 포함되어기 때문에 혼합 경계근처 열영향부부에서 마르텐

사이트가 생성된다고 보고하였다[5].Fig.4.34.(b)는 1000시간 시효가 진행된

SA 508Gr.3의 열영향부를 나타낸 광학현미경 사진으로 Fig.4.34(a)에서 확인되

었던 혼합 경계 부근의 마르텐사이트는 붕괴가 되어 페라이트화가 진행되었다.

Choi등은 Alloy152와 A533Gr.B 간의 이종금속용접을 하고 시효를 하였을 때,

용접공정에서 만들어진 마르텐사이트가 붕괴되었다가 보고하였다[55].Fig.3.34.

(b)의 ’A'구간은 열화가 진행됨에 따라서 as-weld에 존재하던 마르텐사이트는 모

두 붕괴되어 페라이트화가 되었다.또한 ‘B,C'에서도 as-weld에서 용접 열사이클

에 의해 생성된 혼합상들 역시 래스가 붕괴되었다.Fig.4.34(c)는 10000시간 시

효가 진행되었을 때의 광학현미경 사진이다.10000시간 시효가 진행되었을 때,

as-weld에서 생성된 다양한 형태의 미세구조들은 완전히 붕괴되고 전체적으로 페

라이트화가 진행되었다.이러한 결과는 모재인 Fig.4.11과 12.(e)에서도 관찰되었

던 결과와 같다.

Fig.4.35은 SA 508Gr.3열영향부의 혼합경계에서 모재방향으로 거리에 따른
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주사전자현미경 사진을 나타낸 것이다.Fig.4.34.(a)에서 확인 한 바와 같이 Fig.

4.35.(a)는 거리에 따라 다양한 미세구조를 가지고 있다.Falat등은 저합금강

T91열영향부에서 CGHAZ와 FGHAZ,ICHAZ,SCHAZ등 용접에 의해 생성된 결

정립의 크기에 따라 영역을 구분하였다[56].혼합 경계에서는 가장 가까운 부분에

서는 조대한 결정립을 가지고 있다.Eroğlu등은 짧은 가열과 급격하나 냉각으로

인해 조대한 오스테나이트가 생성되어 혼합 경계 부근 열영향부에서 조대한 결정

립이 생성된다고 보고하였다[57].1200㎛의 결정립의 크기는 용접 당시 열 사이클

에 따라 약 800℃의 영향을 받은 영역으로 재결정화가 일어나 미세한 결정립을 가

지고 있다.2000㎛에서는 용접열의 영향을 거의 받지 않는 부분으로 Fig.4.11에

서 관찰한 바와 같이 모재와 비슷한 베이나이트 구조를 가지고 있다[1].

Fig.4.36(a)는 Fig.4.35에서 확인한 바와 같이 SA 508Gr.3열영향부의 혼합

경계에서부터 모재 방향으로 거리에 따라 결정립의 크기를 측정한 결과이다.Fig.

4.34와 35에서 관찰하였듯이 혼합 경계 부근 CGHAZ에서 가장 조대한 결정립이

나타났고,1200㎛에서 가장 미세한 결정립이 관찰되었다.이러한 영향은 용접공정

에서 발생하는 열적 사이클에 의해서 결정립 성장과 재결정화가 동시에 일어났기

때문이다.2000㎛에서는 모재의 결정립과 거의 비슷한 결정립 크기를 가지고 있다

[58].

Fig.4.36.(b)는 SA 508열영향부의 혼합 경계에서 모재방향으로 거리에 따라

마이크로 비커스 경도를 측정한 결과이다.As-weld상태에서는 Fig4.34,35.(a)

에서 확인한 바와 같이 마르텐사이트와 베이나이트 혼합상의 영향과 용접 공정에

서 발생한 압축잔류 응력에 의해 높은 경도를 나타내고 있다.Aloraier등은 다층

용접에 의해서 열영향부에 강한 압축응력이 생성되고 용접금속 중앙부에는 응고

과정에서 인장응력이 생성된다고 보고하였다[59].가장 높은 경도는 Fig.4.33.(a)

에서 ‘A’영역으로 나타났으며 모재방향으로 갈수록 전체적으로 경도는 감소하였다

[1,60].또한 100시간 시효가 진행되었을 때,As-weld에서 생성된 잔류응력이 회

복이 되어 경도는 감소하였다.초기에 존재하던 마르텐사이트와 베이나이트의 래스

들이 약간 회복되어지고 붕괴되었다.1000시간 시효가 되었을 때,Fig4.33.(b)에

서 확인 한 바와 같이 혼합 영역 부근에서 마르텐사이트가 붕괴가 되어 페라이트

화가 되었지만 1200㎛ 에서는 베이나이트를 구성하는 래스의 흔적이 남아있다.

