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Kurzfassung

Die prozessintegrierte Kombination von Warmumformung und Warmebehandlung beim L&ngs-
walzen hat unter dem Begriff ,,thermomechanisches Walzen in weiten Bereichen Eingang in die
Herstellung von Lang- und Flachprodukten gefunden. Dieses zu den thermomechanischen Be-
handlungsverfahren (TMB) z&hlende Walzverfahren bietet erhebliches Potenzial zur Verbesse-
rung der Produkteigenschaften bei zumeist gleichzeitiger Einsparung von Energie und Verkir-
zung der Prozessketten. Rohrwalzprozesse sind gegeniber Flachwalzprozessen durch eine we-
sentlich komplexere Umformgeschichte gekennzeichnet. Demzufolge wird im Bereich der Her-
stellung nahtloser Rohre das Potenzial der thermomechanischen Behandlung bislang noch nicht
angemessen genutzt.

Die vorliegende Arbeit stellt grundlegende Modelle bereit, mit denen der Prozessablauf und seine
Auswirkungen auf das sich lokal einstellende Geftige fiir die vorgestellten Beispiele realitatsnah
und zudem auf schnelle Weise simuliert werden kdnnen. Damit eignet sich das erarbeitete Simu-
lationskonzept grundsétzlich auch fir den Einsatz in der industriellen Praxis. In technologischer
Hinsicht zeigen die durchgefuhrten Simulationen und die Ergebnisse der Verifikationsversuche,
dass die geforderten Mindestanforderungen an die Korngrél3e sowie an die statischen Werkstoffe-
igenschaften mit einer optimierten, thermomechanischen Prozesskonfiguration ohne Einschran-
kungen erfullt werden konnten. Insgesamt verbessert die Arbeit das Verstandnis der Gefligeevo-
lution beim Rohrwalzen und ermdglicht so eine bessere Umsetzung thermomechanischer Rohr-
walzprozesse.

Abstract

The process-integrated combination of hot forming and heat treatment during longitudinal roll-
ing, known as "thermomechanical rolling”, has found entrance to many areas in the production of
long and flat products. This rolling process, counting to the thermo-mechanical treatment process
(TMB), offers significant potential to improving product characteristics while saving energy and
shortening the process chain at the same time. Tube rolling processes are characterized by a much
more complex forming history compared to flat rolling processes. Therefore, the potential of
thermo-mechanical treatment is not yet adequately used in the production of seamless tubes.

The present work provides basic models to simulate the process flow and its impact on locally
adjusting microstructure for the presented examples in a realistic and quick way as well. Thus,
the developed simulation concept is basically even suitable for use in industrial practice. In tech-
nological terms, the performed simulations and the results of the verification tests show, that the
claimed minimum requirements to grain size and static material properties could be achieved
without restrictions by an optimized thermo-mechanical process configuration. Overall, the work
improves the understanding of the microstructure evolution in tube rolling and allows because of
that a better implementation of thermomechanical tube rolling processes.



Abkurzungen

Abkiirzung Bedeutung

A Austenit

B Bainit

CALPHAD Calculation of Phase Diagrams

CPE Cross rolling, Piercing and Elongating

DU dynamische Umwandlung

DRX dynamische Rekristallisation

ED energiedispersiv

EDS energiedispersives Rontgenspektrometer
EDX energiedispersive Rontgenspektroskopie (x-ray)
EELS Elektronenenergieverlustspektroskopie
EFTEM energiegefiltertes Transmissionselektronenmikroskop
EPMA Electron Probe Microanalyzer

EPT elementare Plastizitatstheorie

F Ferrit

FELMI-ZFE Zentrum fur Elektronenmikroskopie Graz
GIF Gatan Imaging Filter

GWKG GroflRwinkelkorngrenzen

HPGe High Purity Germanium (Detector)

HV Vickershérte

JK Im Produktionsmodell von J.Klarner verwendete Werte
KWKG Kleinwinkelkorngrenzen

M Martensit

MDRX metadynamische Rekristallisation

N ASTM-Zahl

NWO Nachwarmofen

P Perlit

PSN Particle Stimulated Nucleation

PTC Firma Parametric Technology Corporation
PVSS I Prozessvisualisierungssystem

REM Rasterelektronenmikroskop

RPTT-Diagram
SIBM

SIDU

SRCT

SRW

SRX

STEM

TEM

TMB

WD

WDS
ZTU-Schaubild

Recrystallisation Precipitation Time Temperature-Diagramm

Strain Induced Boundary Migration
spannungsinduzierte dynamische Umwandlung
Static Recrystallization Critical Temperature
Streckreduzierwalzwerk

statische Rekristallisation
Rastertransmissionselektronenmikroskop
Transmissionselektronenmikroskop
thermomechanische Behandlung
wellenléangendispersiv
wellenléngendispersives Rontgenspektrometer
Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild



Symbole

Symbol Einheit Bedeutung
A (m?) GroRe der Grenzflache
Acy (°C) Beginn der Umwandlung a—y
Acs (°C) Ende der Umwandlung a —y (¢ = chauffage)
Aes (°C) Gleichgewichts-Transformations-Temperatur
Arp (°C) Ende der Umwandlung y—a
Ar; (°C) Beginn der Umwandlung y —a (r = refroidissement)
As (°C) Ausscheidungsbeginn im unverformten y-Mischkristall
Ag® (°C) Ausscheidungsbeginn im verformten y-Mischkristall
ol (2/°C) thermischer Ausdehnungskoeffizient
Bf (°C) Bainitfinish
Bs (°C) Bainitstart
b (m) Burgers-Vektor
CR (°Cls) Kihlrate
dE (eV) Breite der Energiefenster
dL (m) Langenanderung
dayn (um) dynamisch rekristallisierte Korngrofe
di (nm) realer Durchmesser der Ausscheidung
d, (um) mittlere AustenitkorngrofRRe
do (um) Ausgangskorngrélie von Austenit
dm (nm) mittlerer Durchmesser der Ausscheidungspopulation
Em (eV) mittlerer Energieverlust
F O] relativistischer Faktor
Fan (N) abstolRende Krafte
Ff (°C) Ferritfinish
Fs (°C) Ferritstart
Fs (N) auf eine Ausscheidung wirkende Kraft
fy (-) Volumenanteil
G ) freie Enthalpie
G (Pa) Schubmodul
AG ) thermodynamische Triebkraft
AGyit ) Zusatzaufwand an der Triebkraft fir die Bildung kritischer Keime
G (um/s) Wachstumsgeschwindigkeit der Keime
Agy (IIm®) verfiighare VVolumenenergie
ly (m) Abstand der Atome in einem Kristallgitter
M (m*Js) Beweglichkeit/Mobilitat der Grenzflache
Mf (°C) Martensitfinish
Ms (°C) Martensitstart
M, (m*Js) Mobilitatsfaktor
Ny (1/m?) Anzahl der Ausscheidungen pro Volumeneinheit
N (1/s) Keimbildungsgeschwindigkeit

N, () Anzahl der auf der Korngrenzenflache liegenden Ausscheidungen



v oS

PTBX

Tkrit
rSd_max
rSd_min

)
(N/m)
(N/m)
(N/m)
)
)

()

(°C)
(°C)
(kd/mol)
(kd/mol)
(kd/mol)
(kJ/mol)
(kJ/mol)
(J/molK)
(°C)
(°C)
(Hm)
(°C)
°C)
(nm)
(nm)
(nm)

)

)
(um?)
(um?)
(°C)
°C)
°C)
(°C)
(mm)
(nm)

(s)

(s)

(s)

(m°)
(m°)

Anzahl der gebildeten, stabilen Keime (ZA Simulation)
resultierende bezogene Kraft (angelegter Druck)
treibender Druck

hemmender Druck

Wahrscheinlichkeitswert flr die Keimbildung
Wahrscheinlichkeitswert flr das Wachstum der rekristallisierten
Korner

Wahrscheinlichkeitswert fiir die Vergroberung
Perlitfinish

Perlitstart

Aktivierungsenergie

Aktivierungsenergie der metadynamischen Rekristallisation
Energieminimum (Gleichgewichtszustand)
Aktivierungsenergie der Keimbildung
Aktivierungsenergie fur statische Rekristallisation
universelle Gaskonstante

Rekristallisationsende

durch Ausscheidungen verzogertes Rekristallisationsende
Kornradius

Rekristallisationsstart

durch Ausscheidungen verzdgerter Rekristallisationsstart
Ausscheidungsradius

mittlerer Ausscheidungsradius

Kritischer Kornradius

maximale relative Schichtdicke

minimale relative Schichtdicke

Bildfl&che in der ZA Simulation

ZellengroRe in der ZA Simulation

Temperatur

Austenitisierungstemperatur
Rekristallisationsstopptemperatur

Unterkihlung

Blechdicke bzw. Rohrwanddicke

mittlere Probendicke

Zeit, Belichtungszeit

die Dauer der einzelnen Rekristallisationsvorgange (zwischen ¢,
und ¢y)

Zeit fur 5% Rekristallisation

Zeit fr 50% Rekristallisation

Volumen

Kritisches Volumen

relativer Volumsanteil der jeweiligen Population
Ordnungszahl

Zener-Hollomon-Parameter

Effektive Ordnungszahl
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)
(I/m?)
(m)
(Hmis)
(1/m?)
(1/m?)
(1/m?)
(1/m?)
(1/m?)
(MPa)
(MPa)
(MPa)
(MPa)
(MPa)
(N)

Versetzungswechselwirkungsterm
Grenzflachenenergie

mittlere freie Weglange von Elektronen bei unelastischer Streuung

Korngrenzengeschwindigkeit
Versetzungsdichte

Kritischer Wert der Versetzungsdichte, ab welchem DRX auftritt

Versetzungsdichte eines deformierten Korns
Versetzungsdichte eines rekristallisierten Korns

Anfangliche Versetzungsdichte eines nicht verformten Korns

FlieRspannung

Kritische Flielspannung
FlieBspannungspeak/-maximum

Ausscheidungshértung

Stationare Flielspannung

Energie einer Stufenversetzung pro Langeneinheit
Verformungsgrad, Umformgrad

Der Umformgrad, der dem FlieBspannungspeak entspricht
Kritischer Umformgrad zur Initiierung der dynamischen
Rekristallisation

Beginn des stationdren Verformungsbereichs
Verformungsgeschwindigkeit
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1 Einfdhrung

In der Umformtechnik unterscheidet man hinsichtlich der Bearbeitungstemperatur zwei verschie-
dene Umformprozesse: Warm- und Kaltwalzen. Beim Walzen nahtloser Stahlrohre handelt es
sich um Warmwalzen. Parallel treten mit hoheren Temperaturen verbundene Prozesse wie Zun-
derbildung, Dichtednderung, Rekristallisation, Kornwachstum, Ausscheidungsbildung, Phasen-
umwandlung und Versetzungsbewegung auf. Fiir umformtechnische Fertigungsaufgaben werden
die Endgeometrie des Werkstiicks und der Werkstoff als festgelegt vorausgesetzt. Gleichzeitig ist
bei der Prozessgestaltung die Gewéhrleistung der konzipierten Gebrauchseigenschaften der her-
zustellenden Rohre von entscheidender Bedeutung.

Diese Arbeit stellt verschiedene Modellierungsansétze zur Beschreibung der Mikrostrukturent-
wicklung bzw. der Prozesse wie Rekristallisation, Phasenumwandlung, Ausscheidungskinetik
und ihren Wechselwirkungen in einem typischen C-Mn-mikrolegierten Stahl dar, am Beispiel der
Rohr-Produktion bei voestalpine Tubulars in Kindberg.

Die Phasenumwandlung wird wahrend der thermomechanischen Behandlung untersucht. Es wird
ein Vergleich zwischen dem kontinuierlichen Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm (ZTU)
des Werkstoffes ohne Deformation und dem DZTU-Diagramm (Deformation-ZTU-Diagramm)
nach ein- und mehrstufiger Verformung dargestellt. Die dilatometrischen Versuche wurden mit
einem Hochgeschwindigkeitsumformungs-Dilatometer DIL 805A/D von Béhr durchgefiihrt. Die
Ferrit-Starttemperatur wurde mit der Software JMatPro simuliert. Die Bainit-und Martensit-
Starttemperaturen wurden mit empirischen Ansétzen aus der Literatur erganzt.

Die Arbeit bietet Ansédtze zur Beschreibung der dynamischen Rekristallisation mit Zellularen
Automaten (ZA) wéhrend der thermomechanischen Behandlung. Das entwickelte probabilistisch-
basierte Modell integriert die Wirkungen der einzelnen metallurgischen Ph&nomene beim
Warmwalzverfahren wie Warmverformung, dynamische Rekristallisation (DRX) und Ausschei-
dungszustand, wobei auch die Verzégerungswirkung der Ausscheidungen miteinbezogen wird.
Die Kinetik der Ausscheidungen (Nb, Ti) (C, N) wurde mit dem Softwarepaket MatCalc simu-
liert und die Ergebnisse wurden mit den durch Transmissionselektronenmikroskopie erhaltenen
experimentellen Daten validiert. Die Simulationsergebnisse wurden fiir die Optimierung der Mik-
rostruktur und der Eigenschaften der untersuchten Stahle eingesetzt.



2 Ziele der Arbeit

In der vorliegenden Arbeit soll ein bei voestalpine Tubulars vorhandenes und in Mathcad be-
schriebenes Modell fur die Vorhersage des Geftiges und der mechanischen Eigenschaften erwei-
tert werden. Die Modellierung betrachtet einen groBen Teil der produzierten Stéhle, wobei die
Experimente auf Basis von drei Stahlen und zwei ausgewéhlten Dimensionen (minimale und ma-
ximale) durchgefiihrt werden sollen. Die Ubertragung auf andere Werkstoffe erfolgt im Rahmen
des Anwendungsbereiches der eingesetzten Modelle als Funktion der chemischen Zusammenset-
zung und der Umformparameter. Das erweiterte Modell soll Gber die Module zur Beschreibung
der Deformation, Rekristallisation, Ausscheidungskinetik und Phasenumwandlung unter der Be-
ricksichtigung der Wechselwirkungen zur Einstellung der benétigten mechanischen Eigenschaf-
ten verfuigen. Die Ziele und Lésungen wurden wie folgt definiert:

Verformungsmodell

Das vorhandene Modell mit einer berechneten mittleren Deformation im Kaliber soll durch eine
lokale Verteilung der Deformation ersetzt werden.

Es wird ein auf Basis der Elementaren Plastizitatstheorie (EPT) entwickeltes Modell prasentiert.
Das Modell ermdglicht die Berechnung der Deformation und der Spannungsverteilung unter vor-
definierten tribologischen Bedingungen als Funktion des Winkels zum Kaliberzentrum
(Walzachse).

Rekristallisation

Innerhalb der Arbeit sollen die Zusammenhéange zwischen Ausscheidungskinetik und Rekristalli-
sationsprozessen bestimmt werden. Aufgrund der ermittelten Werte sollen die VVorschléage fir die
Optimierung der Mikrolegierung und der Einstellungen im Walzprozess erfolgen.

Es wird ein Modell fiir die Berechnung der dynamischen Rekristallisation unter der Berticksichti-
gung der vorhandenen Ausscheidungen prasentiert. Die Ausscheidungskinetik wird mit der Soft-
ware MatCalc berechnet und mit den experimentellen TEM-Daten validiert. Eine Visualisierung
wird in zellularen Automaten mittels Java programmiert. Als Ergebnis entsteht ein Simulations-
programm, das die Keimbildung, das Kornwachstum und die Vergréberung der rekristallisieren-
den Kdrner zeit- und ortsaufgeldst behandeln kann.

Ausscheidungskinetik

Es sollen die Einflusse der eingesetzten Rohrschnellkiihlung auf die Ausscheidungskinetik inner-
halb der betrachteten Mikrolegierungskonzepte festgestellt werden.

Die REM- und TEM-Untersuchungen erfolgen an einem Werkstoff S1 und vier Zustanden: mi-
nimale, maximale Rohrdimension und mit als auch ohne Rohrschnellkiihlung. Fir die definierten
Prozessparameter werden die MatCalc-Berechnungen durchgefiihrt, ausgewertet und diskutiert.

Umwandlungsverhalten

Das vorhandene Modell mit den berechneten Ars- und Acs-Werten als Funktion der chemischen
Zusammensetzung soll die zusatzlichen Einflusse wie Deformation und Abkihlbedingungen be-
ricksichtigen.

Es wird ein empirisches Modell aufgrund der durchgefiihrten dilatometrischen Untersuchungen
prasentiert und mit den in der Software JMatPro abgeschétzten Werten verglichen.



3 Grundlagen

Ein Rohr ist ein langlicher Hohlkorper, dessen Lange in der Regel wesentlich gréRer als sein
Querschnitt ist. Rohre besitzen im Allgemeinen einen kreisrunden Querschnitt, welcher fir die
gebrauchlichsten Anwendungsfélle die optimale Bauform darstellt. Zur Verwendung als stati-
sches Element mit erhohter Steifigkeit werden sie auch mit rechteckigen, ovalen und anderen
Querschnitten hergestellt [1]. Rohre werden fiir folgende Funktionen genutzt:

- als Transportweg in einer Rohrleitung fiir Flussigkeiten, Gase oder rieselfahige Festkorper

- als konstruktives Element im Maschinenbau, zum Beispiel als Achsen oder Wellen

- als statisches Element, zum Beispiel in Form eines Gitterrahmens
Rohre werden aus den unterschiedlichsten Werkstoffen gefertigt z. B. aus Stahl, Keramik,
Leichtmetall oder Kunststoff. Metallrohre werden heutzutage entweder mit einer geschweif3ten
Naht oder nahtlos hergestellt. Nahtlose Rohre haben ihren Schwerpunkt bei Rohren mit groRen
Wanddicken und einem Verhéltnis von Wanddicke zu Durchmesser von circa 1:6. Wéhrend im
mittleren Bereich sowohl geschweifte als auch nahtlose Rohre vertreten sind, gibt es bei dickeren
Waénden einen Bereich, in dem das Nahtlosrohr nicht vom Schweirohr ersetzt werden kann.
Nicht ersetzt werden kann das Nahtlosrohr auch bei jenen Werkstoffen, die in Schweil3anlagen
nicht eingesetzt werden koénnen. Des Weiteren kdnnen Schweilirohre nicht flr besondere An-
wendungszwecke verwendet werden, in denen Nahtlosrohre z. B. aus Sicherheitsgriinden einge-
setzt werden [2].
Ublicherweise haben nahtlose Rohre fiir die genannten Verwendungszwecke AuRendurchmesser
zwischen etwa 4 und 600 mm sowie Rohrwanddicken zwischen etwa 0,50 und 60 mm. Der
kleinste mit Warmwalzverfahren heute erreichbare AulRendurchmesser betrégt etwa 18 mm bei
einer Wanddicke von 2 mm. Kleinere Rohrabmessungen lassen sich durch Kaltwalzen oder Kalt-
ziehen herstellen. Das Patent auf das erste Verfahren zur Herstellung nahtloser Stahlrohre erhiel-
ten 1885 die Briider Mannesmann [3].

3.1 Beschreibung des Rohrwalzwerkes

Es gibt eine Vielzahl von Verfahren zur Herstellung nahtloser Stahlrohre. Alle haben als gemein-
sames Merkmal eine Fertigung in drei Arbeitsgangen. Im ersten Arbeitsgang erfolgt das Lochen
der massiven Bldcke, im zweiten werden die erzeugten Hohlblocke gestreckt und im dritten wird
die Luppe Uber einen Reduziervorgang auf die gewiinschte Fertigabmessung gewalzt. In moder-
nen Rohrwalzwerken mit hohen Leistungen und hohen qualitativen Anforderungen reduzieren
sich die eingesetzten Walzverfahren auf kontinuierlich betriebene Langswalzverfahren mit einem
Schragwalzwerk als Lochaggregat. Bei voestalpine Tubulars werden die Rohre mit einer CPE-
StoRbankanlage, einer Kombination aus Schragwalzwerk und Stof3bank, hergestellt. Im Bild 3-1
sind die wesentlichen Messstellen dargestellt. Fir die Online-Beobachtung der Herstellung wird
ein Prozessvisualisierungssystem (PVSS Il) verwendet.

Vormaterial

Das Vormaterial fur die Rohrfertigung sind Stranggussblooms mit einem Durchmesser von
230 mm. Die Teilung der Blooms in die benétigten Blockmassen zwischen 200 und 660 kg er-
folgt durch zwei Hartmetall-Blocksagen bzw. durch eine Kniippelschere.



Blockerwarmung - Drehherdofen

Die Erwérmung der massiven Bldcke erfolgt im Drehherdofen abhéngig von der Stahlmarke und
der Blockmasse auf eine Ziehtemperatur zwischen 1280 und 1315°C. Der Drehherdofen hat ei-
nen mittleren Durchmesser von 24,5 m und eine lichte Ofenbreite von 4,4 m. Der Ofen wird mit
Erdgas Uber konventionelle Seitenbrenner bzw. in zwei der sieben Zonen mit Regeneratirennern

orechenkuhlbe

Bild 3-1: FlieRbild des Rohrwalzprozesses mit den wesentlichen Messstellen [4].

Lochen des Blockes — Schragwalzwerk

Das Lochen des Blockes im Schragwalzwerk ist der erste umformtechnische Prozessschritt. Die
Gute des fertigen Rohres héngt entscheidend von der Qualitat der Rohrluppe ab; d. h. um fehler-
freie Oberflachen und eine hohe Messgenauigkeit garantieren zu kénnen, muss der gelochte
Block bereits hervorragende Eigenschaften besitzen [5]. Mit dem Diescher-Schragwalzwerk wer-
den zwei Hohlblockdimensionen, AufRendurchmesser 209 mm mit 35 mm Wanddicke und Au-
Rendurchmesser 230 mm mit 29 mm Wanddicke, entsprechend der Durchmesser der beiden ein-
gesetzten Dornstangen auf der Stof3bank, 130 mm und 160 mm, erzeugt.

Streckung der Hohlbldcke — StoRbank (CPE)-Anlage

Der hauptsachliche Teil der Umformung geschieht auf der StoRbank durch Langswalzen in meh-
reren Walzgerusten mit nicht angetriebenen Walzen. Hierbei werden insgesamt groRe Streckun-
gen erreicht. Die betrachtete CPE-Anlage (CPE = Cross rolling, Piercing and Elongating) besteht
aus bis zu 19 nacheinander stehenden nicht angetriebenen Dreiwalzengeriisten, in welchen ein
Hohlblock mit einer maximalen Lénge von 46 m zur Rohrluppe ausgewalzt wird. Der Anteil der
StoRbank an der Gesamtumformung, vom Block bis zum fertigen Rohr, betragt meist tiber 50 %.
Beim Walzen auf der Stol3bank handelt es sich um eine Zug-Druck-Umformung mit unmittelba-
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rer Einwirkung der Umformkraft Gber die Dornstange auf den Werkstoff. Abhangig von der zu
walzenden Fertigrohrdimension werden die zwei Dornstangendurchmesser, 130 mm und
160 mm, auf der StolRbank verwendet. Die Wanddicken der gewalzten Rohrluppen betragen je
nach Fertigungsprogramm 3 bis 20 mm. Nach der Umformung auf der StoBbank muss die Rohr-
luppe durch ein Losewalzwerk mit Ausziehvorrichtung von der Dornstange gelost werden.

Erwarmung der Rohrluppen im Nachwérmofen

Um den abschlielenden dritten Umformschritt im Streckreduzierwalzwerk realisieren zu kénnen,
werden die Rohrluppen aus kosten-, anlagen- und werkstofftechnischen Griinden im Nachwérmo-
fen auf bis zu 1050°C wiedererwarmt. Der Ofen ist als Hubbalkenofen mit Deckenbeheizung
ausgefihrt. Nach dem Austrag wird die Rohrluppenoberflache mit Presswasser mit einem Druck
von 200 bar entzundert.

Fertigabmessung im Reduziervorgang — Streckreduzierwalzwerk

Der letzte und dritte Verformungsschritt erfolgt im 28-geristigen Streckreduzierwalzwerk. Der
AufRendurchmesser des Rohres wird durch eine Reihe von Kalibern mit abnehmenden Durchmes-
sern auf das gewdinschte Fertigmal reduziert. Die Walzkaliber sind generell in einer Dreiwal-
zenanordnung ausgefiihrt. Der Antrieb der Walzgeriste erfolgt durch einen 3-Motoren-
Gruppenantrieb. Die Umformung erfolgt dabei ohne Innenwerkzeug. Zur Abdeckung des gesam-
ten Erzeugungsprogramms werden drei Kaliberreihen abhéngig vom Wanddicken-Durchmesser-
Verhdltnis des Fertigrohrs eingesetzt. Die Kaliberreihen unterscheiden sich in der Durchmes-
serabnahme und in der Ovalitat der Kaliber. Aus Grinden der Rohrqualitat und der Bauteilbe-
lastbarkeit bleibt die AuBendurchmesserreduktion im Allgemeinen auf maximal ca. 10 % be-
schrankt.

Rohrschnellkiihlung nach dem Streckreduzierwalzwerk

Um die thermomechanische Behandlung bei der Rohrherstellung ausfiihren zu kdnnen, wurde bei
voestalpine Tubulars eine Rohrschnellkiihlung nach dem Streckreduzierwalzwerk installiert. Sie
hat das Hauptziel, durch die gezielte Walzendtemperatur beim Streckreduzieren und der ange-
passten Abklhlung der Walzader nach dem Streckreduzierwalzwerk, eine Umwandlung des Aus-
tenits in einer sehr grofRen Bandbreite zum Mehrphasen-Geflige mit feiner Struktur zu ermogli-
chen.

3.2 Berechnungsmodell

Systemdefinition und -analyse

Das Ziel des entwickelten mathematischen Modells ist eine schnelle VVorhersage der mechani-
schen Eigenschaften eines warmgewalzten nahtlosen Rohres. Daflir missen zunédchst die Ein-
flussfaktoren auf die mechanisch-technologischen Eigenschaften von gewalzten nahtlosen Stahl-
rohren untersucht bzw. erarbeitet werden. Zu diesem Zweck hat Klarner [4] eine umfassende Sys-
temanalyse durchgefiihrt. Es wurde der gesamte Rohrwalzprozess mit allen darin befindlichen
Umformaggregaten samt Werkzeugen, Erwédrmungsanlagen und den dazwischen liegenden
Transportvorgangen betrachtet. Im Bild 3-2 sind die Einflussfaktoren auf die Bildung der mecha-
nisch-technologischen Eigenschaften in Form eines Ursachen-Wirkungs-Diagramms zusammen-
gefasst.
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Bild 3-2: Ursachen-Wirkungs-Diagramm der Einflussfaktoren auf die optimierten mechanisch-
technologischen Eigenschaften beim Walzen von nahtlosen Stahlrohren [4].

Die Faktoren des dargestellten komplexen Systems wurden entsprechend in Erwarmung, Umfor-
mung, Kdhl- und Transportvorgénge, mikrostrukturelle VVorgange und Materialeigenschaften
kategorisiert. Es ist anzumerken, dass nicht alle Einflussfaktoren verénderbar sind. Die Materi-
aleigenschaften und die Rohrdimension sind produktbezogen und kénnen dadurch nur sehr be-
grenzt beeinflusst werden. Die Anderung der Walzenkalibrierung und der Setzplane ist mit zu-
satzlichen Aufwanden verbunden und kann als schwer beeinflussbar betrachtet werden. Der groR-
te Freiheitsgrad ergibt sich in der Produktion durch die Temperaturfiihrung, welche Uber die Er-
warmungs-, Transport- und Kihlprozesse, sowie die Werkzeugkontaktzeiten beeinflusst wird.

Modellierungskonzept

Basierend auf der oben beschriebenen Systemanalyse kann der Prozess des Walzens nahtloser
Rohre in einem Prozessmodell abgebildet werden. Ausgangspunkt fur das Modell ist der erwarm-
te Block aus dem Drehherdofen. Das Endergebnis sind die mechanisch-technologischen Eigen-
schaften am Fertigprodukt. Das Grundkonzept des Produktionsprozesses besteht in einem modu-
laren Prozessmodell mit kurzen Berechnungszeiten und ist im Bild 3-3 dargestellt.

Im Modell sind die Umformprozesse und die Temperaturentwicklung tber die Zeit physikalisch
korrekt abgebildet [4] und diese dienen als Basis zur Beschreibung der mikrostrukturellen Vor-
génge wahrend der Warmumformung, im Speziellen zur Umsetzung der thermomechanischen
Behandlung im Rohrwalzprozess.
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Bild 3-3: Struktur des Prozessmodells zum Rohrwalzen [4].

Programmiersprache und Vernetzung

Zum Ergéanzen des von Klarner [4] entwickelten Prozessmodells wurde das Softwarepaket
»Mathcad“ verwendet. Die Dateneingabe und -ausgabe erfolgt Uber Microsoft® Office Excel,
ebenso die Datenlibergabe zwischen den einzelnen Mathcad-Berechnungsmodulen. Der Berech-
nungsablauf fir einen Simulationsdurchlauf wurde ohne Anderung Gbernommen und ist im Bild
3-4 dargestellt.

Wie aus dem Bild zu erkennen ist, werden nach der Definition der Basiswerte Material, Ein-
gangsmasse des Blocks und Endgeometrie die Setzplane ermittelt. Sie dienen im Weiteren unter
Bekanntgabe der thermo-physikalischen Parameter wie Materialdichte, Wéarmeleitfahigkeit und
spezifische Wéarmekapazitat zur Berechnung des Temperaturprofils tber die Produktionskette.
Ein wichtiger Aspekt liegt in der Ermittlung der FlieRspannung. Dafiir werden die Koeffizienten
fir die Hensel-Spittel-Gleichung fur die vorliegende chemische Zusammensetzung aus einer Da-
tenbank bezogen. Der modulare Aufbau des Programms erleichtert den Uberblick, reduziert die
Berechnungszeit und ermdglicht eine einfache Kontrolle der berechneten Zwischenwerte. Die
relevanten Werte werden in einzelnen Excel-Dateien gespeichert.
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Bild 3-4: Flussbild der Berechnungsabfolge einer vollstandigen Simulation [4].

3.3 Rekristallisation

3.3.1 Grundlagen

Das Gefiige eines kristallinen Korpers im engeren Sinne ist definiert als die Verteilung von Gro-
Re und Orientierung seiner Kristallite. Diese kdnnen zu einer oder mehreren Phasen gehdren.
Waéhrend der Umformung eines solchen Korpers wird seine freie Energie durch das Einbringen
von Fehlstellen, wie Versetzungen und Grenzflachen, erhéht. Makroskopisches Kennzeichen der
eingebrachten Verformungsenergie ist u. a. eine Verfestigung des Korpers (Werkstoffs). Dieser
Energieliberschuss bleibt auch bei Entfernung der duReren Verformungskrafte erhalten. Bei héhe-
ren Temperaturen starten die Prozesse, die zum Ausheilen der Gitterfehler fihren. So kommt es
zu einer Veranderung der Mikrostruktur, die sich makroskopisch als Wiederherstellung der Ei-
genschaften des unverformten Korpers &ulert. Bei niedrigeren Temperaturen zeigt sich eine sehr
langsame Kinetik [6].



Im gewalzten Zustand konnen zwei grundsétzliche Mechanismen auftreten. Zum einen werden
tberall im Gefuige Versetzungen ausgeldscht (annihiliert) und teilweise bilden sich auch Anord-
nungen verminderter Verzerrungsenergie wie Zellen und Subkorngrenzen (umarrangiert). Dieser
Vorgang wird als Erholung (Versetzungsausheilung) bezeichnet.

Zum anderen entstehen bei ausreichend hoher VVerformung und geniigend hohen Temperaturen an
verschiedenen Stellen innerhalb des verformten Gefiiges neue, versetzungsfreie und wachstums-
fahige Rekristallisationskeime (Korner). Sie wachsen in eine Umgebung von hoherer Verzer-
rungsenergie hinein, bis sie aneinander stoflen und das zuvor verformte Geflige vollstdndig auf-
gezehrt haben. Dieser Vorgang wird als primare Rekristallisation bezeichnet. Bei der Rekristalli-
sation lauft die Gefiligeneubildung durch die Erzeugung und Bewegung von GrolRwinkelkorn-
grenzen ab. Doherty u. a. [7] definieren die Rekristallisation als:

"... die Anordnung einer neuen Kornstruktur in einem verformten Material durch die Anordnung
und die Migration der hohen Winkel-Kristallgrenzen gefahren durch die gespeicherte Energie der
Deformation. Hohe Winkelgrenzen haben eine Missorientierung grofer als 10-15°"

Bei der Rekristallisation handelt es nicht um eine klassische Keimbildung. Vielmehr bilden im
Geflige bereits vorhandene Substrukturen den Ausgangspunkt flr einen entstehenden Keim. Da-
mit dieser Prozess erfolgreich ist, missen drei Kriterien erflllt sein:

v Thermodynamische Instabilitat: der Keim muss eine kritische GroRe besitzen.

v" Mechanische Instabilitat: es muss eine gerichtete, treibende Kraft fiir die Keimbildung
vorhanden sein.

v Kinetische Instabilitat: der Keim muss eine bewegliche Grenzflache haben.

Die ersten beiden Kriterien sind in einem ausreichend stark umgeformten Werkstoff meist erfullt.
Dabei stellt die erhohte Versetzungsdichte eine hinreichende Kraft dar und weist aufgrund lokaler
Schwankungen auch eine Vorzugsrichtung auf.

Der Versuch, die Rekristallisation mit Hilfe der Keimbildungstheorie, wie sie auch bei physikali-
schen Phasenubergéngen eingesetzt wird, zu beschreiben, scheitert jedoch. Die geringe Treib-
kraft, die sich aus den unterschiedlichen Versetzungsdichten im verformten und rekristallisierten
Gefuge ergibt und der hohe Betrag an Grenzflachenenergie, der aufzubringen ist, um eine GroR-
winkelkorngrenze zu bilden, fuhren zu einer kritischen Keimgré3e von >0,1 um [8]. Humphreys
hat vorgeschlagen, den Keimbildungsvorgang als unstetiges Subkornwachstum innerhalb des
verformten Gefuiges aufzufassen [9]. Die Keimbildung kénnte dann insbesondere in Gefligeberei-
chen stattfinden, die starke Orientierungsgradienten aufweisen, da hier durch unstetige Subkorn-
vergroberung leicht GroBwinkelkorngrenzen entstehen kdnnen. Solche Orientierungsgradienten
kdnnen an verschiedenen Orten innerhalb eines verformten Gefliges auftreten. In der Literatur
werden eine Reihe von mdglichen Keimbildungsorten diskutiert: an Scherbindern, an Uber-
gangsbandern [10], [11], an Ausscheidungen (PSN, Particle Stimulated Nucleation) [12] und an
GroRwinkelkorngrenzen [13].

Einen anderen mdglichen Keimbildungsmechanismus stellt ein als ,,Strain Induced Boundary
Migration“ (SIBM) bezeichnetes Phanomen dar [14]. Dabei wolbt sich eine bereits vorhandene
GroRwinkelkorngrenze aus einem Korn mit niedriger innerer Versetzungsdichte heraus in ein
benachbartes Korn mit hoherer Versetzungsdichte hinein [15].

Die gebildeten GroRRwinkelkorngrenzen bewegen sich mit einer Geschwindigkeit v, die sich als
Produkt der resultierenden bezogenen Kraft P (N/m) und der Beweglichkeit M der Grenzflache
ergibt [16]: v = MP, oder



v=M(P;—PF) Gleichung 3-1

Hier ist P, die treibende Kraft und P, die hemmende Kraft, bekannt auch als Zener-Effekt. Er-
reicht die Auswolbung eine kritische Grélze, so l6st sie sich von der bestehenden GroRwinkel-
korngrenze und es entsteht ein Bereich, der frei von einer inneren Versetzungsstruktur ist [17].
Findet die Keimbildung in der unmittelbaren Umgebung einer GroRwinkelkorngrenze statt, so
sind prinzipiell beide hier aufgefiihrten Mechanismen denkbar. Es kann sowohl eine Keimbil-
dung durch Auswolben der GroBwinkelkorngrenze, als auch eine Keimbildung durch unstetige
Subkornvergréberung innerhalb eines Orientierunsgradienten in der Umgebung der Korngrenze
stattfinden. Nach dem Abschluss der Primarrekristallisation befindet sich das Geflige noch nicht
im thermodynamischen Gleichgewicht. Die in den Korngrenzen abgespeicherte Energie wird
abgebaut, wenn diese z. B. durch erhohte Temperatur noch beweglich sind. Dieser Abbau findet
durch Wachstum einzelner Kérner auf Kosten anderer statt und wird daher Kornwachstum ge-
nannt.

Nach vollstandig abgeschlossener primérer Rekristallisation besteht das Gefiige vollstandig aus
rekristallisierten Kérnern. Wird die Glihbehandlung nun fortgesetzt, so kann es zu weiteren
Kornwachstumsprozessen kommen. Wachsen dabei einzelne Korner deutlich stérker als ihre
Umgebung (unstetige KornvergréRerung), so wird dieser Vorgang auch als sekundare Rekristalli-
sation bezeichnet. Sie unterscheidet sich jedoch deutlich von der priméren Rekristallisation, da
dieser Vorgang durch eine Minimierung der in den Korngrenzen vorhandenen Grenzfldchenener-
gie und nicht durch die im Korninneren in Form von Versetzungen gespeicherte Energie ange-
trieben wird. Oben beschriebene Vorgéange sind im Bild 3-5 schematisch zusammengestellt:

N\
a) c) d)

Bild 3-5: Schematische Darstellung des Rekristallisationsablaufes: (a) stark umgeformter Zustand,
(b) Keimbildung, (c) abgeschlossene primare Rekristallisation, (d) abgeschlossene sekundare Re-
kristallisation [15].

Die Entfestigungsvorgange konnen direkt in der Umformzone (dynamisch) oder unmittelbar ohne
Inkubationszeit (metadynamisch), sowie mit Inkubationszeit (statisch) ablaufen. Die Rekristalli-
sation nach der Deformation (z. B. wéhrend des Abkuhlens oder einer folgenden Wéarmebehand-
lung) mit Inkubationszeit wird als statische Rekristallisation (SRX) bezeichnet. Die Rekristallisa-
tion wahrend der Verformung bei hohen Temperaturen wird als dynamische Rekristallisation
(DRX) bezeichnet. Die unterbrochene dynamische Rekristallisation nach dem Austritt aus dem
Walzspalt wird als metadynamische Rekristallisation (MDRX) bezeichnet.

Dynamische Erholung und Rekristallisation (DRX)

Wahrend der Warmumformung von Stahlen konkurrieren Verfestigung und Entfestigung mitei-
nander. Durch eine Umformung bei hohen Temperaturen kann die Versetzungsdichte auf Werte
von 10%° bis 10'® m~2 zunehmen. Entfestigung bedeutet eine makroskopische Abnahme der
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Festigkeit durch den submikroskopischen Abbau von Versetzungen. Prinzipiell kdnnen die Vor-
géange bei der dynamischen Entfestigung, d. h. der Abnahme der Festigkeit wahrend der Umfor-
mung, in zwei Grundmechanismen unterteilt werden: dynamische Erholung und dynamische Re-
kristallisation. Zwar fiihren beide Prozesse zu einer Abnahme der Versetzungsdichte und damit
zu einer Reduzierung der wahrend der Umformung erzeugten Energie, jedoch unterscheiden sie
sich in dem zugrunde liegenden Mechanismus und in der resultierenden Gefuigestruktur. Die
Grundmechanismen bei der dynamischen Erholung sind das Quergleiten und das Klettern von
Versetzungen, die zu unverspannten Gitterbereichen mit Subkorngrenzen fihren [18].

Bei der dynamischen Rekristallisation bilden sich wahrend der Umformung neue, ,,versetzungs-
freie* Korner, die wéhrend des Wachstums wieder verformt werden. Treibende Kraft fir die
Kornneubildung ist die wéhrend des Umformens in den Versetzungen gespeicherte Energie. Da-
her muss zur Initiierung der dynamischen Rekristallisation ein Mindestumformgrad (¢.) bzw.
eine kritische Versetzungsdichte erreicht werden (Bild 3-6). Vor Beginn der dynamischen Rekris-
tallisation laufen die dynamischen Erholungsvorgéange ab. Die dynamische Rekristallisation l&uft
bevorzugt in Gitterstrukturen ab, die eine geringe Stapelfehlenergie aufweisen, wie der Austenit.
Fur das Uberbriicken der groBen Abstande zwischen den Versetzungen und den Versetzungs-
wechselwirkungen Klettern und Gleiten sind hohe treibende Kréfte erforderlich. Zu den Stellen
mit hoher Versetzungsdichte z&hlen Deformationsbénder, Zellwande und Korngrenzen. Wird an
diesen Stellen aufgrund der hohen Anzahl an Versetzungen die kritische Versetzungsdichte tber-
schritten, so bilden sich Rekristallisationskeime. Da dieser Prozess diffusionsgesteuert ist, hangt
er stark von der Umformtemperatur und der Umformgeschwindigkeit ab. Hat wahrend einer
Warmumformung dynamische Rekristallisation stattgefunden, dann besteht das resultierende
Geflige aus rekristallisierten, polygonalen Kornern mit niedriger Versetzungsdichte im Korninne-
ren. Der Einfluss der Umformbedingungen auf die metallphysikalischen Vorgange bei der
Warmumformung, wie Temperatur, Geschwindigkeit, Ausgangsgeflige und Ausscheidungszu-
stand, kann anhand der Flielspannung ermittelt und im Zusammenhang mit einer Gefiigeuntersu-
chung interpretiert werden [19]. Das Auftreten von dynamischer Rekristallisation in einem Mate-
rial zeigt sich in der FlieBkurve durch ein typisches Spannungs-Dehnungsverhalten. Dabei sind
zwei Arten von FlieBkurven zu unterscheiden: solche mit einfachem Maximum und solche mit
mehreren FlieRspannungspeaks (o,,). Das Auftreten von mehreren FlieBspannungspeaks ist von
der Umformgeschwindigkeit abhangig (Bild 3-7).

60

dynamische Erholung
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I . L e R e e R T B
~ _— . N
S o dynamische ﬂ“; ; H
= ~S< Rekristallisation = ¢=35+1025"1
N Y AR S S ST S o 40 M ——
= = [ @=17 107757}
= H
& £ © =069 »10 2571
2 krist. Anteil g 3 3 :
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] 100% & = $=037 »1072571
% @ | $=020-10"25""
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g 5 4 =011 =10"%5""
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0% 10 T t t +
0 50 100 150 200 250
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Bild 3-6: Schematische Darstellung einer Bild 3-7: FlieBkurven eines Stahls bei 1100°C
FlieBkurve [20]. und verschiedenen Dehngeschwindigkeiten [21].
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Ein prinzipieller Unterschied zwischen den Verldufen mit einem und mehreren Peaks liegt in den
Rekristallisationszyklen. Bei mehreren Peaks folgen die Zyklen nacheinander (Bild 3-8a) und bei
einem uberlagern sie sich (Bild 3-8b).

A
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€ QT € PcH € Pcx € 9> 3 <« P>l € P>ic P> e« Pc_3 !
— oy
>
Umformung ¢ Umformung ¢
a) b)

Bild 3-8: WarmflieRkurve mit (a) aufeinander folgenden und (b) mit sich Uberlagernden Rekristalli-
sationszyklen [20].

Die rekristallisierten Kdérner werden weiter verformt und konnen bei Erreichen einer kritischen
Verformung (¢.) wieder Rekristallisationskeime hervorbringen. Dadurch besteht das resultieren-
de Gefuige aus Kornern unterschiedlicher Grofie und Verformung. Wenn die Verfestigungsrate
durch Verformung gleich der Entfestigungsrate durch dynamische Rekristallisation ist, wird eine
stationdre FlieBspannung (o;) bei einem Umformgrad (¢;) erreicht. Sommitsch hat ein Modell
zur Berechnung des mikrostrukturellen Zustandes wéhrend der Rekristallisation und dem Korn-
wachstum entwickelt [22]. Im Modell wird die Kornentwicklung wahrend der Umformung mit
mehreren auftretenden Rekristallisationswellen, unter Beriicksichtigung der Wechselwirkungen
zwischen der Kornstruktur und den Ausscheidungen an den Korngrenzen und Versetzungen, als
auch der Wechselwirkungen von wandernden Korngrenzen und geldsten Atomen, beschrieben.

€«——— gestreckte Korner em——p
zunehmende |
Versetzungsdichte <

€———— gestreckte Korner ——>p
zunehmende
Versetzungsdichte

konstante
i3 Vcrsutzungsdichlc_)
Bildung von
Subkorngrenzen / _—

— G
| " e SN w

konstante

<« Bildung von => Versetzungsdichte
g I sache
Subkornwachstum

Subkorngrenzen

FlieBspannung

FlieBspannung

T

/' 1
Kornwachstum

‘ /
/ Umformgrad vermneen ‘&a
)
LT 4

Abstand Subkorner

Bild 3-9: Schematische Darstellung einer FlieR- Bild 3-10: Schematische Darstellung einer
kurve wahrend der Umformung im Austenit FlieBkurve wahrend der Umformung im Fer-
[23]. rit [23].
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Die Zunahme der FlieBspannung im Bild 3-9 bis ¢, (entspricht der maximalen Peak-
FlieRspannung) ist darauf zuriickzufiihren, dass der Abbau der Versetzungen durch dynamische
Erholung nicht so schnell ablauft, wie neue Versetzungen durch die Zunahme des Umformgrades
eingebracht werden. Da die Versetzungsdichte nur eingeschrankt durch dynamische Erholung
abgebaut wird, beginnt mit Erreichen der kritischen Versetzungsdichte, gleichbedeutend mit dem
kritischen Umformgrad (¢,.), die Keimbildung flr die dynamische Rekristallisation. Dynamische
Entfestigung im Ferrit findet bevorzugt durch dynamische Erholung statt. Nach der Umformung
weist Ferrit eine ausgepragte Substruktur mit hoher Versetzungsdichte im Korninneren auf (Bild
3-10).

Postdynamische oder metadynamische Rekristallisation (MDRX)

Wenn wahrend der Warmumformung eine kritische Umformung tberschritten wird und dynami-
sche Rekristallisation einsetzt, kommt es nach der Beendigung der Umformung, unabh&ngig vom
aufgebrachten Umformungsgrad, zu einer weiter fortlaufenden Rekristallisation von Teilen des
Gefliges. In diesem Fall spricht man von post- oder metadynamischer Rekristallisation.

Es ist schwer zu beantworten, wie weit die dynamische Rekristallisation fortgeschritten sein
muss, damit die Korngréf3e und der rekristallisierte Anteil unabhangig von der AnfangskorngroRe
und der Verformung sind, und somit die Modelle fiir die Beschreibung der postdynamischen Re-
kristallisation angewandt werden kénnen [22]. Die Kinetik der postdynamischen Rekristallisation
ist detailliert in der Arbeit von Sakai u. a. [24] beschrieben. P. D. Hodgson u. a. [25] haben die
postdynamische Rekristallisation an X60 Nb mikrolegiertem Stahl untersucht. Sie betrachten die
metadynamische Rekristallisation als statische Rekristallisation nach der dynamischen Rekristal-
lisation ohne weitere Keimbildung. Einige Ergebnisse des postdynamischen Rekristallisations-
verhaltens bei variierten Umformbedingungen (¢ — Umformgeschwindigkeit, ./, — Verhaltnis
der kritischen Deformation zur Peakdeformation) sind im Bild 3-11 und im Bild 3-12 dargestellt:

10000; 1.0 0 £=03s"
] 1000°C m i=3s"
10004 900°C 0.8
- ] 875°C
- 850°C o
3 1004 > g £ 067 a u
] wd [] - .
104 0.4
11 0.2
0.1 ) e —
0.1 - 10 0’10015 10" 10"
€ Z (s

Bild 3-11: 50% Entfestigung durch postdynami- Bild 3-12: Zusammenhang zwischen Verhaltnis
sche Rekristallisation bei € = 3 s~1 [25]. £./&p und Zener-Hollomon Parameter [25].

Statische Erholung und Rekristallisation (SRX)

Zwischen den einzelnen Umformschritten kommt es durch die statische Erholung (Annihilation

von Versetzungen und Bildung von Subkérnern) zu einer Verringerung der gespeicherten Um-

formenergie. Die Erholungsrate hdngt von der Abnahme der Versetzungsdichte ab [17]. Nach

einer Umformung kann es nach Ablauf einer Inkubationszeit durch thermisch aktivierte Keimbil-

dung und Keimwachstum zur Bildung neuer, unverformter Kérner kommen. Die treibende Kraft
13



zur Aktivierung der statischen Rekristallisation ist die akkumulierte Verformungsenergie. Die
Rekristallisationskeime bilden sich bevorzugt an Korngrenzen, Ausscheidungen und Gleitbén-
dern, d. h. in Bereichen hoher Versetzungsdichten, an denen sich Versetzungen aufstauen [26]. In
der Arbeit von Bowden [27] wurden mehrstufige Warmformungen im Temperaturbereich von
1010 bis 840°C mit unterschiedlichen Pausezeiten von 3,7 bis 200 s zwischen den Umformschrit-
ten fiir Mn- und Mn-Nb-Sté&hle untersucht. Die Untersuchungen ergaben, dass die statische Re-
kristallisation nach ca. 90 s startet und bei ca. 2000 s endet.

3.3.2 Einfluss der Mikrolegierungselemente

Die Mikrolegierungselemente V, Al, Nb und Ti beeinflussen das Austenitkornwachstum von C-
Mn-Stahlen wéhrend der Warmebehandlung (Bild 3-13). Dies ist mit einer hemmenden Wirkung
der vorhandenen feinen Ausscheidungen verbunden. Wie im Bild zu erkennen ist, fihrt die Mik-
rolegierung mit Ti zur Bildung der kornfeinen Mikrostruktur.