5000시간 이상 시효가 진행되었을 때,용접공정에서 생성된 잔류응력이 완전하게

해소가 되었고,마르텐사이트와 베이나이트 혼합상의 붕괴로 인해 전체적으로 경도
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값은 as-weld에 비해 비슷하나 경도를 나타내었다.SA 508Cl.3열영향부에서 잔

류응력과 혼합상의 영향으로 인한 경도의 차이는 있었으나 결정립 크기에 따른 영

향은 미비하였다.
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(a)

(b)

(c)

Fig.4.34.OpticalmicrographsofSA 508Gr.3HAZwithlong-term aging;(a)

0h,(b)1000hand(c)10000h.
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(a)

(b)

(c)

Fig.4.35.SEM ofSA508Gr.3HAZwithlong-term aging;(a)0h,(b)1000h

and(c)10000h.
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2.AISI316L열영향부

Fig.4.34는 AISI316열영향부의 혼합 영역에서 모재방향으로 광학현미경 사진

을 시효 시간에 따라 나타낸 것이다.Fig.4.37.(a)는 as-weld상태로 Fig.4.1.

(a)와 같은 압연에 의한 변형은 용접 공정에 의한 열로 인해 회복되었고,등축립의

결정립이 분포하고 입계에는 모재보다 작은 δ-ferrite가 존재하고 있다[1,3].Fig.4.

37.(b)는 1000시간 시효가 진행됨에 따라 입계에 M23C6가 석출이 되고,δ-ferrite

는 σ-phase으로 변태가 되었다[16].결정립은 모재와 마찬가지로 구상화가 진행되

었다.Fig.4.37.(c)는 10000시간 열화가 진행되었을 때,입계만 석출되었던 탄화

물들이 입내에도 석출이 되었다.

Fig.4.38은 AISI316L모재와 열영향부의 열화시간에 따른 평균 결정립 크기를

나타내고 있다.모재은 약 400개의 결정립을 측정하여 평균 결정립 크기를 얻었고,

열영향부는 혼합 영역에서 모재 방향으로 이동하면서 약 400개의 결정립을 측정하

여 평균 결정립 크기를 얻었다.M.Jafarzadegan 등은 이종 마찰 교반 용접

(DFSW;Dissimilarfrictionstirweld)후 stirzone에서 304스테인레스 강이 용접

열에 의한 재결정화가 일어나 결정립 미세화가 일어났다고 보고하였다[62,63].AISI

316L열영향부에서의 결정립의 성장은 일어나지 않았고,반대로 결정립이 모재보다

더 작아졌다.이러한 영향은 용접공정에서 발생하는 열이 오스테나이트의 재결정온

도까지 상승하였다가 결정립이 성장하기 전에 급냉되었기 때문이다.

Fig.4.39은 모재과 열영향부의 결정립계에 존재하는 δ-ferrite를 열화시간에 따라

게시하였다.모재에 비해 열영향부의 δ-ferrite의 크기는 더 작고 개수도 작았다.이

러한 이유는 고열에 의해 입계에 존재하던 대다수의 δ-ferrite들이 분해되었기 때문

으로 생각된다.시효가 진행되었을 때,모재의 δ-ferrite는 σ-phase으로 변태가 되

면서 입계를 따라 성장하였다.하지만 열영향부의 δ-ferrite는 입계를 따라 성장하

지 않고 초기 δ-ferrite가 위치했던 부분에서만 변태가 되었다.이러한 이유는 초기

압연 공정의 변형 만 존재하였던 AISI316L의 모재에 비해 HAZ는 용접 공정에서

생성된 잔류응력에 의해 결정립 내부에 변형들이 생성되었기 때문이다.

Fig.4.40은 AISI316열영향부의 KAM(KernalAverageMisorientation)이미지

를 나타내고 있다.용접공정에서 발생한 잔류응력에 의해서 결정립내부에 변형이

생성되었다[1].Fig.4.40.(a)는 as-weld의 KAM 이미지를 나타내고 있다.결정립
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내부에 잔류 변형에 의한 LAB(Low AngleBoundries)가 많이 생성이 되어 있다.