Die AustenitkorngroRe wird bei der TMB durch die Umform- und Abkihlbedingungen zielge-
richtet gesteuert. Eine entscheidende Rolle spielen der Umformgrad (bzw. die gespeicherte Ener-
gie) und die Endumformtemperatur (Bild 3-14). Dies ist auf die Zunahme der Keimbildungsdich-
te an den Austenitkorngrenzen, deren spezifische Grenzflache sich durch die Verformung ver-
groRert, und auf die Zunahme der Versetzungsdichte im Austenitkorn zurtickzufiihren [26].

200 0 Pl oMl Nb i TeO) |
— = b o0 @ | 150
E 300 g .\ P A T A :
E! = 160
o 2
S 2
%ﬂ 200 g 120
Z =
g
% 100 z
< < .
0 : : A ; ; : ;
800 1000 1200 0 10 20 40 50 60 70
Temperatur (°C) Umformgrad (%)
Bild 3-13: Austenitkornentwicklung bei Bild 3-14: Rekristallisierte Austenitkorngrofie
unlegierten und mikrolegierten Stéhlen [26]. fur einen C-Mn- und Nb-legierten Stahl [26].

Die sich wéhrend der Umformung ergebende Flielspannung ist zum einen abh&ngig von den
Umformparametern wie Umformgeschwindigkeit und Walztemperatur, zum anderen von werk-
stoffspezifischen GroRen wie AusgangskorngrofRe, Ausscheidungszustand und Legierungszu-
sammensetzung. So fiihren Mikrolegierungselemente zu einer Verzégerung der Entfestigungs-
prozesse (Bild 3-15) bzw. zur Erh6éhung der Flielspannung (Bild 3-16).
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Bild 3-15: Haltezeit fur 90 % Entfestigung Bild 3-16: Einfluss der Mikrolegierung auf die
durch statische Rekristallisation bei C-Mn- Ausbildung der FlieBkurve (schematisch) [23].
Stahl [28].

Auch Legierungselemente wie Mn bzw. Begleitelemente wie Mo oder Cu fuhren durch Misch-
kristallverfestigung zu einer Diffusionsbehinderung und damit zu einer Behinderung der Verset-
zungsbewegung und einer Erhdéhung der FlieRspannung [23].

Das Rekristallisationsverhalten in Abh&ngigkeit von Mikrolegierungselementen kann anhand der
Rekristallisationsstopptemperatur (T,,,-) beurteilt werden. Als Rekristallisationsstopptemperatur
wird jene kritische Temperatur bezeichnet, bei der nach einer definierten Umformung keine stati-
sche Rekristallisation mehr einsetzen kann [26]. Im Bild 3-17 und im Bild 3-18 wird die T;,, in
Abhdngigkeit von der Konzentration der Mikrolegierungselemente dargestellt.

750 ! ! L L L L 1

1000 o 1050
o
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~ 950 =
0
5 g 950
= 900 3
i [=W
[F] (=]
E 2
S 850 8
N —
Té’ 5§ 850
800 §
=
-
L
I~

0 0.04 0.08 0.12 0.16 750 0.05 010 0.15
Nb, Ti oder V (%) geldster Anteil (at. %)
Bild 3-17: Einfluss der Nb-, Ti-, und V- Bild 3-18: Anstieg der T,, fur einen Stahl mit

Konzentration auf die T, fur einen 0,15 % C-
Stahl [29].

0,07 % C, 1,4 % Mn und 0,25 % Si [30].

Obwohl alle Mikrolegierungselemente die Rekristallisationsstopptemperatur erhéhen, kommt
dem Element Niob eine besondere Bedeutung zu. In [31] haben Poliak und Jonas festgestellt,
dass die dynamische Rekristallisation bei Nb-legierten Stahlen nicht immer bei folgenden Um-
formbedingungen: Temperatur ca. 950°C, gesamte Dehnung 0,3 und Umformgeschwindigkeit
10 s, bei einem Umformschritt startet. Die Rekristallisationsstopptemperatur wahrend der mehr-
stufigen Warmumformung (Bild 3-19) kann aus dem Zusammenhang mit der treibenden Kraft fur
die Rekristallisation ermittelt werden (Bild 3-20).
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Bild 3-19: Simulation der mehrstufigen Warmversu- Bild 3-20: Ermittlung der Rekristallisati-
che an einem Mn-Ti-Stahl [32]. onsstopptemperatur (T,,,) [32].

Der Rekristallisationsablauf kann durch vorhandene Ausscheidungen verhindert bzw. verschoben
werden. Die groRte hemmende Wirkung auf den Start der statischen Rekristallisation haben feine
Ausscheidungen, z. B. Nb(CN) [33]. Die Bildung der Ausscheidungen verhindert die statische
Rekristallisation und verschiebt Start und Ende der Rekristallisation zu langeren Zeiten [34]. Die-
se Wechselwirkung kann anschaulich an einem RPTT-Diagramm (Recrystallisation Precipitation
Time Temperature-Diagramm) erkl&rt werden. Der Rekristallisationsablauf kann verzdgert (Bild
3-21) oder komplett abgebrochen werden (Bild 3-22). Dieser Effekt entsteht aufgrund der chemi-
schen Zusammensetzung, den Umformbedingungen, den daraus resultierenden Ausscheidungspa-
rametern wie GroRe und Verteilung und ihrer hemmenden Wirkung. Die Ergebnisse im Bild 3-22
betreffen einen C-Mn-Nb Stahl bei konstanten Austenitisierungsbedingungen: Austenitisierungs-
temperatur Ta = 1150°C, damit entstehende Austenitkorngrofle do = 152 pm und Umformge-
schwindigkeit ¢ = 1 s fiir verschiedene Umformgrade 0,1; 0,25 und 0,5.

®=0.50250.1
1000
= ; Ausscheidungen
%’ ;“3 900 gekristallisation Start
g 3 tart S
g 5 =
& T, =1150 (°C)
dgy =152 (um)
800 ‘ @ =1(1fs)
@ =0.50.250.1
log Zeit log Zeit
Bild 3-21: Schematische Darstellung von einem Bild 3-22: RPTT-Diagramm fir C-Mn-Nb-
RPTT-Diagramm [28]. Stahl nach unterschiedlichen Umformgraden
[35].

Bei der Wechselwirkung zwischen der statischen Rekristallisation und den Ausscheidungen im
Bild 3-21 treten drei Stadien auf: 1) Temperaturbereich ohne Wechselwirkung zwischen Rekris-
tallisation und Ausscheidungskinetik, 2) Ausscheidungen bilden sich wahrend der Rekristallisati-
on und verschieben das Rekristallisationsende zu langeren Zeiten und 3) maximale Wechselwir-
kung zwischen Ausscheidungen und der Rekristallisation (Ausscheidungen sind bereits vor dem
Einsetzen der Rekristallisation vorhanden, starke Verschiebung des Rekristallisationsbereichs zu
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langeren Zeiten). Die verwendeten Abkiirzungen sind: AR — Ausscheidungsbeginn im verformten
y-Mischkristall, Ag — Ausscheidungsbeginn im unverformten (rekristallisierten) y-Mischkristall,
Rg und Rg — Rekristallisationsstart und -ende, R und RS — durch Ausscheidungen verzogerter
Rekristallisationsstart und -ende.

Abhdngig vom Legierungssystem kann durch rasch wachsende Teilchen die hemmende Wirkung
verringert werden, sodass die Rekristallisation wieder etwas zu kiirzeren Zeiten verschoben wird.
Dieser Effekt setzt unter der Voraussetzung einer gentigend hohen Temperatur ein, sodass die
wachstumssteuernde Diffusion rasch ablauft und das Ubersattigungspotenzial rasch aufgebraucht
ist [20].

3.3.3 Modelle

Im Weiteren werden die empirischen Modelle fiir die Beschreibung der Rekristallisationsvorgén-
ge wahrend des Warmwalzens dargestellt.

Dynamische Rekristallisation (DRX)
Der Umformgrad, bei dem die maximale Spannung auftritt, kann mittels der von Sellars [36]
vorgeschlagenen empirischen Gleichung beschrieben werden:

o, =AdyZ™ Gleichung 3-2

Wobei A und m Konstanten sind, fiir Stahle liegt m im Bereich zwischen 0,12 und 0,17; | ist 0,5,
do ist die Ausgangskorngréfie von Austenit und Z ist der Zener-Hollomon-Parameter.

Z = £ exp (RQ_T) Gleichung 3-3

Die Aktivierungsenergie Q betragt bei Stéhlen je nach Gehalt an Mikrolegierungselementen 300
bis 550 kdmol™ [37], R ist die universelle Gaskonstante mit 8,31 Jmol™ K™, T ist die Temperatur
K. Rossard konnte experimentell auf der Grundlage einer Vielzahl von FlieBkurven zeigen, dass
der kritische Umformgrad ¢, mit dem Spannungsmaximum der Fliefkurve bei ¢, in linearer
Form empirisch verkntpft ist [21] mit einer Steigung im Bereich von 0,8 bis 0,83 flr Stéhle:

o. =(0,8..0,83) ¢, Gleichung 3-4

Nach Bowden u. a. [27] ergibt sich eine Gleichung fiir die Beschreibung des kritischen Umform-
grades in Abhédngigkeit von der Temperatur im Temperaturbereich zwischen 850 und 1050°C:

¢c = 4,76 10"*exp(8000/T) Gleichung 3-5

Der kritische Umformgrad ist bei Nb-mikrolegierten Stahlen vom effektiven Nb-Gehalt abhén-
gig. Es zeigt sich, dass durch die erhohten Gehalte an Nb, Mn und Si die Keimbildung fir die
dynamische Rekristallisation begtinstigt wird und damit das Verhaltnis ¢./¢@, immer Kleiner
wird. Es kann durch die folgenden Gleichungen berechnet werden [38]:
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1+ 20Nb 4 05 375000 _

Qp = (W) 2,8107%d,” @ exp( RT ) Gleichung 3-6

) @
mit (p—c = 0,8 = 13Nbgss + 112Nb5;s Gleichung 3-7

14
und Nb,:s = Nb—m 5t Gleichung 3-8

eff =P 7120 T 04 Flenung =
Die Zeit fir 50% Rekristallisation lasst sich abschatzen mit:
tos =aZ Pexp (i) Gleichung 3-9
' RT

Wobei a und b Konstanten sind und Q die Aktivierungsenergie firr die dynamische Rekristallisa-
tion ist. Die Anwendbarkeit dieser Gleichung ist beschrankt auf den Umformbereich zwischen ¢,
und ¢, (Einsetzen der 1. Rekristallisationswelle), da bei groferen Umformungen im stationaren
Bereich der rekristallisierte Anteil unabhéngig von der Zeit ist [22]. Die dynamisch rekristallisier-
te KorngroRe d,,, kann unabhéngig von der AnfangskorngréRe in Abhéangigkeit von der Tempe-
ratur und der Umformgeschwindigkeit berechnet werden:

dayn =a Z” Gleichung 3-10

Wobei a und b Konstanten sind, die fir Mn-Stéhle bei ca. a = 1800 und b = -0,15 liegen. Mit
einer &hnlichen Gleichung kann auch die stationdare SubkorngroRe bei ausschlie3lichem Auftreten
von dynamischer Erholung beschrieben werden [39].

Metadynamische Rekristallisation (MDRX)

Die Kinetik der metadynamischen Rekristallisation kann in gleicher Weise durch eine Avrami-
Gleichung beschrieben werden. In diesem Fall veréndert sich die KorngréfRe in Richtung einer
stationdren KorngroRRe. Somit ist der Einfluss der Umformungsrate gering. Fir den rekristallisier-
ten Anteil (X,) wahrend der postdynamischen Rekristallisation erhdlt man [40]:

k
t
X,=1—exp (—lnz <t_> ) Gleichung 3-11
0,5
. Q :
-reton () -
tos & 9exp RT Gleichung 3-12

Hierbei sind k, A und q Konstanten.

Die Entwicklung der metadynamisch rekristallisierten Korngrofie dmgrx ist &hnlich wie im Falle
der dynamischen Rekristallisation. Flr die folgenden zwei chemischen Zusammensetzungen von
Mn-Stahlen (C — 0,061 %, Mn — 1,2 %, Nb — 0,039 %, N — 36ppm und C — 0,055 %, Mn —
1,3 %, Ti— 0,16 %, N — 36 ppm) wurden die fur die Berechnung bendétigten Konstanten ermittelt
(Tabelle 3-1):

Tabelle 3-1: Gleichungen fir die Beschreibung der metadynamischen Rekristallisation.
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Stahl mit Nb mit Ti
tos (S) 4,42 1077 £7%%9 exp(1,53 105/ RT) 8,90 1076 7983 exp(1,25 105/ RT)
Amdrx (Lm) 1,37 103 77013 3.94 10* 77042

P. D. Hodgson u. a. [25] betrachten die metadynamische Rekristallisation als statische Rekristal-
lisation nach der dynamischen Rekristallisation ohne weitere Keimbildung. Die 50 % Entfesti-
gung kann dann wie folgt berechnet werden:

tos = B Zexp (%) Gleichung 3-13

Wobei B und r Konstanten sind und r fir C-Mn Stahle einen Wert von -0,8 aufweist. Der typi-
sche Wert flr die Aktivierungsenergie der metadynamischen Rekristallisation Quprx liegt bei
230 kJ/mol. Fir eine erste Abschatzung kann ¢, 5 in Abhangigkeit von der Umformgeschwindig-
keit bestimmt werden:

tos = 0,43 708 Gleichung 3-14

Statische Rekristallisation (SRX)

Zum Auftreten der statischen Rekristallisation wird eine Aktivierungsenergie benétigt, die in der
Grolenordnung von 20 MPa liegt [20]. Die Kinetik der statischen Rekristallisation kann auch
durch eine Avrami-Gleichung beschrieben werden:

Xa = 1 — exp(—In2(t/tys)") Gleichung 3-15
tos = Be" dy £ exp (QI:,T,X) Gleichung 3-16

Wobei B, n, p und q Konstanten, Qszx die Aktivierungsenergie flr die statische Rekristallisation,
¢ der bezogene Umformgrad und ¢ die Umformungsgeschwindigkeit sind. Die Konstanten und
Aktivierungsenergien fiir C-Mn Stéhle sind in der Arbeit von Klarner [41] zahlreich zusammen-
gestellt. Die resultierende KorngréRe nach der statischen Rekristallisation dg.,; hangt von der
Temperatur, dem Umformgrad, der Umformgeschwindigkeit und der Ausgangskorngrofie ab. Im
Gegensatz zur dynamischen Rekristallisation entsteht nur eine Rekristallisationswelle [22]:

dgeqr = Ed§ e Z71 Gleichung 3-17

Wobei E, e, f und h Konstanten sind.

In den Arbeiten von Kliber [35], Hodgson [42], Medina und Mancilla [43], [44], [45] wurden die
Gleichungen zur Berechnung von t, o5 (Zeit fur 5 % Rekristallisation) und ¢, 5 (Zeit fir 50 %
Rekristallisation) bei Nb- und Nb-Mn-V- und Ti-Mn-V-Stéhlen ermittelt. Die Zusammenhdange
zwischen der statischen Rekristallisation im Austenit, der kritischen Temperatur fiir den Start der
statischen Rekristallisation und den umforminduzierten Ausscheidungen sind in den Arbeiten von
Madina und Mancilla zu finden. Die untersuchten chemischen Zusammensetzungen mit den er-
mittelten Gleichungen sind unten zusammengestellt. Die Zeit fir den Ablauf von 5 % der SRX in
Mn-Stéhlen mit den chemischen Zusammensetzungen aus Tabelle 3-2, wobei Niob in geléstem
Zustand ist, 1&sst sich mit folgender Gleichung beschreiben:
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—16 .—195 320000 1,043 10° _
to,0s = 3,85107° ™~ exp( )exp ——— |Nb¢ Gleichung 3-18

RT RT
Tabelle 3-2: Chemische Zusammensetzung, Gew.-% [42].
Stahl C Mn P S Nb \Y/ Al
Mn-Nb 0,1 1,58 0,006 0,016 0,040 - -
Mn-Nb-V 0,14 1,60 0,026 0,019 0,052 0,11 0,011

Die Zeit fur den Ablauf von 50 % der SRX fur Mn-Stéhle mit variierten Si-Gehalten (Tabelle
3-3) wird wie folgt berechnet:

tos = (—5,24 + 550[Nb])10718 ¢=4*+77INb] 42 exp(330000/RT)

Tabelle 3-3: Chemische Zusammensetzung, Gew.-% [42].

Gleichung 3-19

Stahl C Mn Si N Nb Al
Mn-Nb 0,15 1,20 0,19 0,003 0,026 0,03
Mn-Nb-Si 0,16 1,40 0,36 0,004 0,032 0,03

Medina und Mancilla [45] definieren eine minimale kritische Temperatur SRCT (static recrystal-
lization critical temperature) fir den Ablauf der statischen Rekristallisation. Die Zusammenhéange
zwischen der SRX im Austenit und den umforminduzierten Ausscheidungen in Mn-Ti mikrole-

gierten Stahlen aus Tabelle 3-4 sind in Tabelle 3-5 zusammengefasst.

Tabelle 3-4: Chemische Zusammensetzung, Gew.-%, Arz und SRCT in °C [45].

Stahl C Mn Si Ti N Ars, Ars, Ars, SRCT, | SRCT,
0,2°C/s | 1°Cls 5°C/ls | ¢=0,2 | £=0,35

1 0,15 1,15 0,27 0,055 0,01 779 728 675 908 897

2 0,15 1,10 0,26 0,075 0,01 776 731 676 957 942

3 0,14 1,12 0,24 0,021 0,01 789 740 680 844 832

Tabelle 3-5: Gleichungen fur die SRCT und fur tys oberhalb der SRCT [45].

Stahl SRCT tos
1 SRCT = 1201 — 1501In(1 + ¢) tos = 2,48 10711 g721 7044 d exp(205000/RT)
2 SRCT = 1248 — 150 In(1 + €) tos = 3,6 10712 721 £704% g exp(227000/RT)
3 SRCT = 1137 — 150 In(1 + ¢) tos = 1,94 1071 g721 704 g exp(210000/RT)

Die Zusammenhénge zwischen der SRX im Austenit und den umforminduzierten Ausscheidun-
gen in Mn-Nb mikrolegierten Stéhlen aus Tabelle 3-6 sind in Tabelle 3-7 zusammengefasst.

Tabelle 3-6: Chemische Zusammensetzung, Gew.-%, Ar; und SRCT in °C [46].

Stahl C Mn Si Nb N Ars, Ars, Ars, | SRCT, | SRCT,
0,2°C/s | 1°Cls | 5°C/s | £€=02 |[&£=0,35

4 011 | 123 | 024 | 0042 | 0,011 786 745 691

5 011 | 130 | 024 | 0093 | 0,012 786 745 693

Tabelle 3-7: Chemische Zusammensetzung, Gew.-%, Ar; und SRCT in °C [46].

Stahl SRCT tos
4 SRCT = 1376 — 600d %705 tos = 3,68 10713719 7044 d exp(262000/RT)
5 SRCT = 1410 — 600492705 tos = 1,37 10713 ¢719 ¢70%* g exp(272000/RT)

Rekristallisationsstopptemperatur
Die Rekristallisationsstopptemperatur (Tnr, no-recystallization temperature) definiert die mini-
male Temperaturgrenze fur den Ablauf der Rekristallisation. In [47] wurden die Gleichungen fir
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die Berechnung der Rekristallisationsstopptemperatur Tnr in Abh&ngigkeit von der chemischen
Zusammensetzung verglichen. Die allgemein verwendete Boratto-Gleichung ist gegeben als:

Tor = 887 + 464C + (6445Nb — 644VNb) + (732V — 230vV) + 890T:

) Gleichung 3-20
+ 3634l — 357Si

Diese Gleichung wurde bei der Untersuchung von 37 mikrolegierten Stéhlen abgeleitet. Den vari-
ierten Bereich den Elementen ist in Tabelle 3-8 dargestellt:

Tabelle 3-8: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Stahle fur Tnr.

Element C Mn Vv Nb Ti Si Al Mo Cr Ni
min 0,04 0,41 0,00 0,00 0,00 0,15 | 0,000 | 0,00 0,00 0,00
max 0,17 1,90 0,12 0,06 0,11 0,50 | 0,065 | 0,31 0,67 0,45

Diese Gleichung wird auch heute ohne Anderungen beim Modellieren des Warmwalzens ver-
wendet [48]; aus diesem Grund wird sie fur die erste N&herung tbernommen. In der Arbeit von
Fletcher wurden die erheblichen Auswirkungen der Deformation auf die Tnr festgestellt. Ein ahn-
liches Regressionsmodell wie in der Gleichung 3-20, basierend auf Deformation und Legierungs-
gehalt, ist unten dargestellt [47]:

Tor = 203 — 310C — 149VV + 657VNb + 683¢ 036 Gleichung 3-21

3.3.4 Kaorngrenzengeschwindigkeit der rekristallisierten Kérner

Kornwachstum und Vergroberung sind eine Folge der Geschwindigkeitstheorie, die die Korn-
grenzengeschwindigkeit v als eine exponentielle Funktion des angelegten Drucks P beschreibt
[16]. Das Ergebnis ist der Ausdruck v = M(P; — B,), wobei M die Mobilitat, P; und P, die Wir-
kung der treibenden und der hemmenden Driicke.

Korngrenzen-Mobilitat
Eine Korngrenze bewegt sich durch einen auf sie wirkenden Druck. Die Mobilitat ist temperatur-
abhangig und kann mit einer Arrhenius-Beziehung beschrieben werden:

M = Moe‘% Gleichung 3-22

Hier sind M, der Mobilitatsfaktor, Q die Aktivierungsenergie, R die universelle Gaskonstante und
T die Temperatur.

Die treibende Kraft

Die treibende Kraft fir das Kornwachstum wird als Druck pro Flacheneinheit der Korngrenze
angegeben und kann nach Smith und Zener (1948) als Funktion der Grenzflachenenergie y und
des Kornradius P; = 2y/R, ausgedriickt werden. Das Kornwachstum rekristallisierender Korner
héngt von der Differenz der Versetzungsdichten Ap zwischen den rekristallisierten und verform-
ten Kdrnern ab. Somit kann die Treibkraft fur das Wachstum formuliert werden als [49]:

P; = T(pdef - prex) +2y/Ry Gleichung 3-23
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Hier sind T = Gb?/2 die Energie einer Stufenversetzung pro Langeneinheit, G das Schubmodul, b
der Burgers-Vektor, p4.r die Versetzungsdichte eines deformierten Korns und p,., die Verset-
zungsdichte eines rekristallisierten Korns. Diese Gleichung entspricht den Bedingungen pger =
Perits WObei p...;; der Kkritische Wert der Versetzungsdichte ist, ab welchem DRX auftritt, und
Prex = Po, Wobei p, die anfangliche Versetzungsdichte eines nicht verformten Korns ist. Die
mittlere kritische Versetzungsdichte kann durch die Fliespannung ermittelt werden und ent-
spricht der kritischen Dehnung in der FlieBkurve.

Die eingebrachte Deformation und die Ausscheidungen sind aufgrund der Versetzungsdichte und
der Ausscheidungshartung oy, in der Fliefspannung verbunden, wobei diese beschrieben wer-
den kann als:

0 = aGb\/p + oprec Gleichung 3-24

Hier ist a der Versetzungswechselwirkungsterm, der einen Wert von 0,5 fur die meisten Metalle
hat. Der Term der Ausscheidungshartung oy, kann mit der Ashby-Orowan Formel als Funkti-
on des Volumenanteils £, und des Ausscheidungsradius r (in um) beschrieben werden [50]:

r 1 .
Oprec = 2,95 \/E ln(m); Gleichung 3-25

Die hemmende Wirkung der Ausscheidungen

Die fein verteilten Ausscheidungen tben eine hemmende Kraft (Druck) auf einer Grof3- oder
Kleinwinkelkorngrenze aus, und dies kann stark die Prozesse der Erholung, der Rekristallisation
und des Kornwachstums beeinflussen. Dieser Prozess ist als Zener-Drag-Effekt bekannt.

Fur einen Volumenanteil f, von zuféllig verteilten, kugelférmigen Ausscheidungen mit einem
Radius r kann die Anzahl der Teilchen pro Volumeneinheit (N, ) mit der Gleichung N, =
3f,/4Anr3 approximiert werden. Die Anzahl der auf der Korngrenzenflache liegenden Teilchen ist
N, = 2rNy. Mit der Grenzflachenenergie y (in J/m?) wird die auf eine Ausscheidung wirkende
Kraft durch F, = mry [51] gegeben. Der hemmende Druck der Ausscheidungen auf der Korngren-
ze entspricht B, = N; F, und wird wie folgt berechnet:

P,==-vy j;—V Gleichung 3-26

N W

Grenzflachenenergie

Die Korngrenzen teilen sich in Kleinwinkelkorngrenzen (KWKG) und GrolRwinkelkorngrenzen
(GWKG), waobei jede von ihnen ganz besondere Merkmale zeigt. Die Energie einer KWKG wird
durch das Shockley-Read-Modell beschrieben. Fir GWKG ist die Situation viel weniger klar.
Die Schnittstelle einer GWKG wird haufig als amorpher Bereich ohne Nachweis einer Orientie-
rungsbeziehung zwischen den beiden sich beriihrenden Kdérnern behandelt. Die Grenzflachen-
energie hangt vom Neigungswinkel ab. Kozeschnik fasst die typischen Werte der Grenzflachen-
energien fur verschiedene Metalle und Legierungen, wie experimentell beobachtet und durch
Berechnung ermittelt, zusammen. Der Wert fur Edelstahl und Reineisen variiert zwischen 835
und 985 mJ/m? [52]. Die Werte der reinen Werkstoffe werden durch Segregation gesenkt. Toloui
u. a. [53] verwenden einen niedrigeren Wert fir die Grenzflachenenergie von 500 mJ/m? fiir mik-
rolegierten Leitungsrohrstahl. In der vorliegenden Arbeit wird dieser Wert flr die Grenzflachen-
energie verwendet.
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Keimbildungsrate

Es wird angenommen, dass die Keimbildung wahrend der diskontinuierlichen dynamischen Re-
kristallisation in mikrolegierten Stahlen hauptsachlich wéhrend der Verformung an den Korn-
grenzen des deformierten Austenits auftritt, sobald eine kritische Versetzungsdichte p,.;; erreicht
wird. Die Keimbildungsrate der DRX kann als eine Funktion der Temperatur, Dehnung und Deh-
nungsrate beschrieben werden. Es werden verschiedene Keimbildungsmodelle zur Simulation
verwendet, wobei die verwendeten Keimbildungsparameter in der Regel qualitativ gewéhlt wer-
den. Der Grund dafr ist, dass die Keimbildungsrate mit theoretischen oder experimentellen Mit-
teln schwierig zu bestimmen ist, da der DRX Prozess sehr komplex ist und die VersuchsmaR-
nahmen begrenzt sind [54]. Es ist bekannt, dass es einen Unterschied zwischen der Keimbildung
der DRX vor und nach Erreichen eines stationdren Zustands gibt. Bei den Zelluldaren Automaten
(ZA)-Modellen kann fir die Wahrscheinlichkeit der Keimbildung der DRX bis zum Erreichen
des stabilen Zustands die doppelte Wahrscheinlichkeit des stabilen Zustands genommen werden.
In der vorliegenden Arbeit und dem entwickelten ZA-Modell betrachten wir die Keimbildungsra-
te der DRX (1) als Funktion der Temperatur und der Verformungsgeschwindigkeit und rechnen
mit folgender Gleichung [49]:

(@, T) = C @™ exp(—Qy/RT) Gleichung 3-27

Hier sind C eine Konstante, ¢ die Verformungsgeschwindigkeit und Q,, die Aktivierungsenergie
der Keimbildung. Der Exponent m ist in den meisten Simulationen auf 1 gesetzt.

Rekristallisierter Anteil

Der rekristallisierte Anteil kann als Funktion der Korngrenzengeschwindigkeit rekristallisieren-
der Korner v, der Keimbildungsrate n und der Zeit t in zwei Dimensionen abgeleitet werden als
[55]:

T
X,t)=1- exp(—gfl v?t3) Gleichung 3-28

3.4 Phasenumwandlung

3.4.1 Grundlagen

Gleichgewichtsschaubild

Bei der Analyse der Phasendiagramme werden die Gleichgewichtszustande betrachtet. Diese Zu-
stdnde sind stabil und andern sich nicht mit der Zeit. Gleichzeitig bendtigen alle Strukturen eine
gewisse Zeit, um sich zum Gleichgewicht hin zu entwickeln. Diese Anndherung an das Gleich-
gewicht lasst sich auf einer Zeitskala abbilden. Die einfache Darstellung dieses Konzeptes im
Bild 3-23 zeigt eine Zeitachse senkrecht zur Temperatur-Zusammensetzungs-Ebene eines Pha-
sendiagramms.

23



: Abschluss

a) b)

Bild 3-23: Schematische Darstellung der Annaherung an den Gleichgewichtszustand. (a) Die Zeit ist
eine Funktion der Temperatur, (b) Die Temperatur-Zeit-Darstellung mit einer Umwandlungskurve
[56].

Eine Phasenumwandlung bzw. ein Ausscheidungsvorgang findet in zwei Stufen statt. Die erste
Stufe ist die Keimbildung. Dabei unterscheidet man eine homogene und eine heterogene Keim-
bildung. Bei der homogenen Keimbildung findet die Nukleation innerhalb eines vollstdndig ho-
mogenen Mediums statt. Der allgemeine Fall ist die heterogene Keimbildung, bei der die Nuklea-
tion von strukturellen Fehlstellen, wie z. B. von der Grenzflache zu einem Fremdkdrper, ihren
Ausgang nimmt. Die Fehlstelle verringert die mit der Bildung der neuen Phase verbundene Ober-
flachenenergie.

Die neue Phase, die sich bildet, weil sie stabiler ist, tritt zun&chst in Form kleiner Keime auf. Der
Keim ist in der Regel nur einige hundert Atome grof3. Prinzipiell mussten diese Keime wachs-
tumsfahig sein. Zur Keimbildung ist aber eine endliche Unterkiihlung AT erforderlich, die
gleichbedeutend mit einer endlichen thermodynamischen Triebkraft AG ist. Fir die treibende
Kraft bei einer Phasenumwandlung mit bekannter Enthalpie- (AH) und Entropiedifferenz (AS)
gilt generell:

AG = AH—-TAS Gleichung 3-29

Nach gewissen Vereinfachungen fir die Umwandlungstemperatur T, (T = Ty, — AG = 0) erhélt
man:

AH AH(Ty;—T) AHAT
AG= AH-T — = =

T, T, T, Gleichung 3-30

Eine Unterklhlung um AT bzw. ein Energiebetrag AG wird fur die Keimbildung bendtigt, weil
der Keim eine Oberflache bzw. Grenzflache gegeniiber der Ausgangsphase besitzt und die Bil-
dung von Grenzflachen in kondensierten Phasen stets einen Energieaufwand erfordert.

Somit kénnen folgende Uberlegungen angestellt werden [57]:

v" Die Bildung von Keimen einer neuen Phase bei einer Umwandlung erfordert den Aufbau
von Grenzflachen der GrélRe A und den entsprechenden Aufwand an Grenzfldchenenergie
Ay (GroRenordnung von Grenzflachenenergien: y = 0,2...2 J/m?)
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v Bei sehr kleinen Keimen mit extrem unginstigem Verhéltnis von Oberflache A zu Volu-
men V ist der Aufwand flir die Grenzflachenenergie groRer als der Gewinn an Volumen-
energie (aus der thermodynamischen Potenzialdifferenz). Derartige Keime sind also
thermodynamisch instabil. Sie bilden sich nur aufgrund statistischer Fluktuationen — also
zufallsmé&Rig — und bauen sich sehr rasch wieder ab.

v Da sehr groRe Keime mit glinstigem Verhdltnis A/V wachstumsféahig sind, muss es einen
Keim kritischer GroRe Vi, riric geben. Jeder Keim kritischer GroRe, der durch Zufalls-
prozesse entgegen den Stabilitatstendenzen gebildet wurde, kann durch Anlagerung wei-
terer Atome unter Energiegewinn stabil weiterwachsen.

v Der kritische Keim kann umso kleiner sein, je leichter er den Grenzflachenenergieauf-
wand durch den Volumenenergie-Gewinn kompensiert, d. h. je gréRer die Unterkiihlung
unterhalb von Ty, ist. Daher ist zu erwarten, dass der kritische Keimradius ry;; eine stark
abnehmende Funktion der Unterklhlung ist: ri.; = f(AT). Von ry.; wiederum hangt
AGy,i ab, der Zusatzaufwand an thermodynamischem Potenzial fur die Bildung kriti-
scher Keime.

v Da die Bildung des kritischen Keims ein Zufallsereignis ist, wird sie umso unwahrschein-
licher sein, je groRer AGy. ist. Es gilt: Je kleiner die Unterkiihlung AT, desto Kkleiner ist
die verfugbare Volumenenergie Agy und desto gréfler muss der Kritische Keimradius
I'rrit @angesetzt werden. Ein groRerer kritischer Keimradius verursacht eine groRere Ener-
gieschwelle AGy. und dadurch wird die Keimbildung unwahrscheinlicher und deshalb
findet man weniger Keime je Volumeneinheit vor.

» Geringe Unterkiihlung — wenige Keime

» Starke Unterkiihlung — zahlreiche Keime

Diese Uberlegungen kénnen mit folgendem Ansatz definiert werden; man geht von kugelférmi-
gen Keimen mit dem Radius r aus:

4
AG = — <§T[T3) Agy + 4ty Gleichung 3-31

Der negative erste Summand stellt den Gewinn aus der Phasenumwandlung, der zweite den Auf-
wand fiir die Grenzflache dar. Diese Funktion ist im Bild 3-24 graphisch dargestellt.
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/ Aufwand fiur Grenzflache
T AGg =4nry

AGT - — — - Gesamtenergie

. L
Keimradius r
Keimradius)

AG, =—{4nr®/3)Ag
Gewinn aus
chemischer Bindung

AGgee = AGs + AGy,

Thermodynamisches Potenzial AG

Bild 3-24: Thermodynamisches Potenzial als Funktion des Kugelradius bei der homogenen Keim-
bildung [57].

Durch Zufallsereignisse missen Keime mit kritischem Radius entstehen, damit Keimbildung
moglich ist. Man kann erkennen, dass der Keim stabil ist, wenn sein Radius r groRer als der kriti-
sche Wert ist.

Die treibende Kraft nimmt mit fallender Temperatur zu, die Rate der Keimbildung steigt steil an.
Dieser Anstieg ist aber nicht unendlich. Keimbildung ist ein 6rtlich begrenzter Diffusionsvorgang
und die Keimbildungsgeschwindigkeit lasst sich in der allgemeinen Form mit Hilfe der Arrheni-
us-Gleichung beschreiben:

1
In(Reaktionsgeschwindigkeit) = InC — %F Gleichung 3-32

Hierbei bezeichnet ¢ eine Konstante, Q die Aktivierungsenergie, R die universelle Gaskonstante
und T die absolute Temperatur. In einer halblogarithmischen Darstellung, in welcher
In(Reaktions-geschwindigkeit) gegen den Kehrwert der absoluten Temperatur (1/T) aufgetragen
wird, erhé@lt man eine Gerade flr die Daten der Reaktionsgeschwindigkeit. Der Anstieg des resul-
tierenden Arrhenius-Diagramms ist —Q/R. Die Gesamtkeimbildungsrate spiegelt diese Faktoren
wieder (Bild 3-25).

A A
Beitrag durch Diffusion SN

B -

2 5
g . w
g resultierende 5
g Keimbildungsgeschwindigkeit E‘
= =

Beitrag durch Instabilitit
- gesamte
T~ e Umwandlungsgeschwindigkeit
Keimbildungsgeschwindigkeit (1/s) Geschwindigkeit (1/s)
a) b)

Bild 3-25: (a) Die Keimbildungsgeschwindigkeit und (b) die resultierende Gesamtumwandlungsge-
schwindigkeit [56].
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Bild 3-25b stellt die Keimbildungsgeschwindigkeit N und die Wachstumsgeschwindigkeit G zu-
sammen dar. Die Gesamtumwandlungsgeschwindigkeit ist als Produkt von beiden Geschwindig-
keiten zu sehen. Die Keimbildungs- und Gesamtumwandlungsgeschwindigkeit zeigen das gleiche
allgemeine Verhalten.

Niedrige Keimbildungsgeschwindigkeiten und hohe Diffusionsgeschwindigkeiten nahe der eu-
tektoiden Temperatur fiihren zu einer relativ groben Struktur. Der bei niedrigen Temperaturen
gebildete Perlit ist sehr fein und kann sogar unter der Auflosungsgrenze optischer Mikroskope
liegen.

Unterhalb von 400°C wird keine Perlit-Mikrostruktur mehr gebildet. Ferrit und Zementit bilden
sich als auf3erst feine Nadeln zu einer als Bainit bezeichneten Mikrostruktur aus, in der Ferrit und
Zementit noch feiner als in feinem Perlit verteilt sind [56].

ZTU kontinuierlich/isotherm

Das ZTU-Schaubild ist die grafische Darstellung der Umwandlungsvorgange im Geflige einer
Legierung in Abhangigkeit von Temperatur und Zeit (Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild).
ZTU-Diagramme gibt es flr die isotherme Behandlung (Bild 3-26a) und fir die kontinuierliche
Abkihlung (Bild 3-26b). Schaubilder fiir die isotherme Behandlung lassen sich fir Warmebe-
handlungen verwenden, die bei konstanter Temperatur durchgefiihrt werden, wéhrend die Dia-
gramme flr kontinuierliche Abkuhlung zur Beurteilung jener Warmebehandlungen dienen, die
mit einer stetigen Abkuhlung, insbesondere Abschreckung, verbunden sind. In Bezug auf das
Abschreckharten gibt das ZTU-Schaubild nur einen approximativen Uberblick und nicht ein di-
rektes Maf der Hartbarkeit [58].
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Bild 3-26: ZTU-Diagramm fur (a) isotherme Behandlung und (b) kontinuierliche Abkiihlung [58].

In einem isothermen ZTU-Schaubild wird der Zusammenhang zwischen der Haltetemperatur und
der Haltedauer und dem Ablauf der Austenitumwandlung beschrieben. Die auf Austenitisierungs-
temperatur gebrachten Proben werden schnell auf eine bestimmte Temperatur abgeschreckt und
anschliel3end Uber einen langeren Zeitraum bei dieser Temperatur gehalten. Die Umwandlung des
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Austenits beginnt erst mit einer gewissen Verzégerung, die von der Temperatur abhangig ist.
Diese Verzogerung, Anlaufzeit genannt, nimmt mit zunehmender Unterkihlung zuerst ab und
nach Erreichen eines Minimums wieder zu. Die Zeit zwischen dem Umwandlungsanfang und
dem Umwandlungsende wird Umwandlungsdauer genannt. Das isotherme ZTU-Schaubild wird
entlang der Haltetemperatur gelesen. Die im Diagramm dargestellten Zahlenwerte in den Feldern
mit Gefligebezeichnungen geben die %-Anteile der verschiedenen Gefiige wieder. Die Werte am
Ende der Abkulhlkurven sind die jeweils zu erwartende Harte in HV (Vickersharte) des bei dieser
Abkihlung entstandenen Gefliges. Hauptanwendungsgebiet eines isothermen Schaubilds ist die
gezielte Umwandlung zu einem bestimmten Geflige z. B. bei der Zwischenstufenvergitung [59].
In einem kontinuierlichen ZTU-Schaubild wird der Zusammenhang zwischen der Abkihlungsge-
schwindigkeit (-zeit) und dem Ablauf der Austenitumwandlung beschrieben. Die auf Austeniti-
sierungstemperatur gebrachten Proben werden mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten abge-
kihlt. Die Umwandlung des Austenits beginnt erst mit einer gewissen Verzdgerung, die von der
Abkihlungsgeschwindigkeit abh&ngig ist. Bei der Umwandlungstemperatur mit der kirzesten
Anlaufzeit ist die Geschwindigkeit der Umwandlung am gréf3ten. Das kontinuierliche ZTU-
Schaubild wird entlang der Abkiihlungskurven gelesen. Die im Diagramm dargestellten Zahlen-
werte in den Feldern mit Gefligebezeichnungen geben die %-Anteile der verschiedenen Geflige
wieder. Die Werte am Ende der Abkuhlkurven sind die jeweils zu erwartende Hérte in HV des
bei dieser Abkuhlung entstandenen Gefiiges. Den kontinuierlichen Schaubildern kommt in der
Praxis eine groRere Bedeutung zu als den isothermen Schaubildern, da die meisten Wé&rmebe-
handlungen mit einer kontinuierlichen Abkihlung erfolgen [59]. Erklarung zu den Umwand-
lungspunkten: Ac; — Beginn der Umwandlung a—y, Acs — Ende der Umwandlung o —y, Arz —
Beginn der Umwandlung y —a, Ar;— Ende der Umwandlung y—a.

3.4.2 Experimentelle Ermittlung der Phasenumwandlungspunkte

Die experimentelle Ermittlung der Phasenumwandlung erfolgt durch Messung der Langenande-
rung dL (um) tber die Temperatur T (°C) und ergibt eine sogenannte Dilatometerkurve. Der Ab-
stand der Atome in einem Kristallgitter (I,) ergibt sich aus dem Gleichgewicht von abstoRenden
(Fgp) und anziehenden (E,,,) Kraften. Der Gleichgewichtszustand entspricht einem Energiemini-
mum (Q,nin)- Um eine Anderung von I, zu bewirken, bedarf es stets einer Energiezufuhr. Wird
einem Material Energie in Form von Warme zugefiihrt, fuhrt dies zu einer VergrélRerung des
Atomabstandes und damit zu einer Ausdehnung des Kérpers. Diese thermische Ausdehnung wird
durch den Ausdehnungskoeffizient a; charakterisiert.

1dL .
a =775 Gleichung 3-33
Die Erwdrmung von Eisen auf 911°C (Acg) fihrt durch Phasenumwandlung (o — y) zu einer
Gittermodifikation und dadurch zu einer Anderung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten:
Aperrit < Aaustenit (Bild 3-27a). Der Phasentibergang a — y ist mit einer Volumenkontraktion
und folglich mit einem L&ngenabfall verbunden. Diese Volumenanderung ist auf die geringere
Packungsdichte des kubisch raumzentrierten o -Eisen gegeniber dem  kubisch-
flachenzentrierten y-Eisen zurlickzufuhren (Bild 3-27b). Diese kann mittels Dilatometer detek-
tiert werden.
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Bild 3-27: (a) Dilatometerkurve, Langenanderung einer Eisenprobe bei Erwarmung und (b) Pa-
ckungsdichte [60].

Eine bewdhrte Methode zur Bestimmung der Start- und Endpunkte einer Gefugeumwandlung ist
die Tangentenmethode. Dabei werden gerade Linien (Tangenten) auf die Aufheiz- bzw. Abkunhl-
kurve gelegt. Punkte, an denen die Tangente die Messkurve verlasst, stellen eine Umwandlungs-
temperatur dar.

3.4.3 Einfluss der chemischen Zusammensetzung

Das Beimengen von Legierungselementen in Verbindung mit der eingesetzten Technologie ver-
andert die thermodynamische Stabilitat der Phasen und die Kinetik der Phasenumwandlung. Die
freie Enthalpie (das thermodynamische Potenzial) G eines stofflichen Systems charakterisiert
seine Stabilitdt gegenlber spontanen Umwandlungen. Der Tiefstwert von G entspricht dem
Gleichgewichtszustand. In allen anderen Zusténden ist das System bestrebt, sich durch atomare
Umlagerungen so zu &ndern, dass es dem Gleichgewichtszustand ndher kommt, wobei G in abge-
schlossenen Systemen stdndig abnimmt. Zur Ermittlung des Zeitbedarfs bzw. der Geschwindig-
keit solcher Umwandlungen dient als eine Art Grundformel der Kinetik die angegebene Bezie-
hung:

Umwandlungsgeschwindigkeit = Treibkraft x Mobilitat des Systems

Hier ist die Treibkraft der Gewinn AG zwischen dem Ausgangs- und dem Gleichgewichtszustand
und die Mobilitat des Systems ist insbesondere die Beweglichkeit der atomaren Bausteine, deren
Umlagerung den neuen Zustand ermdglicht.

Bei der Beurteilung der Wirkung von Legierungselementen auf Eisen bzw. auf Stdhle muss man
zwei groRe Gruppen von Legierungselementen unterscheiden. Die erste Gruppe (Ni, C, Co, Mn,
N) von Legierungselementen wird Austenitbildner genannt. Es entstehen Zustandsschaubilder
mit erweitertem y-Bereich. Ab einem bestimmten Legierungsgehalt weisen Stéhle dieser Gruppe
von der Schmelz- bis zur Raumtemperatur austenitisches Gefuge auf. Sie sind umwandlungsfrei.
Die zweite Gruppe (Cr, Al, Ti, Ta, Si, Mo, V) von Legierungselementen wird Ferritbildner ge-
nannt. Der y-Bereich wird verengt bzw. abgeschniirt. Ab einem bestimmten Legierungsgehalt
bilden sich hier bei allen Temperaturen nur noch ferritische Geflige. Klarner [41] und Buchmayr
[61] geben eine ausreichende Ubersicht tiber mittels multipler Regressionsrechnung bestimmte
Formeln fir die Bestimmung der Umwandlungstemperaturen von unlegierten und niedriglegier-
ten Stahlen als Funktion der chemischen Zusammensetzung. Eine zusétzliche Erlauterung wird
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von Yang [62] fur die Berechnung der Martensitstarttemperatur am Beispiel von 328 Stéhlen
gegeben. Die vom Creusot Laboratory erreichten Ergebnisse charakterisieren die Wirkung der
chemischen Zusammensetzung und der Austenitisierungsbedingungen auf den Ablauf des ZTU-
Diagramms von kohlenstoffarmen Stahlen [63]. Eine schematische Darstellung des Einflusses der
Legierungselemente auf das Umwandlungsverhalten bei Stahlen ist unten im Bild 3-28 zusam-
mengefasst.

TiNb 14 aLP
Ae3d N Mo || _______

Acl ’ﬁ’ ”””
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V, Ni, Nb, Ti I
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Bild 3-28: Einfluss der Legierungselemente auf das Umwandlungsverhalten bei Stéahlen [64].

Ochi u. a. [65] haben durch multiple Regression von 173 mikrolegierten Stahlen fir einen sehr
groBen Bereich der Stahlzusammensetzung die y—a-Umwandlungstemperatur nach einer tempe-
raturkontrollierten Umformung untersucht. Die Gleichung 3-34 beschreibt die Umwandlungs-
temperatur Ar; als Funktion der statistisch signifikanten Legierungselemente. Der Zusammen-
hang wurde fur eine Blechdicke von 8 mm ermittelt. Fur die Dickenabhangigkeit wurde ein Gra-
dient von 0,35°C/mm errechnet. Daraus ergibt sich auch der Korrekturterm fiir die Berechnung
von Arz abhéngig von der Blechdicke t [mm] bzw. der Rohrwanddicke fir das hier vorliegende
Prozessmodell [41].

Ay (°C) = 910 — 310C — 80Mn — 20Cu — 15Cr — 55Ni — 80Mo + 0,35(t — 8) Gleichung 3-34

3.4.4 Einfluss der Umformung

Bei der heutzutage eingesetzten modernen Technologie des Warmwalzens von Stahlprodukten
kann man die Phasenumwandlung gezielt mit mehreren Parametern einstellen. Die wichtigsten
Parameter sind dabei die Ausgangskorngroe des Austenits vor der Umformung und die GroRe
und Art der Umformung. Bei den Untersuchungen nimmt man entweder die mit einem gewissen
Produktionsprozess verbundene Deformation [66], [67], [68] oder einen hoheren Wert, um den
Einfluss starker auszupragen und deutlich zu beschreiben [69], [70]. Die durchgefiihrten Untersu-
chungen in [71] charakterisieren die allgemeine Tendenz: die eingebrachte Umformung verur-
sacht eine frilhere Phasenumwandlung. Die zeitliche Verschiebung ist von der gegebenen chemi-
schen Zusammensetzung und der Grol3e der Umformung abhéngig (Bild 3-29).
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Bild 3-29: (a) Einfluss der Umformung auf die Verschiebung der Ars-Temperatur in C-Mn Stahl
ohne und (b) mit Nb-Mikrolegierung [71].

Eine schematische Darstellung im Bild 3-30 erklért die Entstehung des ,,umforminduzierten Fer-
rits* (deformation induced ferrite transformation) als die Anderung der freien Enthalpie.
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Bild 3-30: (a) Schematische Darstellung der Anderung der freien Energie-Kurve des verformten
Austenits und (b) Fe-C-Diagramm, Anderung der Umwandlungstemperatur durch Verformung
[64].

3.4.5 Einfluss der Korngrofie

Ein anderer wichtiger Parameter beim Umwandlungsprozess ist die Austenitkorngrofie. Die
KorngroRe charakterisiert die Korngrenzflache und die potenzielle Anzahl von Keimstellen fur
die Umwandlung. Wie aus Bild 3-31 erkennbar ist, verschiebt sich die Umwandlung mit steigen-
der Austenitisierungstemperatur zu spateren Zeiten und niedrigeren Temperaturen (Stahl 1: C =
0,11, Si = 0,40, Mn = 1,28; Stahl 2: C = 0,21, Si = 0,40, Mn = 1,52). Dies kann durch den gréRe-
ren mittleren Korndurchmesser und dem damit geringeren Anteil an vorhandener Korngrenzfla-
che erklart werden.
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Bild 3-31: Einfluss der Austenitisierungstemperatur (Austenit-KorngroRe) auf das Umwandlungs-
verhalten (a) Stahl 1 und (b) Stahl 2; A — Austenit, F —Ferrit, B — Bainit, M - Martensit [72].