이러한 LAB는 ∑<5이하의 결정 방위를 나타내는 것으로 결정립 내부 변형을 나

타내고 있다.Fig.4.40.(b)에서는 결정립 내의 잔류변형은 상당히 회복되었다.이

러한 잔류변형의 회복은 지속적으로 공급된 열로 인해 뒤틀린 결정립내부의 전위

및 결함들이 회복되었기 때문이다.

Fig.4.41은 장시간 열화에 따른 AISI316L열영향부의 결정 방위를 나타내고 있

다.Fig.4.40에서 관찰한 바와 같이 결정립 내부의 잔류응력에 의한 변형을 나타

내는 LAB가 열화시간에 감소한 반면 결정립계를 나타내는 RHAB(Random High

AngleBoundaries)가 증가함을 확인 할 수 있다.

Fig.4.42은 장시간 시효에 따른 AISI316LHAZ의 혼합 영역에서 모재방향으로

거리에 따라 미소 경도를 측정한 결과이다.As-weld는 용접 잔류응력으로 결정립

내부에 잔류 변형의 영향으로 높은 경도를 나타내었다.100시간 시효가 진행되었

을 때,용접 잔류응력의 회복으로 경도는 감소하였다.Fig.4.37(b)와 ⒞에서 관찰

하였듯이 시효 시간이 증가하면서 입계 및 입내의 M23C6의 석출과 δ-ferrite의 σ

-phase의 변태로 인해 경도가 증가하였다.또한 모재보다 열영향부의 경도가 높은

이유는 모재보다 결정립의 크기가 더 작기 때문이다.이러한 이유는 Hallpatch에

의해 결정립의 크기가 작음에 따라 소성변형의 저항성을 갖는 전위의 이동 거리가

짧게 되므로 모재보다 열영향부에서 평균적으로 높은 경도를 나타내었다.
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(a)

(b)

(c)

Fig.4.37.OpticalmicrographsofAISI316LHAZwithlong-term aging;(a)0

h,(b)1000hand(c)10000h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Fig.4.39.SEM imageoflong-term aginginAISI316L δ-ferrite;BaseMetal

(a)0h,(c)1000h,(e)10000h,HAZ(b)0h,(d)1000hand(e)10000h.
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(a)

(b)

(c)

Fig.4.40.KAM mapof Alloy82/AISI316LHAZwithlong-term aging;(a)0

h,(b)1000hand(c)10000h.
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제 4절 이종금속용접

Fig.4.43은 장시간 시효에 따른 이종금속용접부의 위치에 따른 경도를 나타내

고 있다.SA 508Gr.3는 1000시간 시효를 진행하였을 때,베이나이트를 구성하고

있는 래스를 구성하고 있어 비슷한 경도를 나타내고 있다.래스가 붕괴되어 페라이

트화가 진행되는 5000시간 이후는 경도의 감소를 가져왔다.SA 508Gr.3열영향

부는 용접열에 의해 마르텐사이트와 베이나이트의 혼합상을 가지고 있다.또한 잔

류 응력에 의해 높은 경도를 나타내었다.하지만 100시간 시효부터 혼합 경계부터

혼합상을 이루는 lath는 붕괴되었고,시효 시간이 증가함에 따라 모재보다 먼저 경

도의 감소를 나타내었다.SA 508Gr.3/Alloy82buttering부분에서는 as-weld상

태는 수지상정 입계에 Nb-rich탄화물이 생성이 되었고,깨끗한 기지를 가지고 있

다.시효시간이 증가함에 따라서 SA 508Gr.3에서 Alloy82로 Fe와 탄소의 확산에

의해 특정영역이 생성되었다.특정영역이 넓어짐에 따라서 경도는 증가하였고,

as-weld에 비해 10000시간에서 200%까지 경도가 증가하였다.AISI316L열영향

부는 용접 초기 높은 경도를 가지고 있었다.이는 용접공정에서 생성된 강한 압축

잔류응력과 용접열에 의한 재결정화에 의한 것으로 보여진다.시효가 진행됨에 따

라 잔류응력은 회복 되었고,입계에 존재하는 δ-ferrite가 σ-phase로 변태가 되었고

입내 및 입계에 M23C6가 석출되었다.

Fig.4.44는 장시간 시효에 따른 이종금속용접부의 응력-변형률 곡선을 나타내

었다.As-weld부터 1000시간 시효까지 오스테나이트강의 인장 특성을 나타내고

있다.5000시간 시효가 진행되었을 때,저탄소강의 인장 특성을 나타내고 있다.최

대 인장 강도와 항복 강도는 시효 시간 증가에 따라 감소하였고,연신율은 1000시

간에서 최소를 나타내었고,5000시간 이후는 비슷한 연신율을 나타내었다.인장

특성에 대한 다양한 파라메타를 Table4.5.에 나타내었다.Fig.4.43에 나타난 인

장특성의 변화는 모재과 열영향부의 미세조직의 변화에 따라 변하였다.As-weld상

태의 AISI316L에서 슬립 시스템이 많은 FCC결정구조가 전위의 이동에 유용하여

높은 강도를 나타내고,SA 508Gr.3는 lath를 구성하는 작고 많은 석출물들에 의해

석출강화 효과를 나타내고 있다.시효가 진행될수록 AISI316L의 결정립은 구상화

가 진행되고 입계 및 입내에 Cr탄화물인 M23C6가 석출이 되고,δ-ferrite가 취성이

강한 σ-phase으로의 변태와 입계 성장으로 인해서 강도의 감소와 연신율의 감소를
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가져왔다.반면 SA508Cl.3는 래스를 구성하고 있는 석출물들이 재용해 되어 입내

로 고용되어 고용강화 효과를 가져왔다.

Fig.4.45는 장시간 시효에 따른 이종금속용접부의 인장 실험 후 시험편의 측면

을 광학현미경으로 관찰하였다.이종금속용접부의 파단은 SA 508Gr.3에서 일어났

고,1000시간에서 혼합 영역과 가장 가까운 부분에서 파단이 일어났다.Fig.4.44

에서 확인 하였듯이 100시간까지 오스테나이트강의 인장 특성을 가지지만,5000

시간 이후 시효가 진행되었을 때,저탄소강의 인장 특성으로 바뀌게 된다.1000시

간에서 혼합 영역과 가까운 열영향부에서 파단된 것은 AISI316L의 인장특성에서

SA 508Gr.3의 인장특성으로 변화하는 과정으로 보인다.Fig4.46은 인장 시험 후

파단된 시험편의 측면을 주사전자현미경을 통하여 관찰하였을 때,슬립과 공공이

관찰되었다.또한 석출물이 인장 응력에 의해 분절됨을 확인 할 수 있었다.

Fig.4.47은 이종금속용접부의 장시간 시효 후 인장 시험 파단면을 보여주고 있

다.Fig4.44에서 0시간에서 가장 연신율이 높았음에도 불구하고 딤플의 크기는

매우 미세함을 확인 할 수 있었다.또한 시효가 진행될수록 딤플의 크기는 점차 커

짐을 확인하였다.이러한 결과는 Fig4.20에서 관찰한 SA 508Gr.3의 파단면과 비

슷한 모양을 나타내고 있다.그러나 이종금속용접재료에서 연신율과 파단 위치,파

단면을 가지고 전체적인 강도 감소 및 인장 특성을 정량적으로 평가할 수가 없었

다.모재인 AISI316L와 SA 508Gr.3,그리고 Alloy82가 이종금속용접재료의 강

도에 영향을 복합적으로 미치기 때문이다.
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Table.4.5.Mechanicalproperties ofdissimilar weld metals subjected to

long-term aging

AgingTime

(h)

YS

(MPa)

UTS

(MPa)

Elongation

(%)

Fracture

position

Fracture

distance

(㎛)

0h 400 607 27 SA 508 2420

100h 325 583 24 SA 508 2656

1000h 318 526 12 SA508HAZ 600

5000h 251 404 16 SA 508 2789

10000h 273 411 17 SA 508 3447
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(a)

(b)

(c)

(d)

(e)

Fig.4.45.Opticalmicrographsoflong-term agingofdissimilarmetalweldon

fracture(a)0h,(b)100h,(c)1000h,(d)5000hand(e)10000h.
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(a)

(b)

Fig.4.46.SEM micrographs offractographs on SA 508 Gr.3 HAZ with

long-term agingtime;(a)0hand(b)10000h.
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(a) (b)

(c) (d)

Fig.4.47.Variationintensilefracturesurfaceofdissimilarweldmetalsasa

functionwithagingtime.
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제 5장 결 론

원전 일차 계통 압력용기에 사용되는 이종금속재료의 장시간 사용에 따른 재료

열화에 대하여 연구하였다.600℃에서 장시간 등온 열처리를 수행하여 미세조직 및

기계적 성질,전기화학적인 평가를 하여 다음과 같은 결론을 얻을 수 있었다.