3.4.6 Einfluss einer beschleunigten Abkihlung

Eine beschleunigte Abkuhlung nach dem Streckreduzierwalzwerk (SRW) ermdglicht den ver-
formten Austenit auf ein optimales UnterkiihlungsausmaR zu bringen, welches mit einer maxima-
len Ferritkeimbildung verbunden ist. Eine zunehmende Unterkiihlung bewirkt eine Abnahme der
Bildungsenergie eines tberkritischen Keimes und somit erhoht sich die Keimbildungsrate. Die
gesamte Keimbildungsrate wird von der Kohlenstoff- bzw. Grenzflachendiffusion substitutionell
geloster Elemente wie z. B. Mangan [73] beeinflusst, dadurch gibt es fur jeden Ausgangszustand
ein Unterkihlungsoptimum.

Wird die Austenit-Konditionierung im rekristallisationsgesteuerten Modus durchgefiihrt, so
bringt eine beschleunigte Abkihlung praktisch keine Erhéhung der Keimbildungsrate, obwohl
die Keimbildungsenergie reduziert wird. Der dabei entscheidende Mechanismus ist die Anreiche-
rung des wahrend der ablaufenden Ferritreaktion verbleibenden Austenits mit Kohlenstoff und
Stickstoff, aber auch mit substitutionell geldsten Elementen, die den Austenit so stabilisieren,
dass dieser sich bei tieferen Temperaturen in Bainit oder Martensit umwandelt [20].

3.4.7 Modelle zur Ermittlung der Arz-Temperatur

Die experimentelle Ermittlung der Phasenumwandlungs-Temperaturen mittels Dilatometerversu-
chen ist sowohl zeit- als auch kostenaufwendig. Diesbezuglich gibt es seit jeher ein grol3es Be-
streben, Modelle zu entwickeln, mit denen man diese Temperaturen berechnen kann. Die Ermitt-
lung der Ac- und Ar-Temperaturen geschieht in den meisten Féllen unter Anwendung linearer
Regression aus einer Vielzahl vorab gemessener Haltetemperaturen von Stahlen ahnlicher chemi-
scher Zusammensetzung. In der Literatur findet man zahlreiche Formeln zur Ermittlung dieser
Temperaturen [74].

Zur Berechnung der Ferrit-Start-Temperatur Ar;°C wéhrend des kontinuierlichen Kihlens bedarf
es Modelle, welche neben der chemischen Zusammensetzung zusétzlich die Auswirkungen der
Austenitisierungsbedingungen sowie der Kuhlrate CR°C/s auf die Phasenumwandlung beruick-
sichtigen. Solche Modelle werden mittels multipler linearer Regression durch Anwendung der
neuronalen-Netzwerk-Methode von A. A. dos Santos und R. Barbosa erstellt [75].

Im Modell flieBen die Austenitisierungsbedingungen durch die mittlere Austenitkorngréfe d,, (in
ASTM) in die Berechnung ein. Die ASTM-Zahl N in um wird nach Gleichung 3-36 umgerech-
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net. In Tabelle 3-9 ist der Bereich der chemischen Zusammensetzung der untersuchten Stahle
ersichtlich.

Ars[°C] = 877,4 — 512C — 40,9Mn + 23,1Si + 567,1C? — 199,5CMn
+ 265,8CSi + 4,15N — 1,03CR%> — 11,3 In(CR)

mit N = —21In(2 10~* d,,/In(2))

Gleichung 3-35

Gleichung 3-36

Tabelle 3-9: Rahmen der chemischen Zusammensetzungen fiir die Berechnung von Ars (in Gew.-

%).
Element| C Mn Si Al Ti Mo \/ P S N
min. 0,04 | 0,4 | 0,03 | 0,025 0 0 0 0,002 | 0,0024 | 0,0039
max. 0,5 | 153 | 1,2 | 0,040 | 0,011 | 0,03 | 0,045 | 0,017 | 0,0100 | 0,0079

Im Modell nach J. Trzaska und L. A. Dobrzanski [76] werden die Austenitisierungsbedingungen
durch die Austenitisierungstemperatur T, berticksichtigt. In Tabelle 3-10 ist der Bereich der
chemischen Zusammensetzung der untersuchten Stahle ersichtlich:

Arz[°C] = 968,7 — 254C — 71Mn + 27,6Si — 30Cr — 44Ni — 54Mo + 95,8V

— 0,02T, — 62,8CR%?> Gleichung 3-37

Tabelle 3-10: Rahmen der chemischen Zusammensetzungen fur die Berechnung von Ar; (in Gew.-

%).
Element C Mn Si Cr Ni Mo \/ Cu
min. 0,11 0,2 0,14 0 0 0 0 0
max. 0,77 1,53 1,37 1,54 1,72 0,72 0,31 0,26

A. A. dos Santos und R. Barbosa berechnen die Ferrit-Start-Temperatur Ar;°C (Gleichung 3-38)
unter Einwirkung des Verformungsgrades ¢ wéhrend der Kihlung [75]. Ars°C wird ausgehend
von der Gleichgewichts-Transformations-Temperatur Aes, unter Einbeziehung der Kihlrate CR,
des Umformgrads ¢ und der mittleren AustenitkorngroRe dy in um, berechnet. Der angegebene
Umformgrad bezieht sich auf Verformungen unterhalb der Rekristallisationsstopptemperatur
(Tar)-

Ars = A es — 22,2405 CR>1677 p=01027 (,,0,3103 Gleichung 3-38

3.5 Ausscheidungen

Eine Verbesserung bestimmter Eigenschaften, hdufig der Festigkeit, der Harte, der Zahigkeit, der
Umformbarkeit und der Korrosionsbestandigkeit, wird durch einen gezielten Zusatz weiterer
Elemente erreicht. Die Eigenschaften eines Stahles andern sich nicht immer stetig mit zunehmen-
der Menge eines Legierungselementes und die Wirkungen der im Stahl enthaltenen Legierungs-
elemente addieren sich nicht immer.

3.5.1 S, P-Begleitelemente

Schwefel (S) sowie Phosphor (P), Stickstoff und Sauerstoff sind unerwiinschte Begleitelemente.
Bei der Stahlerzeugung versucht man grundsatzlich den Anteil von Schwefel durch eine Ent-

33



schwefelung der Eisenschmelze zu minimieren. Die Grenzwerte der unerwiinschten Begleitele-
mente wurden in den letzten fiinfzig Jahren stark reduziert (S von 0,03 bis zu 0,001) [77].

Der Schwefel im Stahl kann folgende Sulfide bilden: MnS, (Mn,Fe)S, Cu,S, CugSs, CugSs, TiS,
Ti,C,S,, FeS und Fe,S. Die Grélie und Form der Ausscheidungen kénnen Rekristallisation und
dadurch das Umformvermdgen beim Warmwalzen beeinflussen.

Die Sulfidstabilitat und Ausscheidung oder Auflésung von Sulfiden l&sst sich durch ihre Bil-
dungsenthalpien oder anhand der Loslichkeitsprodukte und auch der Schmelzpunkte beurteilen.
Fur ausgewéhlte Sulfide sind die Schmelzpunkte angegeben [78]: MnS (1610°C), FeS (1180°C)
und Fe,S (742°C).

3.5.2 Mn,V, Al — Legierungselemente

Mangan wird zur Vermeidung des tiefschmelzenden Eisensulfid-Eutektikums und der Warmris-
sigkeit zulegiert, bezieht auch unterschiedliche Loslichkeitsprodukte von Schwefel ein und hat
eine hohere Affinitat zu Schwefel als Eisen. Mangansulfide der Zusammensetzung MnS sind in
der a- und B-Modifikation als kubische Formen und y-MnS als hexagonale Struktur bekannt und
werden in [79] beschrieben. Durch den Zusatz von Mangan (bis etwa 1,6%) kann eine hohere
Festigkeit tber eine Mischkristallverfestigung erreicht werden. Mangan hat keinen erkennbaren
Einfluss auf die Korrosionsbestédndigkeit, nur in Verbindung mit Schwefel vermindert es die Be-
standigkeit gegeniber Lochkorrosion. Mit Mn als Legierung wird die Loslichkeit des Stickstoffs
im Austenit erhoht, die Loslichkeit des Schwefels gesenkt und parallel dazu die Schweillbarkeit
verbessert. Gleich wie Cr und Mo verzégert Mn die Perlitumwandlung [80]. Bei kohlenstoffar-
men Nb-mikrolegierten Stahlen reduziert Mn fast linear die Phasengleichgewichtstemperaturen
[81].

Vanadium hat im Vergleich zu den anderen Mikrolegierungselementen aufgrund seiner geringen
Atomdifferenz zu Eisen die grofite Loslichkeit im Austenitgitter. Vanadiumnitrid ist mit anderen
Nitriden und mit den Niobkarbiden vollkommen mischbar. Bei V-mikrolegierten Stahlen erfolgt
die Festigkeitssteigerung sowohl durch Kornfeinung als auch durch Bildung fein verteilter Aus-
scheidungen vom Typ (V,Nb)(C,N)-Karbonitrid. Vanadium trégt durch geldste Atome oder durch
Atome, die zu den Korngrenzen segregiert sind, zur Hartbarkeitsverbesserung bei [82]. Vanadi-
umausscheidungen sind dagegen Keimstellen flr die nicht martensitische Umwandlung [83]. Als
ausscheidungshartendes Element ist Vanadium besser geeignet als Niob. Alle drei Zusétze (V, Ti,
Nb) sind als starke Karbidbildner bekannt. Ti, Nb und V bilden sowohl Nitride als auch Karboni-
tride [84], [85]. Die Vanadiumkarbonitrid-Ausscheidung erfolgt sehr schnell, groftenteils bereits
wahrend der y/a-Umwandlung. Durch die Abbindung von Stickstoff verbessert Vanadium genau
wie Nb und Ti die Alterungsneigung von Stahlen. Die wesentlich niedrigere LAsungsgliihtempe-
ratur des Vanadiumstahles entspricht der starkeren Loslichkeit von VN im Vergleich zum Nb (C,
N) oder zum TiC [86].

Das Element Aluminium ist sehr wichtig, da es bei Gehalten von 0,02% den im Stahl enthaltenen
Stickstoff als Aluminiumnitrid bindet. Hierbei sind die AIN-Ausscheidungen flir das Fixieren der
Kornform verantwortlich [87], [88]. Diese Fixierung ist zusammen mit anderen Ausscheidungen
auch nach dem Gluhen bekannt [89]. Aluminium selbst, besonders in der Kombination mit Silizi-
um, verlangsamt die Verzunderungsgeschwindigkeit bei hohen Temperaturen, z. B. bei der Er-
warmung im Ofen.
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3.5.3 Nb, Ti - Mikrolegierungselemente

Mikrolegierungselemente bilden die feinverteilten und erst bei héheren Temperaturen in Losung
gehenden Nitride und/oder Karbide. Titannitride sind selbst bei hohen Drehherdofentemperaturen
von 1250°C stabil, hingegen gehen die Karbide von Titan und Niob und auch die Niobnitride im
Ofen in Lésung. Die Nitrid- oder Karbidteilchen behindern das Wachsen der Austenitkérner und
fihren zu einem feinen Ferritkorn [90]. Die Ausscheidungsgrofie und —anordnung und damit ihre
Wirksamkeit sind von ihrer Bildungstemperatur abhéngig. Je héher die Bildungstemperatur ist,
desto groRer sind die Ausscheidungen. Im Austenit werden die Ausscheidungen auf Austenit-
korngrenzen, Subkorngrenzen und Zwillingsgrenzen ausgeschieden. Sie wirken hauptsachlich als
Keimstellen fur das Umwandlungsgefiige. Feine Ausscheidungen kdnnen eine Beschleunigung
der Austenitumwandlung bewirken [91], [92]. Bei Ti-Nb-legiertem Stahl hat die Abkiihlung nach
dem Warmwalzen einen groRen Einfluss auf die Entwicklung der mechanischen Eigenschaften.
Als Folge der Ostwald-Reifung der Ausscheidungen ergibt sich betrieblicherseits hieraus eine
optimale Auslagerungstemperatur zwischen ca. 620°C und 660°C [90]. In den Forschungsarbei-
ten von Hansen u. a. [93], Speer u. a. [94] und Hong u.a. [95] wurde nachgewiesen, dass die Aus-
scheidungen in Nb- , Nb/V- und Nb/Ti-mikrolegierten Stahlen an den Korngrenzen bevorzugt
ausgeschieden werden. In der Arbeit von Zajac [96] sind intergranulare Ausscheidungen bei C-
Mn-V-Ti Stahlen mit unterschiedlichen N-Gehalten im Bereich von 50 bis 250 ppm beschrieben.
Von den Mikrolegierungselementen Ti und Nb ist nur Titan Sulfidbildner, wéahrend Niob keine
Verbindung mit Schwefel eingeht [97].

Das Mikrolegierungselement Titan bildet wie auch andere Mikrolegierungselemente sowohl im
Austenit als auch im Ferrit feine Karbid-, Nitrid- und Karbonitridausscheidungen, deren Zusam-
mensetzung sich je nach Kohlenstoff- und Stickstoffgehalt und je nach Bildungstemperatur an-
dert [98]. Da die Losungstemperatur der Titanausscheidungen sehr hoch ist, wirken diese, wenn
sie feindispers verteilt sind, kornwachstumshemmend. Gel6ste Ausscheidungen kdnnen sich im
Verlauf der Umformung wieder ausscheiden und fuhren zu einer Festigkeitssteigerung durch
Ausscheidungshértung. Die Zahigkeitseigenschaften werden dabei nicht negativ beeinflusst. Ti-
tan verhindert ebenso wie Niob durch die stabile Abbindung von Kohlenstoff und Stickstoff die
interkristalline Korrosion von ferritischen Stéhlen, die durch Chromkarbide und —nitride auf den
Korngrenzen hervorgerufen wird. Aufgrund seiner scharfkantigen Ausscheidungen eignet sich
Titan allerdings nicht zur Kornwachstumshemmung und zur Ausscheidungshértung bei dyna-
misch hochbeanspruchten Bauteilen. Im Vergleich mit Niob hat Titan mehr Affinitat zur Stick-
stoffabbindung. AuRerdem konnen die Verteilung und die GroRe der Ti-Ausscheidungen, die
wahrend des Nachwarmprozesses gebildet wurden, eine wichtige Rolle nicht nur in Bezug auf
,das Festhalten von Austenitkdrnern® wahrend des Nachwérmens, sondern auch auf die Aus-
scheidungskinetik von Nb-Ausscheidungen spielen [99].

Niob bildet ebenso wie Titan mit den Elementen Kohlenstoff und Stickstoff Ausscheidungen
verschiedenster Zusammensetzungen. Nb und V bilden Karbide vom Typ (V,Nb)(C,N), die zu
den stabilsten Phasen in den Stahlen z&hlen und daher sehr wichtig fur die Hochtemperaturbe-
standigkeit dieser Werkstoffe sind [100]. Je groRer das N/C-Verhaltnis eines Stahles ist, desto
stickstoffreicher sind die Niobkarbonitride. Die Loslichkeit fur Niob im Austenit sinkt mit stei-
gendem Kohlenstoffgehalt in der Schmelze. Beim selben Kohlenstoffgehalt ist die Temperatur-
stabilitdt von Niobkarbonitrid héher als von Niobkarbid [101]. Niobkarbide im Austenit kdnnen
das Kornwachstum behindern. Mit steigendem Niobgehalt der Ausscheidungen steigt die Grenz-
temperatur fir das Kornwachstum, sofern der Volumenanteil der Ausscheidungen gleich ist. Bei
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gleichen Gehalten an Mikrolegierungselementen hat Niob den stérksten Einfluss auf die Kornfei-
nung, gefolgt von Titan und Vanadium. Nb kann ungiinstige Seigerungen in dickwandigen Bau-
teilen hervorrufen [102]. Bei Ti- und TiNb-legierten Stdhlen mit Mikrolegierungen weit oberhalb
von 100 ppm sind im Warmband Niobsegregationen an den Korngrenzen bekannt [103]. Nioble-
gierte Stahle werden hdufig fir die thermomechanische Behandlung eingesetzt. Im Verlauf der
Warmumformung werden bei niedrigen Austenitisierungstemperaturen dehnungsinduzierte, feine
Ausscheidungen gebildet, die die Rekristallisation verzégern, was zu extrem feinen Kornern
fuhrt, da die Austenitumwandlung ohne vorherige Rekristallisation ablaufen kann [104], [105].
Die thermodynamisch berechneten Gleichgewichtszustande fir mehrere Mikrolegierungstypen
bei bestimmten Temperaturen sind in Tabelle 3-11 zusammengefasst [106].

Tabelle 3-11: Die thermodynamisch berechneten Gleichgewichtszustande bei bestimmten Tempera-

turen.

‘;fr:'eerngingl > 1400°C 1200°C 1000°C 800°C 600°C
Ti, Al TiN TiN TiN TiN TiN
AIN AIN AIN
Ti’ Nb TiN TiN TiN TiN TiN
Nbo,g7(C,N) Nby,g7(C,N) Nbo,g7(C,N) Nbg g7(C,N) Nbyg7(C,N)
(Nbeil-x)(Cle-v) (Nbeil-x)(Cle»v) (Nbeil-x)(Cle-v) (Nbeil-x)(Cle-v) (Nbeil-x)(Cle-v)
Ti’ Nb’ Al TiN TiN TiN TiN TiN
Nbo,7(C,N) Nbyg,67(C,N) Nbo,g7(C,N) Nbg 87(C,N) Nbog7(C,N)
(Nbeil-x)(Cle-y) (Nbeil-x)(Cle»y) (Nbeil-x)(Cle-y) (Nbeil-x)(Cle-y) (Nbeil-x)(Cle-y)
AIN AIN AIN
TiND V| TN TiN TiN TiN TiN
Nbg g7(C,N) Nby g7(C,N) Nby g7(C,N) Nbg g7(C,N) Nby g7(C,N)
(NB,Tig)(CyN1y) | (NBTiz)(CyN1y) | (NDTi1)(CyN1y) | (NDTi1)(CyNyy) | (NBTiz)(CyNyy)
Nb,V(C.N) Nb.V(C.N) Nb.V(C.N) Nb.V(C.N)
Ti, Nb’ AL TiN TiN TiN TiN TiN
vV Nbg7(C,N) Nbog7(C,N) Nbyg7(C,N) Nbg7(C,N) Nbyg7(C,N)
(Nbeil-x)(Cle-y) (Nbeil-x)(Cle-y) (Nbeil-x)(Cle-y) (Nbeil-x)(Cle-y) (Nbeil-x)(Cle-y)
Nb,V/(C,N) Nb,V/(C,N) Nb,V/(C,N) Nb,V/(C,N)
AIN AIN AIN

3.5.4 Ausscheidungen und Phasenumwandlung

Die Loslichkeit von karbonitridbildenden Mikrolegierungselementen in einer ferritischen Matrix
ist im Vergleich zu einer austenitischen Matrix um GrofRenordnungen kleiner. Diese enorme LOs-
lichkeitsdifferenz initiiert, falls fir eine notwendige Diffusion genuigend Zeit ist, eine Ausschei-
dungsreaktion, die mit der austenitisch-ferritischen Phasenumwandlung gekoppelt ist. Die Aus-
scheidungsreaktion kann sowohl wahrend als auch nach der y - @ Umwandlung ablaufen. Falls
keine Ausscheidungsreaktion ablduft, bleibt der Ferrit Ubersattigt [107].

Die gekoppelte Umwandlungs- und Ausscheidungsreaktion im Stahl kann teilweise so interpre-
tiert werden, dass die Ferritbildung zusammen mit einer Eisenkarbidbildung ablduft. Diese Um-
wandlung ist bei einer gentigend niedrigeren Kihlrate und gentigend Kohlenstoff als die Perlit-
bildung zu betrachten. Gleichzeitig kénnen aufgrund der variablen thermodynamischen Stabilitét
die Ausscheidungskonfigurationen (in Form der Karbonitride) mit den klassischen Mikrolegie-
rungselementen wie Ti, Nb und V wéhrend der Reaktionen Austenit -> Ferrit, Ferrit -> Perlit
gebildet werden. Das Teilchenwachstum und die Stabilitat hdngen von der Diffusion der intersti-
tiell gelosten Atome Stickstoff und Kohlenstoff, aber auch von der Diffusionsgeschwindigkeit
der substitutionell gelosten Atome ab. Dieses diffusionsgesteuerte Wachstum ist somit zwingend
an die Bewegung der Reaktionsflache zwischen Austenit und Ferrit gekoppelt. In Abh&ngigkeit
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von den Bedingungen in der Reaktionszone kdnnen die Karbonitride verschiedene Morphologien
annehmen [108].

In mit Ti und Nb mikrolegierten V-Stahlen sind die, durch eine ebene Grenzfldchenausschei-
dungsreaktion generierten, parallelen Ausscheidungsbander zu beobachten. Dies ist mit einer
gesteuerten Ausscheidung von Vanadiumkarbid verbunden, der eine hohere Loslichkeit sowohl
im Austenit als auch im Ferrit aufweist [109], [110].

Fur die Festigkeit einer Struktur folgt daraus, dass bei tiefen Umwandlungstemperaturen ein Mi-
nimum im Bandabstand und im Teilchenabstand erreicht wird. Die dazu notwendige Senkung der
Umwandlungstemperatur kann durch eine Zulegierung von austenitstabilisierenden Elementen
(wie Mn oder Ni) ermdglicht werden. Die gebildeten Ausscheidungen wirken auf den Ablauf der
Phasenumwandlung hemmend, da die y/a — Grenzflache wéhrend der Bewegung zwischen den
Ausscheidungen gekriimmt wird, bis sie sich von diesen I6st. Der Mechanismus kann im Prinzip
mit dem Orowan-Mechanismus flr Versetzungsbewegungen verglichen werden, mit der Aus-
nahme, dass kein Ring analog zum Versetzungsring um die Ausscheidung bleibt [111].

In mikrolegierten Stahlen wird nur ein Teil der Ausscheidungen wahrend der y/a — Umwand-
lung gebildet. Eine zusatzliche, aus dem (berséttigten Ferrit stammende Ausscheidungsmorpho-
logie ist dann moglich, wenn die Diffusion der karbonitridbildenden Elemente noch geniigend
rasch ablauft. Diese Ausscheidungen werden dementsprechend bei Versetzungen und an Ferrit-
grenzflachen gebildet, da diese mehrdimensionalen Fehlstellen mit einer 6rtlich hoheren Diffusi-
onsrate assoziiert werden konnen [112].

3.5.,5 Analyse von kompliziert aufgebauten Gefligen

Die teilkohérenten Grenzflachen sind aus einer regelmafigen Anordnung von Versetzungen auf-
gebaut. H&ufig bilden sich auch Kristallkeime an vorher im Gitter schon vorhandenen Versetzun-
gen. Die Abbildungsbedingungen sind dann héufig so, dass man nicht beide Objekte - Versetzung
und Teilchen - gleichzeitig mit gutem Kontrast abbilden kann (Bild 3-32a). Hier hilft oft eine
Kombination von Hell- und Dunkelfeldaufnahme. Im Hellfeld werden die Versetzungen gut ab-
gebildet (Bild 3-32b), wahrend im Dunkelfeld das Profil der Teilchen klar erkennbar wird (Bild
3-32c) [113].

0,5 ym

Bild 3-32: Ausscheidungsbildung an Versetzungen: (a) Keime von kfz-Goldteilchen bilden sich im
krz Eisen-Goldmischkristall durch Aufspalten von Versetzungen, (b) die Hellfeldaufnahme zur Ab-
bildung der Versetzungen und (c) die Dunkelfeldaufnahme zur Abbildung der Teilchen [113].

37



Dunkelfeldmethode

Das Prinzip der Dunkelfeldmikroskopie beruht darauf, dass Objekte Licht nicht nur absorbieren,
sondern auch immer einen Teil des Lichtstrahls ablenken. Wenn die Beleuchtung so eingestellt
ist, dass die direkten Lichtstrahlen am Objektiv des Mikroskops vorbeigehen, sieht der Betrachter
nur das abgelenkte Licht. Eine der Ablenkungsursachen ist die als Tyndall-Effekt bezeichnete
Streuung von Licht an kleinen Teilchen. Auch Teilchen, die kleiner sind als die Auflésungsgren-
ze des Mikroskops, lenken Licht ab und lassen sich daher mit einem Dunkelfeldmikroskop nach-
weisen. Wahrend man bei der Hellfeldmethode den ungebeugten Elektronenstrahl abbildet (Bild
3-33a), wird fiir die Dunkelfeldaufnahme ein gebeugter Elektronenstrahl benutzt (Bild 3-33b).
Auf diese Weise entsteht ein charakteristischer Beugungskontrast im vergroéRerten Endbild.

b !Io Lo Primarstrahl
Probe
e,
I <9 'fd Iy Objektivebene
Y [, was = | ee—— s | wmm Obj. Ap. Blende
I I
d r

1

a) b) c)
Bild 3-33: Schematischer Strahlengang bei (a) Hellfeldabbildung, (b) Dunkelfeld durch Verschieben
der Objektivaperturblende und (c) Dunkelfeld durch Kippen des Strahlerzeugers.

3.5.6 Quantitative Auswertung der Ausscheidungsparameter

Fur die quantitative Analyse der Ausscheidungsparameter wie Radius, Anzahl und VVolumenfrak-
tion werden heute stereologische Methoden verwendet. Eine ausfuhrliche Zusammenfassung die-
ser Methoden wird von Underwood gegeben [114].

In dieser Arbeit berechnen wir die Ausscheidungsparameter mit einem modifizierten Ansatz auf
der Basis der von Sonderegger entwickelten Methode [115]. Dieses Verfahren erzeugt nur gerin-
ge systematische Fehler fur die Verteilung der AusscheidungsgrofRen bei unterschiedlichen Pro-
bendicken. Stereologische Gleichungen werden zur Berechnung jeder Art der Ausscheidungen
verwendet und ermdglichen die Ermittlung des mittleren Durchmessers und des Volumenanteils.
Die Probendicke an der Position der Ausscheidung i ergibt sich aus dem t/A Bild, wobei ¢t die
Probendicke und A die mittlere freie Weglange von Elektronen bei inelastischer Streuung sind.
Dabei wird A aus dem Ansatz von Malis [116] berechnet.

3.6 Computersimulation

3.6.1 Zellulare Automaten fiir die Modellierung der dynamischen Rekristallisation

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Modell auf der Basis von Zelluldren Automaten in Java fur
die Beschreibung der dynamischen Rekristallisation entwickelt und mit experimentellen Daten
validiert.

Zellulare Automaten sind Algorithmen, die durch Anwenden von lokalen deterministischen oder
probabilistischen Transformationsregeln auf die Zellen eines regelméRigen (oder unregelmafi-
gen) Gitters, die diskrete rdumliche und zeitliche Entwicklung von komplexen Systemen be-
schreiben [117], [118]. Diese Regeln bestimmen den Zustand eines Gitterpunkts in Abhéngigkeit
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von seinem vorherigen Zustand und dem Zustand der benachbarten Zellen. Die Anzahl, die An-
ordnung und der Umfang der Nachbarzellen, die mit den Transformationsregeln zur Berechnung
der Zustandsanderung verwendet werden, bestimmen die Wechselwirkung und die lokale Form
der Bereiche, die sich entwickeln. Zellulare Automaten arbeiten in diskreten Zeitschritten. Nach
jedem Zeitintervall werden die Werte der Zustandsvariablen fur alle Gitterpunkte synchron aktua-
lisiert, um die neuen (oder unveranderten) Werte, welche durch die Transformationsregeln zuge-
ordnet wurden, zu kartieren. Aufgrund dieser Merkmale sind die zelluldren Automaten ein dis-
kretes Verfahren fiir die Simulation und Entwicklung von komplexen dynamischen Systemen, die
eine groBe Anzahl von dhnlichen Komponenten enthalten, auf der Basis ihrer lokalen Wechsel-
wirkungen. Die rdumliche Gesamtsystemkomplexitdt und die Transformationskinetik ergeben
sich aus der wiederholten und synchronen Durchfuihrung der zelluldren Automaten-Regeln ange-
wendet auf alle Knoten des Gitters [119]. Zelluldre Automaten wurden erfolgreich fir eine Viel-
zahl von Problemen im Bereich der dynamischen Rekristallisation verwendet [120], [12], [121],
[54], [122].

3.6.2 JMatPro fir die Modellierung der Umwandlungskinetik

Im zweiten Teil dieser Arbeit sind die experimentell bestimmten Werte flir den Start der Ferrit-
Austenit-Umwandlung fir verschiedene Austenit-Bedingungen dargestellt und diese werden mit
bekannten Modellen aus der Literatur verglichen. Fur diesen Vergleich wird ein empirisches Mo-
dell [75], ein neuronales Netzwerkmodell [76] und ein Materialbearbeitungs-Software-JMatPro-
Modell [123] verwendet. Es wird gezeigt, wie das AusmaR der Verformung und die Anzahl der
Umformschritte auf die Phasenumwandlung, die sogenannte dynamische Umwandlung (DU)
oder spannungsinduzierte dynamische Umwandlung (SIDU), wirken [124]. SIDU beeinflusst die
Entwicklung der Versetzungsdichte und damit die Ausscheidungskinetik [125]. Die gewonnenen
Informationen sind besonders wichtig fir die Bildung einer ultrafeinen Mikrostruktur im Produk-
tionsprozess.

JMatPro ist ein wertvolles Werkzeug fir die Berechnung der Werkstoffeigenschaften fur eine
Vielzahl von technischen Legierungen. Es ist eine Java-basierte Materialbearbeitungs-Software,
die Phasengleichgewichte von Mehrkomponenten-Legierungen auf der Basis der Phasendia-
gramme-Methode CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams) berechnet [123]. Fir jede einzel-
ne Phase in Mehrkomponentensystemen werden die Eigenschaften wie Molvolumen, Wéarmeleit-
fahigkeit, Elastizitditsmodul und Poisson-Verhaltnis mit einfachen Vermischungsmodellen be-
rechnet [126]. Zunéchst werden isotherme Phasenumwandlungskurven von Ferrit, Perlit und Bai-
nit berechnet und in einem Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild (isothermes ZTU) darge-
stellt [127]. Das isotherme ZTU-Diagramm wird mit den Additivitatsregeln nach Kirkaldy in ein
kontinuierliches ZTU-Schaubild transformiert [128].

3.6.3 Thermodynamische Berechnung der Ausscheidungskinetik mittels MatCalc

Im Rahmen der Zusammenarbeit mit dem ,,Christian Doppler Laboratory Early Stages of Precipi-
tation” wurden die thermodynamischen Berechnungen der Ausscheidungskinetik in der betrach-
teten Produktionskette durchgefuhrt. Es wurde die Entwicklung der Versetzungsdichte und der
Ausscheidungs-Populationen berechnet, die sich wahrend der Erstarrung und der anschlief3enden
Warmumformung bilden. Die Computersimulationen der Ausscheidungen M(C, N)-Typ (M =V,
Nb oder Ti) wurden mit der thermokinetischen Software MatCalc [129], [130] durchgefiihrt. Die
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Simulationsergebnisse wurden mit experimentell mittels Elektronenmikroskopie (TEM) ermittel-
ten Daten validiert [131].

Die MatCalc Modellierung hilft uns, die Keimbildung, das Wachstum und die Vergréberung der
Ausscheidungen in Mehrkomponenten- und Mehrphasensystemen zu beschreiben, und die daraus
resultierende hemmende Wirkung der Ausscheidungen auf die dynamische Rekristallisation zu
verstehen.

3.6.4 Berechnung der Mikrostrukturentwicklung mittels Mathcad

Mathcad ist eine kommerzielle Software der Firma Parametric Technology Corporation (PTC)
und gehort zur Gruppe der Computeralgebrasysteme wie Derive, Maple, Matlab und Mathemati-
ca. Mathcad wird heute fur die Ausfuhrung, Analyse und Weitergabe der wichtigsten Konstrukti-
onsberechnungen verwendet. Die einfache Verwendung und die Ahnlichkeit mit den vertrauten
Notizbuchern fiir die technische Entwicklung erleichtern Entwurfserkundung, -validierung und -
verifizierung sowie den Austausch wichtiger Konstruktionsdaten. Dank der zahlreichen Beispiele
der Kopplung von metallkundlichem und produktionstechnischem Fachwissen mit numerischen
Methoden zur Losung von praktischen Aufgabenstellungen von B. Buchmayer [132] wird
Mathcad intensiv auf den Fachgebieten Werkstoffkunde, Schweifdtechnik und Umformtechnik
verwendet. In der vorliegenden Arbeit werden einzelne Berechnungen in Mathcad dargestellt und
diskutiert.
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4 Versuchsdurchfuihrung

4.1 Versuchswerkstoffe

Die Versuchswerkstoffe sind kohlenstoffarme Mn-Stéhle ohne und mit Mikrolegierungselemen-
ten. Die in Tabelle 4-1 dargestellten chemischen Zusammensetzungen unterscheiden sich vor
allem im Kohlenstoffgehalt sowie in der Menge der Mikrolegierungselemente wie Vanadium,
Titan und Niob.

Tabelle 4-1: Die Gruppe von untersuchten Werkstoffen, chemische Zusammensetzung (in Gew.-%).

| ¢ | si | mn | Al | Ti | Mo | V | N | Nb
Stahl_1 (S1)

| 008 | 030 | 150 | 003 | 003 | - | 001 | 001 | 0,03
Stahl_2 (S2)

| 020 | 040 | 150 | 004 | - | 001 [ 003 | 001 | 0,03
Stahl_3 (S3)

| 018 | 030 | 140 | 002 [ - [ o001 | 001 | 001 | -

4.2 Versuchsanlagen

Fur die Untersuchung der Mikrostruktur im Mikro- und Nanobereich ist eine breite Variation von
Methoden vorhanden, jede mit ihrem spezifischen Informationsgehalt, VVorteilen und Nachteilen.
Die Kombination dieser vielen Methoden gibt ein moglichst umfassendes Bild tber den tatsachli-
chen Mikrostrukturaufbau und die -entwicklung im Stahl.

4.2.1 Dilatometrische Untersuchungen

Die dilatometrischen Versuche wurden mit einem Hochgeschwindigkeitsumformungs-
Dilatometer DIL 805A/D von Bahr durchgefuhrt, um den Einfluss der Verformung und der Kiihl-
rate auf die Phasenumwandlung festzustellen. Das DIL 805A/D Dilatometer kann optional als
Abschreck- (Bild 4-1a) oder Umformdilatometer (Bild 4-1b) verwendet werden. In beiden Kon-
figurationen erfolgt die Temperaturmessung mittels Thermoelementen (1). Grundsatzlich wird
von der Firma Béhr der Typ S (Pt10%Rh-Pt) mit einem Temperaturbereich von 0 bis 1500°C als
Standardthermopaar empfohlen. Es kénnen bis zu drei Thermoelemente (jeweils vom gleichen
Typ) fir die Messung verwendet werden. Das Regelthermoelement wird vorzugsweise in der
Probenmitte angebracht. Die beiden anderen dienen zur Temperaturmessung an den Probenrén-
dern. Die Probe wird mittels zweischichtiger Induktionsspule (2) erwérmt. Die innere Spule fun-
giert als Gasabschreckung. Die axiale Langenanderungsmessung (3) erfolgt mithilfe eines Diffe-
rentialtransformator-Tauchkern-Systems (LVDT). Die technischen Parameter des Abschreck-
Umformdilatometers DIL805 A/D sind in Tabelle 4-2 dargestellt.
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a)
Bild 4-1: DIL 805A/D (a) Konfiguration Abschreckdilatometer 1) Temperaturmessung, 2) induktive
Heizspirale, 3) Langenanderungsmessung (LVDT); und (b) Konfiguration Umformdilatometer 4)
Kraftsensor, 5) Deformationsstempel und Heizspirale.

Tabelle 4-2: Die technischen Parameter des Abschreck-Umformdilatometers DIL805 A/D.

Aufheizgeschwindigkeit max. 100 K/s
Abkiihlgeschwindigkeit max. 100 K/s

Umformkraft max. 25 KN
Umformgeschwindigkeit 0,01 — 125 mm/s
Probengeometrie 4x10, 5x10, 6x10 (dxI in mm)

4.2.2 Rasterelektronenmikroskop (JXA-8200 SuperProbe)

Die Flachenanalyse der ,,mittleren* und ,,groBen* Ausscheidungen als auch der Poren wurde mit-
tels JXA-8200 SuperProbe Electron Probe Microanalyzer (EPMA) in Leoben durchgefihrt (Bild
4-2).

Bild 4-2: JXA-8200 SuperProbe Electron Probe Microanalyzer (EPMA).V

Die Elektronenstrahlmikrosonde JXA-8200 SuperProbe liefert auf Basis der Rasterelektronen-
mikroskopie eine prazise chemische Analyse von festen Materialien (Elemente von B zu U). Die
Quantifizierung basiert auf dem Vergleich der Rontgenstrahlintensitaten der Probe mit Standards
bekannter Zusammensetzung. Die Mikrosonde ist am Institut fir Angewandte Geowissenschaften
und Geophysik, Montanuniversitat Leoben, installiert und gehort zu einem Konsortium, das die
folgenden drei Universitaten umfasst: Technische Universitat Graz, Karl-Franzens-Universitat
Graz und Montanuniversitat Leoben. Es handelt sich um das modernste Gerét seiner Art in ganz
Osterreich (Stand 2012).
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Die JXA-8200 SuperProbe ist ein hochauflosendes REM mit einem WD/ED kombinierten Elect-
ron-Probe-Micro-Analysator. Die Kombination von bis zu funf wellenldngendispersiven Ront-
genspektrometern (WDS) und einem energiedispersiven Rontgenspektrometer (EDS) gewahrleis-
tet die effiziente und genaue Analyse. Die Computereingabe analysiert die Daten der zwei Arten
von Rontgenspektrometern und stellt die Daten in einer einheitlichen Analyse zusammen. Das
WD/ED kombinierte System kann gleichzeitig bis zu 21 Elemente (5 WDS, 16 EDS) analysieren.
Das auf einen hochempfindlichen Festkdrperdetektor riickgestreute Elektronenbild und das Se-
kundérelektronenbild bringen die gesamt erhaltenen Signale auf 23. Der WD/ED kombinierte
Mikroanalysator bietet:

v" hohere Nachweisempfindlichkeit fir Spurenelemente

v hdhere Genauigkeit der quantitativen Analyse

v hoheres Auflésungsvermdgen (Auflésung) fir benachbarte Rontgenstrahlen
v hohere Genauigkeit der quantitativen Analyse leichter Elemente

Die automatisierte Biihne kann mit ProbengrdRen von bis zu 15x15x5 mm arbeiten und eine Pro-
be auf 0,5 pum genau neu positionieren [133].

4.2.3 Transmissionselektronenmikroskop (Philips CM20/STEM)

Eine experimentelle Charakterisierung der Ausscheidungen wurde mit dem Transmissionselekt-
ronenmikroskop Philips CM20/STEM durchgefuhrt (Bild 4-3).

B

Bild 4-3: Transmissionselektronenmikroskop Philips CM20/STEM.

Das Philips CM20 ist mit einem Imaging Filter ausgeristet. Es ermdglicht die Messung der
Energie-spektren der austretenden Elektronenstrahlen und das Ausfiltern definierter Energiebe-
reiche. Es wird ausschlieBlich mit diesen gefilterten Elektronen ein Bild der Probe erzeugt. Der
Imaging Filter sorgt fiir eine zusatzlich Nachvergréfierung um den Faktor 18,4.

Die im CM20 verwendete CCD-Kamera besitzt eine Auflésung von 1024x1024 Pixeln und einen
hohen Bildkontrast mit einer maximalen Anzahl von ca. 16400 Counts/Pixel. HardwaremaRig ist
es moglich, 2x2 oder 4x4 Pixel zu einem Einzigen zusammenzufassen. Dies senkt zwar die Auf-
I6sung, ermoglicht aber bei geringen Zahlraten geringeres statistisches Rauschen und damit
scharfere Bilder. Die technischen Parameter von Philips CM20/STEM sind in Tabelle 4-3 zu-
sammengestellt.
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Tabelle 4-3: Die technischen Parameter von Philips CM20/STEM.

Maximale Beschleunigungsspannung 200 kV

Elektronenquelle LaBsg

Energieauflosung EELS: 1,0eV FWHM

TEM Vergrolerung: 25 - 1.000.000
TEM-Punkt-Auflésung: 0,27 nm

TEM-Zeilen-Auflosung: 0,14 nm

STEM: Digiscan Il - Modell 788 BF, ADF, SE

4.3 Versuchsmethoden und Auswerteverfahren
4.3.1 Umwandlungskinetik (Dilatometer)

Fur die Ermittlung des Einflusses der Verformung und der Kuhlrate wurden dilatometrische Un-
tersuchungen mit einem Hochgeschwindigkeitsumformungs-Dilatometer DIL 805A/D von Béhr
durchgefiihrt. Die Probenlange wurde direkt mit einer Genauigkeit von £ 0,05 um gemessen. Die
zylindrischen Dilatometrie-Proben wurden mit einem Durchmesser von 5 mm und einer L&nge
von 10mm gedreht.

Sie wurden auf eine Temperatur von 950°C bei einer Aufheizrate von 10°C/s fur 15 Minuten (t,
- Austenitisierungszeit) aufgewarmt. Nach dem Aufwdrmen wurden die Proben auf die ge-
wiinschten Temperaturen abgekihlt und dann mit einem Umformgrad von 0,3 oder 1 mit einer
konstanten Umformgeschwindigkeit von 0,2 s gestaucht. AbschlieBend wurden die Proben ab
800°C mit variierten Kihlraten von 0,1 bis 60°C/s auf 300°C abgekunhlt. Bei den Versuchen wur-
de die Verformung entweder bei konstanter Temperatur (Bild 4-4a) oder wéhrend der Kuhlung
(Bild 4-4b) eingebracht.

T(C) T (°C)
Ta | Ta | ...
TI TL [
T2 : ‘ i |
™oy ) o) T3
\\‘ ' min ‘\‘\\. min
{ max ! \‘ i max ! \“
N R < S\ o
a) b)

Bild 4-4: Schematische Darstellung der eingebrachten Verformung: (a) bei konstanter Temperatur
und (b) wahrend der Kuhlung.

Die Versuchsmatrix ist in Tabelle 4-4 dargestellt. Jede Parameterkombination wurde dreimal fur
die statistische Auswertung ausgefuhrt.

Tabelle 4-4: Versuchsparameter fir die dilatometrischen Untersuchungen (Phasenumwandlung).

Parameter Testl | Test2 | Test3 | Test4 | Test5

Aufheizrate (°C/s) 10

Austenitisierungstemperatur (°C) 950

Haltezeit (s) 900

Eingebrachte Dehnung 0 0,3 0,1 (940) 1 0,33 (940)

(Umformtemperatur in °C) (940) 0,1 (870) | (940-800) | 0,33 (870)
0,1 (800) 0,33 (800)

Umformgeschwindigkeit (s 0,2

Khlrate (°C/s) 0,1; 1; 10; 20; 40; 60
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Die Bestimmung der Umwandlungspunkte wurde mit der Tangentenmethode durchgefiihrt. Im
Bild 4-5 ist die Anwendung der Tangentenmethode fur die Bestimmung der Aci, Acz und Ars

Punkte bei der Austenitisierung der Proben kurz oberhalb der Ac; Temperatur dargestellt.
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Bild 4-5: Auswertung einer Dilatometerkurve mittels Tangentenmethode [134].

Die Tangenten fir Ferrit und Austenit haben unterschiedliche Steigungen. Dies ist auf die unter-
schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten zuriickzufiuhren. Die Analyse der Aufheiz-
kurve (1) und der Abkuhlkurve (2) geschieht nach demselben Schema. In Abhé&ngigkeit von der
Abkihlgeschwindigkeit sind folgende Umwandlungspunkte mdglich: Ferritstart (Fs), Perlitstart
(Ps), Perlitfinish (Pf), Ferritfinish (Ff), Bainitstart (Bs), Bainitfinish (Bf), Martensitstart (Ms) und

Martensitfinish (Mf).

In einzelnen Féllen vollzog sich die Abweichung der Geraden (Tangente) von der Dilatometer-
kurve schleichend. Um den Umwandlungspunkt dennoch deutlich zu bestimmen, wurde die erste
Ableitung der Dilatometerkurve dL/dT verwendet (Bild 4-6). Folgt man dem Graphen in Rich-
tung sinkender Temperaturen, so ist ab dem Punkt X ein signifikanter Abfall der Kurve erkenn-
bar. Dieser Punkt entspricht der gesuchten Umwandlungstemperatur.

- 01

L 0,05

-6246 :
| PunktX

6248 +—— 1.Ableitung der /O/‘ 7~
.= Dilatometerkurve /
L |
B 6250 N .
5 / Dilatometerkurve
T i v | v
2 '
@ |
c 6252 |l |
T
C
5 /?/A@:Fs

-6254 P !

-6256

700 720 740 760 780 800 820 840

Temperatur [°C]

-0,05

1. Ableitung der Dilatometerkurve

Bild 4-6: Ermittlung des Umwandlungspunktes mithilfe der 1. Ableitung der Dilatometerkurve

[134].
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4.3.2 FlieBkurven mit dynamischem Rekristallisationsverhalten (Dilatometer)

Die Untersuchung der FlieBkurven mit dynamischem Rekristallisationsverhalten wurde an dila-
tometrischen Proben (Werkstoff S1) bei hohen Temperaturen und variierten Umformgeschwin-
digkeiten durchgefuhrt. Die Versuchsmatrix ist in Tabelle 4-5 dargestellt. Jeder Versuch (Para-
meterkombination) wurde dreimal ausgefiihrt.

Tabelle 4-5: Versuchsparameter flr die dilatometrischen Untersuchungen.

Parameter Test1 | Test2 | Test3 | Test4 | Test5 | Test6
Aufheizrate (°C/s) 10

Austenitisierungstemperatur (°C) 1000 | 1050 | 1100 | 1050 | 1050 | 1050
Haltezeit (s) 900

Eingebrachte Dehnung 1

Umformgeschwindigkeit (s7) 02 | 02 | 02 | 1 | 5 | 10

4.3.3 Lichtmikroskop

Fur die Darstellung der Mikrostruktur ist es notwendig, eine Kontrastierung zu finden, welche
uns hilft, die Gefligemerkmale wie Phasen- und Korngrenzen zu unterscheiden [135]. Die erste
Untersuchung der Mikrostruktur wurde mit dem Lichtmikroskop durchgefiihrt. Die Proben wur-
den parallel und quer zur Walzrichtung entnommen. AnschlieBend wurden sie mit SiC-Papier
unterschiedlicher Kérnung (180-1200) geschliffen, poliert (3 pum und 1 pum) und mit 3%-iger
Nital-Losung (Nital — Salpetersdure HNO3) kontrastiert.

Zur Bestimmung der prozentuellen Phasenanteile stand die Bildverarbeitungssoftware KS400
Version 3.0 zur Verfligung. Die Berechnung der prozentuellen Phasenanteile erfolgt anhand eines
Helligkeits-kontrastes und einer relativen Flachenberechnung in Pixel. Flr die Auswertung wurde
eine Routine vorbereitet, die im Kapitel 10.3 dargestellt ist.

4.3.4 Rasterelektronenmikroskop

Nach den lichtmikroskopischen Untersuchungen wurden mehrere ungleichmalig verteilte
,schwarze Bereiche* beobachtet (Bild 4-7). An einzelnen Punkten wurde die EDX (energiedis-
persive Rontgenspektroskopie)-Analyse mit REM am Institut fir Werkstoffkunde und Schweil3-
technik mit folgenden Parametern durchgefiihrt: Signal A, MAG: 2000 x HV: 20 kV.

3 -
. . .
. L
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.
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Bildname: m5_cdl11b0053.jpg Ty __.' Bildname: m5_cd111b0048.jpg Ty _I

a)

b)

Bild 4-7: Lichtmikroskopische Aufnahme vom Werkstoff S1 mit: (a) 20-facher und (b) 200-facher

Vergrofierung.
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Fur eine qualitative Abschatzung von mehreren beobachteten Bereichen wurde die Flachenanaly-
se (mapping) mit dem Rasterelektronenmikroskop (JXA-8200 SuperProbe) ausgewahlt. Die Un-
tersuchung erfolgte am thermomechanisch behandelten Rohr mit der Wanddicke 11,13 mm. Der
Messbereich war 500x1000 Pixel groR, wobei die PixelgroRe 1,5 um war und die Messzeit je
Pixel 15 ms betrug. Die Flachenanalyse wurde fir folgende Elemente durchgefuhrt: Fe, C, Al, Si,
Mn, Mo, Nb, Ti, V und N. Die Untersuchungen wurden bei fokussiertem Elektronstrahl bei 15
KV und 100 nA durchgefuhrt.

4.3.5 Transmissionselektronenmikroskop

Bei einem TEM (Transmissions-Elektronen-Mikroskop) handelt es sich um ein Durchstrahlungs-
mikroskop. Ein Elektronenstrahl wird erzeugt, durchdringt die Probe, und die resultierenden Sig-
nale werden mit Hilfe von verschiedenen Detektoren aufgenommen. Die Auswertung erfolgt
durch rechnerische Bearbeitung von Spektren und bildanalytische Verarbeitung der Elementver-
teilungsbilder.