1) 오스테나이트기 AISI316L강은 등축립의 결정립을 가지고 있고,입계에 주조

공정에서 남아있는 델타페라이트를 가지고 있다.시효가 진행됨에 따라 등축립의

결정립은 구상화가 진행되었다.입계에 존재하던 δ-ferrite는 σ-phase로 변태 되었

고,입계를 따라 성장하였다.또한 1000시간에 입계에 M23C6가 석출이 되었고,

5000시간 이후 입내 역시 석출이 되었다.경도와 인장강도는 100시간에서 증가한

후 1000시간에서 감소,5000시간부터 증가하였다.연신율은 시효 시간이 증가함

에 따라 감소하였다.시효 된 시험편에 대해서 0시간은 냉간 압연에 의해 Cr탄화

물이 생성되어 부식 속도가 가장 빨랐으며,시효가 진행됨에 따라 Cr탄화물 생성

에 의해 부분적인 Cr고갈영역이 확산에 의해 감소하여 부식 속도는 시효 시간이

증가함에 따라 감소하였다.

2) SA508Gr.3는 베이나이트기 저 합금강으로 베이나이트를 구성하는 lath구조

를 가지고 있다.Fe3C와 M7C3가 대표적인 석출물로 관찰되었다.열화가 진행되었

을 때,lath구조는 붕괴되었고,석출물들은 기지내로 재고용되어 페라이트화가 되었

다.lath구조가 남아있는 1000시간까지 경도는 크게 차이가 없었고,lath가 완전히

붕괴된 5000시간 이후 경도는 급격하게 감소하였다.인장강도에서 강도는 감소한

반면,연신율은 증가하였다.

3)Filermetal인 Alloy82는 응고과정에서 열이 방출된 방향으로 결정립이 성장

하였으며,버미큘러 형태의 미세구조를 가지고 있다.입내에 Nb-rich석출물이 존

재한다.열화가 진행됨에 따라 Nb-rich한 석출물은 분해가 되었고,γ'(Ni3Nb)상의

석출되고 입계에 M23C6가 석출되어 경도는 열화시간 지남에 따라 증가하였다.

4)Buttering부는 Alloy82처럼 응고과정에서 용융될 때,열의 방출된 방향으로

결정립이 성장하였다.시효 시간이 증가함에 따라 FB에서 특정한 영역이 발생하였

으며 넓어졌다.이러한 영역에서 경도는 열화시간의 증가에 따라 10000시간에서

최대 200%까지 증가하였다.경도 증가의 원인으로 용접공정에서 SA 508Cl.3에
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서 Fe와 C의 확산이 buttering으로 일어나 경도의 증가를 가져왔다.

5)SA 508Gr.3HAZ는 용접 공정에서 발생한 열 사이클에 영향으로 Martensite

와 Bainite의 혼합상을 형성하였다.FB부근에서는 약 1400℃의 열로 인해 결정립이

조대해졌고,1200㎛ 부근에서 재결정화가 일어났다.열화시간이 증가하면서 혼합상

을 이루고 있는 lath들이 점차 붕괴가 되었고,기지내로 재고용되었다.경도는

as-weld상태에서 가장 높았으며,혼합상과 용접공정에서 생성되는 강한 압축잔류

응력에 의해 경도 상승을 가져왔다.열화가 진행되면서 경도는 점차 감소하였다.

6)AISI316LHAZ는 BM과 마찬가지로 등축립의 결정립을 가지고 있으며,입계

에 δ-ferrite가 존재하고 있다.시효 시간이 증가함에 따라,결정립은 구상화가 진행

되었고,입계 및 입내에 M23C6가 석출이 되었다.용접 공정에서 생성된 잔류 응력

에 의해 결정립에 ∑< 5이하의 잔류 변형이 생성되었다.시효 시간의 증가에 따

라 잔류변형은 회복이 되었다.경도는 as-weld상태에 가장 높았고 1000시간까지

감소하였다가 5000시간부터 미소하게 증가하였다.

7)이종금속용접재료의 인장곡선은 as-weld상태에서 1000시간 까지 AISI316L

의 인장특성을 나타내고 있다.1000시간까지 항복강도는 감소하였으며,5000시간

시효가 진행되었을 때,저합금강 SA 508Gr.3의 인장특성을 나타내었다.항복강도,

최대인장강도 및 연신율은 시효 시간이 증가할수록 점차 감소하였다.
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