4.3.5.1 Werkstoff und Zustande

Fur die Untersuchung der Ausscheidungskinetik wurde der Werkstoff S1 und die zwei Rohrdi-
mensionen 42 und 140 mm ausgewahlt, wobei jede Dimension mit und ohne Behandlung an der
Khlstrecke produziert wurde. Die schematische Darstellung der durchgefiihrten thermomechani-
schen Behandlung inklusive GielRen, Wiedererwdarmung im Drehherdofen und den Walzprozes-
sen an der StoRbank (STB) und im Streckreduzierwalzwerk (SRW) ist im Bild 4-8 dargestellt.
Dieses Temperaturprofil wurde im Weiteren fiir die MatCalc Simulation tbernommen.

/ \‘ Thermomechanische Behandlung(TMB) fiir MatCalc Simulation > |
|
Warmwalzen in voest alpine Kindberg :
1300 | ° |
: 1200 °C SRW |
| |
— | -1 |
g) | -1 |
= |
5 |
§ |
o & |
% Nachwirmofen I
= T=01°C/s I
£ | Giefien |
T=0.15°C/s :
|
|
0 N~
7

Zeit [s]

Bild 4-8: Thermomechanische Behandlung der untersuchten Proben (T — Temperaturgradient, Ty -
Verformungstemperatur).

4.3.5.2 TEM Probe

An die TEM Probe aus Stahl werden hohe Anspriiche gestellt. Der durchstrahlbare Bereich sollte
eine sehr geringe Dicke von unter 100 nm aufweisen und dies tber eine groBtmaogliche Fléche,
damit viele Aufnahmen gemacht werden kénnen. Die Prdparation einer solchen Probe ist zeit-
aufwendig.
Im ersten Schritt der Praparation wurde ein Warfel mit ca. 1,5 x 1,5 x 1,5 mm aus dem Rohr ge-
schnitten. Die weiteren Préparationsschritte im Labor sind in Tabelle 4-6 dargestellt:
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Tabelle 4-6: Schritte zur Praparierung der TEM Dunnschichtfolien.

Praparationsschritt Gerat Zeit
Sé&gen eines dunnen Scheibchens, | Diamantblattsége
100-300 pum Dicke ISOMET 1000, Buehler

Stanzen eines Scheibchens mit 3 | Ultrasonic Disc Cutter, Gatan
mm Durchmesser

Polierschritt 1 6 um Diamantsuspension ca. 5 min
Polierschritt 2 Y, um Diamantsuspension ca. 5 min
Polierschritt 3 Al,O3 Suspension, 0,05 pm ca. 1 min

Schleifen einer rotationssymmetri- | Dimple Grinder 656 (Gatan)
schen Vertiefung mit <100 pm
zentraler  Dicke  (Mechanical
Dimpling)

lonendiinnung (Ar) PIPS, Modell 691; 4 kV, 4 10™ Pa ca. 3 St.

Im letzten Préparationsschritt wurden die Proben so lange gediinnt, bis in der Mitte ein Loch ent-
stand. Die endgultige Form der TEM Proben ist im Bild 4-9a schematisch dargestellt. Nur die
Randbereiche des Loches sind diinn genug, um untersucht werden zu kénnen. Bild 4-9b zeigt die
durchstrahlbaren Bereiche am Rand des Loches, die geniigend Flache aufweisen, um Elementver-
teilungsbilder aufnehmen zu kénnen.

a) b)
Bild 4-9: Schematische Darstellung (a) Geometrie einer TEM Probe und (b) der durchstrahlbare
Bereiche in einer TEM Probe, Hellgrau: durchstrahlbare Bereiche, Rot: Bildausschnitte [136].

4353 EFTEM und EELS

Die Identifizierung feiner Ausscheidungen im Nanometerbereich wurde mit Energiegefiltertem
TEM (EFTEM) auf einem Philips CM20/STEM durchgefuhrt, das mit einem Gatan Imaging Fil-
ter (GIF) ausgestattet war [137]. Sdmtliche Messungen wurden mit einer LaBg Kathode und einer
Beschleunigungsspannung von 200 kV durchgefinhrt.
Die EFTEM (Energie Filternde Transmissions Elektronen Mikroskopie) ermdglicht es, Element-
verteilungen in der Probe direkt abzubilden und damit einzelne Phasen voneinander zu unter-
scheiden. Mit diesem Energiefilter des CM20 ist es mdglich, Elektronen, die in der Probe einen
bestimmten Energieverlust durch inelastische Wechselwirkung erlitten haben, auszufiltern und
ein Bild der Probe zu generieren, das ausschlieBlich mit diesen Elektronen erzeugt wurde. Dies
wird zur Kontraststeigerung in den Zero Loss Images verwendet und zur Probendickenbestim-
mung durch die Generierung von t-maps.
Fur das optimale Signal-Rausch-Verhéltnis in den Bildern wurde die groRtmogliche Apertur des
Mikroskops von 200 um und die 40 um Objektivoffnung (Akzeptanz Halbwinkel $=7,6 mrad)
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verwendet. EELS (Elektronenenergieverlustspektroskopie)- und R&ntgen-Spektroskopie-
(EDX)Spektren wurden im STEM (Rastertransmissionselektronenmikroskop)-Modus mit einem
Strahldurchmesser von etwa 4 nm aufgenommen. Flr die Rontgenaufnahmen wurde ein Noran
HPGe-Detektor mit einem ultradiinnen Fenster eingesetzt. Die mit der Slow-Scan CCD-Kamera
aufgenommenen Bilder und die EELS-Spektren wurden mit Gatan Digital Micrograph Software
verarbeitet und fur das Dunkelfeld mit Verstdrkungsanderungen korrigiert. Ein Teil der Bilder
wurde mit der Zweifenster Technik erworben.

In der Zweifenster Technik werden zwei Bilder in zwei Energiebereichen aufgenommen (Bild
4-10): Ein Fenster Uberstreift den Energiebereich der abzubildenden EELS Kante, ein Fenster
wird vor der Kante aufgenommen, um damit den Untergrund abschétzen zu kénnen. Die einzel-
nen Bilder werden als ,,pre edge* und ,,post edge* bezeichnet. Das resultierende Bild, das ,,jump
ratio image®, erhdlt man als Quotient der Counts in jedem Pixel der beiden Bilder. Eine ausrei-
chende Untersuchung der quantitativen Analyse der Elementverteilungsbilder von EFTEM ist bei
Hofer [138] gegeben.

A

Counts

pre edge post edge

>
E
Bild 4-10: EFTEM: Schematische Darstellung der Zweifenster Technik [136].

Eine Voraussetzung fur die quantitative Analyse der Elementverteilung ist die Entfernung der
Hintergrundintensitat. Da das EELS-Signal viel schwacher als das Hintergrundsignal ist, ist die
Zuverlassigkeit des Anpassungsverfahrens entscheidend. Hierbei wird die Dreifenster Technik
angewendet.

In der Dreifenster Technik wird vor der Kante ein weiteres ,,pre edge* Bild aufgenommen. Unter
der Annahme, dass die Anzahl der Counts der Plasmonen exponentiell mit der Energie sinken,
lasst sich die Intensitat des Untergrundes im post edge Fenster abziehen. Das resultierende Bild
wird als ,,elemental map* oder Elementverteilungsbild bezeichnet.

.

pre edge 1| |pre edge 2 post edge

A

Counts

berechneter Untergrund

N\

Bild 4-11: EFTEM: Schematische Darstellung der Dreifenster Technik [136].
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Jump ratio Bilder sind meist rauschédrmer, aber weniger verlasslich beziiglich der Quantitat der
Helligkeit. Bei Elementverteilungsbildern korreliert das Verhaltnis Helligkeit zu Elementkon-
zentration besser, da aber statistische Fehler von drei Bildern eingebracht werden, steigt das Bild-
rauschen [136].

Die Analyse mit der Dreifenster Technik erfordert relativ dinne Proben mit t/A < 1 fiir Energie-
verluste héher als 200 eV. Diese Beschrankung auf diinne Proben wird durch mehrere Streupro-
zesse verursacht, die in dickeren Proben wahrscheinlicher sind und zu Abweichungen der Hinter-
grundform vom inversen Potenzgesetz fiihren [139].

Durch niedrige Elementkonzentrationen und Beugungseffekte, die fiir kristalline Werkstoffe cha-
rakteristisch sind, werden Artefakte induziert. Um diese zu minimieren, wurde eine alternative
Methode verwendet, bei welcher das “ionization edge image” durch das “ post-edge image” er-
setzt wurde [140] (Bild 4-12, postedge/pre2edge).

Die Beugungseffekte konnen vollstandig beseitigt werden, wenn die jump ratio Bilder unter ro-
cking-beam-Beleuchtung erworben werden. Obwohl das Kontrastverhaltnis bei diesen Bildern oft
ganz ahnlich wie beim Elementverteilungsbildern ist, wird darauf hingewiesen, dass sie nicht fur
die elementare Quantifizierung verwendet werden kénnen. Die PartikelgréfRen kénnen auf bei-
den: Elementverteilungsbild und auf dem jump ratio mithilfe eines integrierten Unterprogramms
in der Digital Micrograph-Software gemessen werden.

A

Zero
-loss

K net-intensity

gain-
change

Intensity

plasmon
peak

= Energy-loss [eV]

Bild 4-12: Schematische Zusammensetzung eines EEL-Spektrums.

4354 EDX

Die quantitative chemische Analyse von kleinen Probenbereichen mit einzelnen Ausscheidungen
wurde am CM20 mittels Ge-Halbleiter EDX Detektor durchgefihrt. Dadurch wurde eine wesent-
lich bessere Genauigkeit der Quantifizierung von Elementgehalten im Vergleich zu EELS-
Messungen erreicht. Zum Nachteil von EDX-Messungen gehort aber die viel schlechtere Ener-
gieauflésung und die schlechtere Handhabbarkeit des Systems gegeniiber EELS. Die Wechsel-
wirkungen zwischen Primé&relektronen und Schalenelektronen mit darauffolgender Emission von
Rdntgenquanten erzeugt fur jedes Element charakteristische Rontgenstrahlung.
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Im Gegensatz zur Quantifizierung von Rontgenspektren in dicken Proben, bei der eine volle
ZAF-Korrektur durchgefuhrt werden muss, ist die Absorption von Rontgenstrahlung in der diin-
nen TEM-Probe praktisch vernachléssigbar. Als einzige Grolie zur korrekten Quantifizierung der
chemischen Zusammensetzung ist die richtige Wahl des Energiefensters flir das entsprechende
Element und die Bericksichtigung des Wirkungsquerschnittes der Wechselwirkung notwendig
[136].

In dieser Arbeit wurde eine Vielzahl von Ausscheidungen quantifiziert und in einigen Féllen zu-
sétzlich (nach der Erfahrung von Frau Dr. Albu — Zentrum fur Elektronenmikroskopie) mit TEM-
EDX-Messungen die chemische Zusammensetzung ermittelt. Dafiir wurden fiir dieses Mikroskop
experimental gemessene K-faktoren (cgjement/osi) Verwendet.

4.3.6 Ermittlung von Ausscheidungsparametern mittels TEM/EFTEM

In diesem Abschnitt wird kurz die entwickelte numerische Methode zur Berechnung von Aus-
scheidungsparametern auf der Basis des Sonderegger Modells [115] dargestellt.

Nach dem erfolgreichen Abschluss der Walzversuche, der Probenpraparation und der jump-ratio-
Bilderstellung verbleiben zwei letzte Schritte in der Quantifizierung der experimentell ermittelten
Ausscheidungsparameter.

4.3.6.1 Typen von Ausscheidungen und Grol3e

Nach der Analyse der chemischen Zusammensetzung der untersuchten Probe wurden die jump-
ratio- und die Elementverteilungsbilder fiir die relevanten Elemente (Nb, Ti, V, C, N u. a.) er-
stellt. Gleichzeitig wurden potenzielle Verbindungen (NbC, TiN u. a.) definiert. Diese Kenntnisse
ermdglichten eine qualitative Analyse und eine Gruppenunterteilung der Ausscheidungen. Aus
den gemessenen jump-ratio-Bildern (Bild 4-13) wurde entschieden, welche Ausscheidung jedem
gemessenen Punkt entspricht. Bei Unklarheiten wurden bei einzelnen kleinen Ausscheidungen
EDX-Messungen durchgefiihrt. Die feinsten Ausscheidungen sollen nach praktischer Erfahrung
mindestens aus vier Messpixeln bestehen. Jene Punkte, welche nur aus ein bis zwei Messpixeln
bestanden, wurden als Rauschen betrachtet.

| e =

Bild 4-13: (a) Zero-loss Hellfeldabbildung im TEM, (b) Fe jump-ratio-Bild, (c) C jump-ratio-Bild
und (d) Nb jump-ratio-Bild.

Danach wurde mit dem Programm Digital Micrograph von Gatan die Anzahl der Pixel pro Aus-
scheidung im Zusammenhang mit der PixelgréRe (Mikroskop-Einstellungen) — dementsprechend
die GroRe — als auch das Zentrum jeder Ausscheidung bestimmt. Bei dieser Auswertung wird ein
Schwellenwert fur die Helligkeit von Teilchen in den Elementverteilungsbildern festgesetzt. Pi-
xel, welche heller als dieser Schwellenwert sind, werden als Ausscheidungen angesehen. Eine
quantitative Analyse der einzelnen Teilchen in den Bildern erhalt man nach weiteren Schritten
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der Bildbearbeitung wie Rauschunterdriickung und Glatten von Ausscheidungsrandern. Diese
Werte wurden zur Berechnung der tatsdchlichen Teilchenparameter weiterverwendet.

Die Koordinaten jeder Ausscheidung wurden im Zusammenhang mit dem jeweiligen Binning
abgespeichert. In Abhangigkeit davon wie die TEM-Bilder gespeichert wurden, spricht man tber
unterschiedliche Binnings (engl.: binning). Das Bild 4-14 mit der ,,t /A map* macht uns die typi-
schen Werte dafir erkennbar: 1, 2 und 4. In der Praxis muss die Bildaufldsung nicht immer eine
ideale Grofie wie 1024x1024 Pixel haben, es kann auch z. B. 1000x1010 Pixel sein. Wichtig da-
bei ist, dass die jeweilige Auflésung einem Binning von Eins entspricht.

1024 pixel 512 pixel 256 pixel

pixel

b =
X 2
O 5
g

A o v
= " cl

binning = 1 binning = 2 binning = 4
0.00 025 0.50 075 1.00 0.00 025 0.50 075 1.00 0.00 0.25 0.50 075 1.00
relative Schichtdicke relative Schichtdicke relative Schichtdicke

Bild 4-14: Bild mit relativer Schichtdicke gespeichert mit unterschiedlichen Binnings.

4.3.6.2 Die Ermittlung der Probendicke

Die Ermittlung der Probendicke erfolgte aus den ,,t/A map* Bildern. Fiir die Analyse wird emp-
fohlen, jene Bereiche zu nutzen, welche einen t/A-Wert unter Eins aufweisen. In der Praxis kon-
nen auch Bilder mit maximalen relativen Schichtdicken (rSd_max) bis acht (Bild 4-15) auftreten,
die aber wegen Beugungsschlieren von Artefakten betroffen sind. Die minimale relative Schicht-
dicke (rSd_min) war bei allen analysierten Bildern Null.

[T
0.00 025 0.50 0.75 1.00 0.00 050 1.00 150 2.00 0.00 1.00 2.00 300 4.00 0.00 .2400 4400_ 6»00‘ 8.00
relative Schichtdicke relative Schichtdicke relative Schichtdicke relative Schichtdicke
a) b) c) d)
Bild 4-15: Bild mit maximalen relativen Schichtdicken: (a) 1, (b) 2, (c) 4 und (d) 8.

Alle diese Bilder sind in Schwarz-Weil gespeichert, was eine Digitalisierung der Bilder z. B. mit
Matlab und eine Ausgabe in Matrixform mit Helligkeitswerten von 0 (Weif3) bis 255 (Schwarz)
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ermdglicht. Die MatrixgroRe entspricht der Bildauflésung, der Zusammenhang wird mathema-
tisch wie folgt dargestelit:

L = (S HENIED) (+Sdimax — rSdimin) Gleichung 4-1

Dabei wird A aus dem Ansatz von Malis mit folgenden Koeffizienten fur Stahl berechnet:
die effektive Ordnungszahl Z

Zor = Y01 (2 at.%;) /X1 1(Z," at. %) Gleichung 4-2
der mittlere Energieverlust E,,
Ep = 7,6 Zops*%° Gleichung 4-3
der relativistische Faktor F
F=(1+E,/1022)/(1+ Ey/511)* Gleichung 4-4
die mittlere freie Weglénge A von Elektronen bei unelastischer Streuung
A=106FEy))/(EmIn(2 B Ey/Ep)) Gleichung 4-5

Nachdem die Zentren der Ausscheidungen und die Dickenkarte (,,t-map®) ermittelt wurden, wur-
den sie aufeinander gelegt. Dies erfolgte unter Beriicksichtigung der Binnings. In die Berechnung
wurde das Binning-Verhiltnis zwischen ,,jump-ratio® und ,,t-map* eingegeben. Fiir die Berech-
nung der Volumenanteile der Ausscheidungen wurde eine mittlere Probendicke bendtigt, wobei
bei den Messungen am Rand (Bild 4-15c) nur die Pixel mit einem Helligkeitswert > 1 ber{ick-
sichtigt wurden.

4.3.6.3 Quantifizierung der Ausscheidungspopulationen

EFTEM-Elementverteilungsbilder und jump-ratio-maps-Bilder werden dazu verwendet, Aus-
scheidungen in der GréRenordnung von circa 5-500 nm qualitativ zu bestimmen. AulRerdem wer-
den mit ihnen auch Ausscheidungsparameter bestimmt. Hauptséchlich werden sie aber dazu ver-
wendet, verschiedene Ausscheidungspopulationen in Stahlen zu quantifizieren.

Bei der quantitativen stereologischen Auswertung gibt es ein Hauptproblem, welches darin be-
steht, dass die gemessenen Parameter der Teilchen, sofern diese Parameter Uberhaupt direkt
messbar sind, zum Teil nicht mit den tatsachlichen Parametern Ubereinstimmen. Sieht man sich
z.B. Bild 4-16 an, so kann man erkennen, dass die verschiedenen Durchmesser D1 und D2 den
gleichen Messwert d liefern. Insofern lasst sich der tatsachliche Durchmesser des Teilchens aus
dem gemessenen Durchmesser nicht eindeutig bestimmen. Mit dem tatsachlichen VVolumen des
Teilchens verhélt es sich ebenso, denn mithilfe des gemessenen Durchmessers kann man nicht
direkt auf das tatsachliche Volumen schliel3en.
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Bild 4-16: Zwei kugelférmige Ausscheidungen mit verschiedenem Durchmesser D1, D2 und ver-
schiedenen Volumsanteilen V1, V2 erzeugen in der Probe die gleichen Messwerte A, d [136].

Indem man die jeweiligen Parameter bei vielen Teilchen auswertet und zusatzlich statistische
Methoden angewendet, kann man versuchen dieses Problem der Nicht-Ubereinstimmung von
gemessenem mit tatsachlichem Parameter zu beheben.

In der Literatur werden zwei Methoden beschrieben, mit welchen die quantitative stereologische
Auswertung der Messungen erfolgen kann. Jedoch ist auch bei diesen beiden Methoden nicht
sichergestellt, dass sich die stereologischen Verzerrungen ausgleichen lassen. Zum Teil werden
die Fehler bei Anwendung einer Korrekturmethode sogar noch grofier.

Selbst wenn eine groBe Anzahl von Teilchen zur statistischen Auswertung herangezogen wird,
kann das Problem nicht ohne zusatzlich festzulegende Randbedingungen eindeutig geldst werden.
Der Grund, warum weitere, einschrankende Randbedingungen notwendig sind, liegt in der Gro-
Renverteilung der Teilchen. Im Allgemeinen ist die Form dieser GréRenverteilung nicht zufallig,
sondern wohldefiniert, da sie aufgrund von physikalischen Prozessen entsteht. Jedoch ist diese
Grolenverteilung von vornherein nicht bekannt und deshalb kann sie auch nicht fur die Auswer-
tung verwendet werden. Da die gemessene Form der GroRRenverteilung aufgrund der Verzerrung
der stereologischen Abbildung nicht der tatsachlichen Form entspricht, kann auch die gemessene
Form der GroRRenverteilung nicht in die Auswertung einflieen und in dieser berlicksichtigt wer-
den. Damit bleibt das Problem aber weiterhin unterbestimmt, weshalb weitere Annahmen bend-
tigt werden, um das Problem eindeutig l6sen zu kénnen. Um dies zu erreichen, werden in der
Literatur meist die folgenden zwei einschrankenden Randbedingungen festgelegt: Es wird ange-
nommen, dass die Teilchen einen konstanten Durchmesser aufweisen und dass die TEM-
Dunnschichtprobe eine kontante Dicke hat. Da diese zwei zusatzlichen Randbedingungen zu ver-
héltnismaRig einfachen Korrekturfunktionen fuhren, sind sie besonders praktisch zu verwenden.
Mitunter kdnnen einige Einschrankungen bei der Auswertung berticksichtigt werden, welche auf
die Messung selbst zuriickzufuhren sind. Teilchen, welche am Rand eines Bildbereichs abge-
schnitten wurden, bleiben in der Auswertung unbericksichtigt, um eine Vermeidung von syste-
matischen Fehlern zu vermeiden. Durch spezialisierte und aufwendige Praparationstechniken
kann, falls notwendig, eine konstante Dicke der Probe erreicht werden. Falls allerdings Dicken-
karten (,,t-maps‘) aufgenommen werden, so ist dies gar nicht notwendig, da aus diesen t-map die
Probendicke an jedem Punkt des Bildbereichs ermittelt werden kann und diese erhaltenen Infor-
mationen Uber die jeweilige Probendicke kann dann in die Auswertung einflieRen.
Abgeschnittene und sich Uberlappende Teilchen bleiben bei allen Methoden in der Auswertung
unberiicksichtigt. Weiter wird angenommen, dass die Teilchen kugelférmig sind, wobei der
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Aquivalenzdurchmesser der Teilchen und die Probendicke (wenn t-maps aufgenommen wurden —
an jedem Punkt des Bildbereichs) als Messwerte anzusehen sind. Die Ausgabeparameter sind
dann der reale mittlere Durchmesser der Teilchen, der relative Volumsanteil der jeweiligen Popu-
lation und die Anzahl der Teilchen pro Volumseinheit. Werden neue Methoden angewandt, so
erhélt man des Weiteren Informationen tiber die GroRRenverteilung der Teilchen [136].

4.3.6.4 Stereologische Gleichungen

Die Berechnung der tatsachlichen Teilchenparameter wurde mit den modifizierten stereologi-
schen Gleichungen von B. Sonderegger durchgefiihrt. Die Information tber die Probendicke an
jeder Teilchenposition wurde aus dem Bild mit der relativen Schichtdicke ermittelt. Die mittlere
Probendicke t wurde als Mittelwert der einzelnen Dicken der Pixel, die einen Helligkeitswert von
mehr als eins aufwiesen, berechnet. Folgende Gleichungen wurden fir die Berechnung der Aus-
scheidungsparameter verwendet:

der relative Volumsanteil V;, der jeweiligen Population

1, 2dm, ain ;
VV = E(t ZiAi dei-l:3ti + ZI'TT[ ti+di) GIEIChung 4-6
der reale Durchmesser d; der Ausscheidungen
2
2 2 4dm,; ti i
d; = - (dm,i — ti) + \](E (dm,i — ti)) +—m Gleichung 4-7

der mittlere Durchmesser der Population d,,

t; tj .
dn =Y di 7 /%0 Gleichung 4-8
die Anzahl der Ausscheidungen pro VVolumeneinheit Ny,
1 N 1
Ny = Asampie i=1 ot Gleichung 4-9
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5 Simulation

5.1 Umwandlungskinetik mittels JIMatPro

Die kontinuierlichen ZTU-Diagramme und die thermophysikalischen Eigenschaften wurden fir
die mittleren chemischen Zusammensetzungen aus Tabelle 4-1 und die variierten Korngrof3en:
15, 30, 60 und 100 um mit der Software JMatPro bestimmt. Zusétzlich wurde mit JMatPro die
erwartete AustenitkorngréRe flr die Austenitisierungsbedingungen (T, = 950°C, 1000°C und
1100°C nach t, =900 s) berechnet.

5.2 Ausscheidungskinetik mittels MatCalc

In dieser Arbeit wurden die Computersimulationen der Ausscheidungskinetik der enthaltenen
primdren und sekundéren Carbonitride wéhrend der thermomechanischen Behandlung des Stahls
mit dem thermokinetischen Softwarepaket MatCalc (Version 5.52, rel, 0,020) durchgefuhrt. Der
Ansatz basiert auf dem numerischen Kampmann-Wagner-Modell [141], welches die Ausschei-
dungen hinsichtlich ihrer GroRenklassen beschreibt. Der Keimbildungsansatz basiert auf der klas-
sischen Keimbildungstheorie [142], bei welcher die Grenzflachenenergien mit dem verallgemei-
nerten Bindungsmodell [143], [144] ausgewertet werden.

Die Evolution der AusscheidungsgroBen und die Zusammensetzungen folgen dem Mittelfeld-
Modell auf der Basis von Onsagers thermodynamischem Extremum-Prinzip [125]. Die Simulati-
onen wurden nach der im Bild 4-8 dargestellten thermomechanischen Behandlung unter Bertick-
sichtigung aller Elemente des untersuchten Werkstoffs S1 (Tabelle 4-1) durchgefihrt. Das Um-
wandeln der Ausscheidungsdoméne zwischen Ferrit und Austenit fand, nach den Daten des vor-
handenen ZTU-Diagramms, bei 900°C beim Aufheizen und bei 630°C wahrend der Abkiihlung
statt. Die Versetzungsdichten in Austenit und Ferrit wurden als p = 10** m? und p = 10" m? an-
genommen [145]. Die Austenit- und Ferrit-KorngroBen sind 100 pm mit einer Ferrit-
SubkorngroRRe von 0,1 um. Die Parameter der Ausscheidungen sind in der Tabelle 5-1 angege-
ben.

Tabelle 5-1: Parameter fir die numerische Simulation.

Ausscheidungsdomane Austenit (fcc_al)
Ferrit (bcc_a2)
Ausscheidungsphasen ‘TiN(C)’ (‘fcc_al#01’ mit Hauptbestandteilen :Ti:C,N: )

‘NbC(N)’ (‘fcc_al#02’ mit Hauptbestandteilen :Nb:C,N: )
‘Zementit’ (‘M3C”)

Formfaktor (Zementit) 4
Bevorzugte Keimstellen “TiN(C)’ — Versetzungen

‘NbC(N)’ — Versetzungen

‘Cementite” — Versetzungen, Subkorngrenzen

Die Entwicklung der Versetzungsdichte wurde auf der Basis des von Sherstnev u.a. [146] vorge-
schlagenen Modells ausgewertet mit den Parameterwerten A = 75 (Kaltverfestigungsbeitrag), B =
4 (gegenseitige Annihilation der Versetzungen) und C = 5 10” (Beitrag der thermischen Relaxa-
tion). Die einzelnen Stufen der Warmumformung wurden als eine Folge von linearen Segmenten
mit der eingebrachten Verformung im Werkstoff umgesetzt, die jeweils mit einem Kuhlintervall
getrennt wurden.
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Das in Zusammenarbeit mit dem Christian Doppler Laboratorium Early Stages of Precipitation
(TU Wien, Institut fir Werkstoffwissenschaft und Werkstofftechnologie) und Herrn Dr. Piotr
Warczok erstellte MatCalc-Skript mit kldarenden Notizen ist im Anhang (Kapitel 10.6) zu finden.

5.3 ZA-Modell

Zelluldre Automaten sind dynamische Systeme mit lokalen Wechselwirkungen, in denen Raum
und Zeit diskret sind. Sie bestehen aus einem regelméRigen Gitter von Zellen. Der Zustand jeder
Zelle wird durch die Zustande der benachbarten Zellen und dem Zustand der Zelle selbst be-
stimmt. Die dynamische Entwicklung der Automaten erfolgt durch die Anwendung der Trans-
formationsregel. In der vorliegenden Arbeit wurden die neuen Zustdnde der Zellen probabilis-
tisch berechnet. Es handelt sich um ein zweidimensionales ZA-Modell bestehend aus einer Mat-
rix mit 600x400 Zellen (Bild 5-1a) und der Moore-Nachbarschaft (Bild 5-1b) mit einem unre-
gelmaRigen Zugang zu den Zellen.
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a) b)
Bild 5-1: Zweidimensionales ZA-Modell: (a) Definition der Korngrenzen und (b) Moore-
Nachbarschaft.

Die Wahrscheinlichkeitswerte wurden als eine Funktion der gegebenen Verformungsparameter
berechnet. Die wichtigsten dabei sind die Verformungsgeschwindigkeit und die Temperatur. Die
in der Simulation verwendeten ZA-Wahrscheinlichkeiten sind in Tabelle 5-2 zusammengefasst.

Tabelle 5-2: Die verwendeten Wahrscheinlichkeiten in der ZA-Simulation.
Beschreibung

Pn Keimbildung an der Korngrenze zwischen den nicht-rekristallisierten Kérnern
2 P, Keimbildung an Tripelpunkten

Prex Wachstum der rekristallisierten Kérner an der Grenze zwischen rekristallisierten
und nicht-rekristallisierten Kornern
Py Vergroberung an der Grenze zwischen den rekristallisierten Kérnern

Die verwendete Simulationsschrittweite der Zeit war At = 0,005 s. Eine dhnliche SchrittgréRRe
wurde auch von anderen Autoren bei der Beschreibung der dynamischen Rekristallisation in C-
Mn-Stahlen verwendet [147]. Die Auswahl der Simulationsschrittzeit hat gewisse Grenzen. Die
obere Grenze kann aus dem Verhaltnis der ZellgroRe S, (cell size) zur maximalen Korngrenzen-
geschwindigkeit v,,,,, ermittelt werden: At = S./vpq, [148]. Der Verformungsschritt A ist fol-
gendermalien von der Verformungsgeschwindigkeit ¢ abhangig:
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Ap = ¢ At Gleichung 5-1
Die ZA-Simulation liefert als Ergebnis die Ausscheidungsdichte, die Grol3e der rekristallisierten
und nicht-rekristallisierten Korner und den rekristallisierten Anteil. Die Grol3e der rekristallisier-
ten Korner wurde mit der GleichungS; = n,... - S, berechnet, wobei hier n,... die Anzahl der
rekristallisierten Zellen ist. Der rekristallisierte Anteil wurde als Verhdltnis der rekristallisierten
Zellen n,. . zur Gesamtzahl der Zellen n, definiert:

Xa(©) = Nyece /Mca Gleichung 5-2
Wahrscheinlichkeitswerte

In den probabilistischen ZA-Simulationen wurden die Werte flr die Wahrscheinlichkeit der
Keimbildung an einer Korngrenze B, von 0,0001 bis 0,5 und die Wahrscheinlichkeit des Wachs-
tums der rekristallisierten Korner P,.., von 0,05 bis 0,35 variiert. Die Bewegung der Korngrenze
zwischen den rekristallisierten Kornern wurde als Wahrscheinlichkeit P, mit einem konstanten
Wert von 0,15 definiert.

Umsetzung des hemmenden Zener-Effekts in den Zellularen Automaten

Die durchgefiihrte MatCalc Simulation der Entwicklung der Ausscheidungskinetik wahrend der
thermomechanischen Behandlung (Bild 4-8) lieferte die Daten flr die Berechnung des hemmen-
den Zener-Effekts. Die Ausscheidungsparameter wurden als homogen verteilt angenommen.

Die fur den hemmenden Effekt relevanten Ausscheidungen sind im Vergleich zur ZellengroRe
des Automaten deutlich kleiner und kénnen nicht in einer Eins-zu-eins-Umsetzung einer kom-
pletten Zelle zugeordnet werden. Die analytische Berechnung unter der Beriicksichtigung des
Zener-Effekts hilft den Wahrscheinlichkeitswert B.., zu bestimmen.

Analytischer Ansatz

Die Materialwerte fr die analytische Berechnung der Korngrenzengeschwindigkeit der rekristal-
lisierenden Korner wurden der Literatur fir ahnliche C-Mn-Stéhle entnommen und sind in Tabel-
le 5-3 zusammengefasst.

Tabelle 5-3: Die Materialwerte fur die analytische Berechnung der Korngrenzengeschwindigkeit
der rekristallisierenden Korner.

po (m=2)

G (Pa)

b (m)

y J/m?)

M, (m*/]s)

Q (kJ/mol)

Qn (k] /mol)

1011

8 10%°

257107

0,5

120

310

260
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6 Ergebnisse
In diesem Kapitel werden in zwei Unterkapiteln die erreichten experimentellen und simulierten
Ergebnisse dargestelit. Die Darstellungsreihe folgt der Struktur aus Kapitel 4 und Kapitel 5.

6.1 Experimente

6.1.1 Umwandlungskinetik (Dilatometer)

Die Austenit/Ferrit-Umwandlungstemperatur (Fs) wurde aus den dilatometrischen Kurven unter
Verwendung der Tangentenmethode und der ersten Ableitung bestimmt. Die Ergebnisse flr die
Werkstoffe S1 und S2 und die verwendeten Kihlraten von 0,1, 1, 10, 20, 40 und 60°C/s sind im
Bild 6-1 zusammengefasst.
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—— 0.3 ein Schritt
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Zeit (s) Zeit (s)
a) b)

Bild 6-1: Austenit/Ferrit-Umwandlungstemperatur aus den dilatometrischen Versuchen mit variier-
tem Verformungsgrad und variierten -schritten: (a) S1 und (b) S2.

Die Gleichung 6-1 zur Beschreibung der Fs besteht aus drei Termen, die folgende Einflisse be-
ricksichtigen: chemische Zusammensetzung und Austenitisierungsbedingungen (T,), Abkuhlge-
schwindigkeit (G,) und Verformung (o).

Fs =969 — 254C — 71Mn + 27,6Si — 30Cr — 44Ni — 54Mo + 95,8V — 0,02T, — ]
65G4>* + 501In(¢ + 1) ((=0,2¢p + 0,43) InG + 1,8) Gleichung 6-1
Diese Gleichung berticksichtigt den Verformungsgrad und nicht die Anzahl der Verformungs-
schritte. Aus diesem Grund wurde aus den im Bild 6-1a dargestellten Kurven fiir einen Verfor-
mungsgrad und eine unterschiedliche Anzahl von Verformungsschritten (ein und drei) ein Mit-
telwert berechnet.
Die Koeffizienten in den zwei letzten Termen wurden fir den Werkstoff S1 angepasst (Bild
6-2a). Die Ubertragbarkeit der fir den Werkstoff S1 angepassten Koeffizienten auf andere unter-
suchte Werkstoffe wurde mittels Vergleich mit den gemessenen Werten von Werkstoff S2 uber-
pruft (Bild 6-2b).
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Bild 6-2: Vergleich der gemessenen Werte mit dem Berechnungsmodell: (a) S1 und (b) S2 (mit Ko-
effizienten von S1).

Test 4 aus der Versuchsmatrix (Tabelle 4-4) unterscheidet sich von den restlichen Versuchen, da
hier die Verformung wahrend des Kiihlens erfolgte. Ab 800°C wurde die Temperatur mit variier-
ten Kihlraten auf 300°C gesenkt. Die Unterschiede in der Ferritstart-Temperatur bei variierten
Kihl- und Umformbedingungen sind im Bild 6-3 dargestellt. Die schwarze Linie entspricht der
Kihlung nach der Austenitisierung bei 1000°C (bei voestalpineTubulars gemessen), die rote Li-
nie stellt Test 4 und die blaue Linie Test 4 ohne Deformation dar. Durch die eingebrachte Energie
wurde Fs (zwischen roter und blauer Linie) bei einer Kihlrate von 60°C/s um 65°C erhoht und
die Umwandlungsstart-Zeit um 1,1s reduziert.
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Bild 6-3: Verschiebung der Ferritstart-Temperatur beim Stahl S1 bei variierten Kithl- und Um-
formbedingungen (Umformung-Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm) [134].

Bei den dilatometrischen Versuchen (Bild 4-4a) mit den Versuchsparametern gemal Tabelle 4-4
wurden die wirkenden Druckkréfte gemessen und auf den mittleren Durchmesser der Probe be-
zogen in die Spannung umgerechnet.
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6.1.2 FlieBkurven mit dynamischem Rekristallisationsverhalten (Dilatometer)

Das Verhalten der dynamischen Rekristallisation (DRX) wurde aus der Bewertung der beim
Stauchen der dilatometrischen Proben erhaltenen FlieRkurven bestimmt. Die Ergebnisse der Un-
tersuchung mit verschiedenen Austenitisierungstemperaturen und Verformungsgeschwindigkei-
ten sind im Bild 6-4a und Bild 6-4b zusammengefasst. Die Verformungsgeschwindigkeiten be-
trugen 0,2, 1, 5und 10 s~ 1.
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Bild 6-4: FlieBkurven der gestauchten dilatometrischen Proben (Werkstoff S1) bei verschiedenen:
(a) Temperaturen und (b) Verformungsgeschwindigkeiten.

Die Auswertung der experimentell ermittelten Kurven hat es ermdglicht die Koeffizienten in be-
kannten Zusammenhangen zu bestimmen: Kritischer Verformungsgrad ¢, als Funktion der Spit-
zenverformung ¢, (am Peak), anfangliche AustenitkorngroRe d, und Zener-Hollomon Parameter
Z (Tabelle 6-1). Diese Gleichungen wurden weiters in den ZA-Berechnungen verwendet. Fur die
Abschatzung der AustenitkorngroRe wurde die Software JMatPro verwendet.

Tabelle 6-1: Empirisches Modell zur Beschreibung des DRX Verhaltens.

Kritischer Verformungsgrad ¢: =08¢,
Spitzenverformung (am Peak) @, = 0,16 dg** 7016
Zener-Hollomon Parameter Z = @exp(Q/RT)
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6.1.3 Lichtmikroskop

Die untersuchten Stahle hatten ein ferritisch-perlitisches Ausgangsgefuige. Dieses ist von den
Werkstoffen S1 (Bild 6-5a) und S2 (Bild 6-5b) in 100-facher und 1000-facher Vergrélierung dar-
gestellt. Klar erkennbar ist die zeilenformige Anordnung der Ferrit- (hell) und Perlitkdrner (dun-
kel) des Gefuges.

I 20 pm I

ikrosk 9 g: 1000x; ws [iws [Ws
Bildname: m511v040.jpg ‘m J

Bildname: m511v036.jpg

a)

Walzrichtung
A R e

I 200 pm I ' 20 pm l
100,0x; 1394,54 pm ws |iws [iWS 1000,0x; ws |iws [WS
Bildname: m5_cdl13v0115.jpg Ty Bildname: m5_cdl13v0124.jpg Ty

Bild 6-5: Das Ausgangsgeftige vom Werkstoff: (a) S1 und (b) S2 in 100-facher und 1000-facher Ver-
groRerung.
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Die Mikrostrukturentwicklung von S1 im unverformten Zustand nach verschiedenen Abkiihlbe-
dingungen von 0,1 bis 60°C/s ist im Bild 6-6 dargestellt. Die gebildeten Mikrostrukturen beste-
hen aus polygonalem Ferrit, nadelférmigem Ferrit, Bainit und Perlit. Bei einer Abkiihlungsrate
von 0,1°C/s ist polygonaler Ferrit (F) und Perlit (P) zu erkennen. Mit Erhéhung der Kiihlrate auf
1°C/s nimmt der Gehalt von Perlit zu. Die Mikrostrukturen mit Kuhlraten von 40 und 60°C/s
bestehen aus Ferrit und Bainit (B).

x . Vet & TR S .
Bild 6-6: Die lichtmikroskopischen Aufnahmen von S1 mit vier Kiihlraten: (a) 0.1, (b) 1, (c) 40 und
(d) 60°Cls.
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Im Weiteren wurden die Phasen kontrastiert und die Phasenanteile gemessen (Bild 6-7). Das
Unterprogramm Set Features der Bildverarbeitungssoftware KS400 ermdglicht es, verschiedene
Bereiche des Bildes auszumaskieren. Dieses liefert die Anzahl der ausmaskierten Pixel in
tabellarischer Form. Der ermitttelte Perlitanteil fur S1 bei den Kuhlraten 0,1 und 1°C/s liegt bei
7,9 % und 18 %.
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Bild 6-7: Ermittlung der Phasenanteile von Ferrit und Perlit: (a) originales Graustufenbild, (b)
Auswahl der Kontrastschranke, (c) nicht gefiltertes Ergebnis und (d) gefiltertes Ergebnis.
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Der Einfluss der Deformations- und Kihlbedingungen auf das Umwandlungsverhalten ist am
Beispiel des Werkstoffs S2 im Bild 6-8 dargestellt. Zusétzlich wurde fir die Austenitisierungs-
temperatur von 960°C der Abschreckversuch mit Helium (He) und einer maximalen Kiihlrate von
ca. 190°C/s fir den Temperaturbereich 800-300°C durchgefuhrt. Im Bild 6-8d konnten keine
Bereiche von restlichem Ferrit ermittelt werden. Das bestatigt, dass die eingesetzten Austenitisie-
rungsbedingungen mit einer Austenitisierungstemperatur von 960°C zu einer vollstandigen Aus-
tenitisierung fuhren.
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c) d)

Bild 6-8: Die lichtmikroskopischen Aufnahmen von S2 mit verschiedenen Deformations- und Kihl-
bedingungen: (a) @ = 0,3, T = 40°C/s, (b) ¢ = 0,3, T = 60°C/s, () @ = 0,6, T = 60°C/s und (d)
@ =0,T =190°C/s.



6.1.4 REM

In den gemessenen kugelférmigen Bereichen der ferritischen Matrix sind Mn, Al, S und O vor-
handen. Der erste Messpunkt (Bild 6-9a) enthélt MnS und der zweite (Bild 6-9b) zusatzlich noch
Al,Os. Bei einer niedrigeren VergréfRerung wurden darlber hinaus mehrere kugelférmige Mo-
Teilchen in der GroRe von 3 bis 15 um erfasst (Bild 6-9c¢). Die mapping-Bilder fir die restlichen
Elemente sind in Kapitel 10.5 zu finden.

M5_CDL11 Spotscan2

c)

Bild 6-9: (a) und (b) REM-Aufnahmen und die ermittelten Spektren und (c) REM-mapping fiir Mo.
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6.1.5 TEM

Die TEM-Analyse wurde flr vier ausgewéhlte Proben — zwei Rohrdimensionen mit Auf3en-
durchmesser 42,4 und 137,9 mm und jede Dimension mit und ohne Behandlung an der Kuhlstre-
cke — durchgefiihrt. Fur die statistische Auswertung wurden fur jede einzelne Probe zehn Ge-
sichtsfelder aus Ubersichtsaufnahmen verwendet. Die Proben enthielten mehrere Generationen
von Ausscheidungen, die sich wahrend den folgenden drei Produktionsbereichen bilden und wei-
terentwickeln konnten. Die ersten Ausscheidungen entstehen nach dem StranggiefRen. Der zweite
Bereich ist die nachfolgende mehrstiindige Wiedererwarmung im Drehherdofen des Warmwalz-
werks. Hier I6sen sich die Ausscheidungen vollstandig oder teilweise auf. Im dritten Bereich, im
StolRbank und Streckreduzierwalzwerk, handelt es sich um Deformationsstellen. An diesen Stel-
len bilden sich aufgrund der kurzen Zeit und der angewandten Energie feine Ausscheidungen.
Die nach dem Streckreduzierwalzwerk eingesetzte Wasserkiihlung stabilisiert die neu gebildeten
feinen Verbindungen wie (TiNb)CN, die im Gegensatz zu vorher ohne schnelle Temperatursen-
kung noch zusétzliche Zeit fur die Vergroberung zur Verfiigung haben. Bei der durchgefiihrten
TEM-Analyse werden nur die kKleinen Ausscheidungen in der GroRe von einzelnen Nanometern
betrachtet, um den Einfluss der Kiihlung und Verformung auf die Ausscheidungsbildung festzu-
stellen. Die erreichten Unterschiede in den resultierenden mechanischen Eigenschaften beim Ein-
satz der installierten Kuhlstrecke wurden in der Arbeit von Klarner [41] diskutiert.

Die TEM-Untersuchungen der Proben zeigten eine ferritisch-perlitische Matrix mit feinen sphéri-
schen und leicht gestreckten (NbTi)CN-Partikeln im Korninneren sowie an den Korngrenzen. Die
Partikel wurden in allen Bereichen mit energiegefiltertem TEM (EFTEM), Elektronen-
Energieverlust-spektrometrie (EELS) und der energie-dispersiven Rontgenspektroskopie (EDX)
ermittelt. Mithilfe der EDX wurde die lokale Elementzusammensetzung der einzelnen Partikel
analysiert.

Bei der Ermittlung der jump ratio-Bilder kann zwischen der Aufnahmen von Einzelbildern ein
eventueller Probendrift erfolgen. Diese Korrektur muss immer beriicksichtigt werden und wurde
automatisch mit den Bildanalysetools von Schaffer [149] durchgefuhrt, die als Script in das Bild-
bearbeitungsprogramm Digital Micrograph implementiert wurden. Die in der Arbeit verwendeten
Werte fur die Energiefenster und deren Breiten sind in der Tabelle 6-2 angegeben. Dabei ist Z die
Ordnungszahl, die Kantenenergie die nominale Energie der Elementkante, pre edge und post
edge die Mittelpunkte der gemessenen Energiefenster (in eV), dE die Breite der Energiefenster
(in eV) und t die Belichtungszeit (in s).

Tabelle 6-2: Energiefenster zur Detektion der Elementverteilungen im Stahl 1.

Z Element Kante Kantenenergie Pre edge Post edge dE t

6 C K 284 274 292 16 10
7 N K 401 386 408 20 10
22 Ti Los 456 441 468 20 20
23 \% Los 513 481 523 30 30
26 Fe M, 3 56 48 58 8 1
41 Nb M, .3 363 195 373 20 10

Die Details zur Ausscheidungsmorphologie sind an einem Beispiel des untersuchten Stahls im
Bild 6-10 dargestellt. Wie in diesem Bild zu sehen ist, Uberlappen sich die Nb- und C-Kanten.
Fur die Berechnung des Nb-jump ratio wurde ein post edge bei der Kante M4 s und ein pre edge
vor der Kante M, 3 bei 200 eV erworben. Dabei kdnnten im Nb-jump ratio auch einige Artefakte,
wie z. B. Beugungsartefakte, vorhanden sein.
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Bild 6-10: (a) Zero loss gefiltertes Hellfeld Bild (Energiefenster 10eV) mit der mittleren Dicke von
150 nm, (b) Fe jump ratio Bild, (c) Nb jump ratio Bild, (d) Ti jump ratio Bild (Energiefenster fur
jump ratio Bilder siehe Tabelle 6-2 ), () EELS Spektrum und (f) EDX Spektrum.

Um einige Fehler und Missinterpretationen zu vermeiden, missen jump-ratio-Bilder und Ele-
mentverteilungsbilder bei jeder Aufnahme miteinander verglichen werden. Durch diesen Ver-
gleich ist meist zu erkennen, ob der Untergrund einen korrekten exponentiellen Abfall hatte oder
nicht. Ist der Abfall korrekt, so ist die Elementverteilung in beiden Bildern gleich. Ein nicht ex-
ponentieller Abfall kann mit einem weiteren Signal im Untergrund, wie z. B. einer nicht bertick-
sichtigten Elementkante, geklart werden.
Die mit EDX erhaltenen Elementzusammensetzungen sind in Tabelle 6-3 aufgelistet. Jede Mes-
sung hat ihre eigenen Gewichtsmessfehler. In der Tabelle sind die maximalen Messwerte fur
zwei Messpunkte dargestellt. Hier mussen wir darauf hinweisen, dass die leichten Elemente wie
C und N sehr schwierig mit EDX-Spektren zu quantifizieren sind, da ihre Peakpositionen bei sehr
niedrigen Energien liegen, die durch Cerenkov-Strahlung beeinflusst werden. Dies flhrt zu einer
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Ungenauigkeit in der Hintergrund-Extraktion. Die EDX-Messungen mit TEM-Bildern sind im
Kapitel 10.1 zu finden.

Tabelle 6-3: Ergebnisse der EDX-Untersuchung fur die Punkte 1 und 2.

Element Netto Impuls Gewichtskonzentration % | Gewichtsfehler
und Kante Punkt 1 Punkt 2 Punkt 1 Punkt 2 %

V K 118 0,98 - +/- 0,18

Ti K - 234 - 1,57 +/- 0,31
Mn K 281 259 2,49 1,82 +/- 0,28

Nb L 1498 3289 15,55 27,04 +/- 1,55

Fe K 8632 9833 80,98 69,57 +/- 1,29
Total 100 100

Wahrend der Untersuchung konnten auch einige Tripelpunkte gesichtet werden. Wie im Bild
6-11 zu sehen ist, enth&lt die Tripelpunkt-Aufnahme langliche FeC-Ausscheidungen in der GroRe
von 50-200 nm (Flache zwischen 1000 und 21000 nm?), die im Korninneren und an den Korn-
grenzen liegen. Da die mittlere Probendicke ca. 100 nm betragt, kdnnen wir rickschlielen, dass
die feinen Nb(CN) im Korn liegen. Alle TEM Aufnahmen sind auf der CD im Ordner TEM zu

finden.

Bild 6-11: Ein Tripelpunkt mit langlichen FeC-Ausscheidungen im Rohr 139,7 mm x11,13 mm (mit
Kuhlstrecke): (a) Zero loss gefiltertes Hellfeld Bild, (b) Fe-jump ratio Bild, (c) C-jump ratio Bild
und (d) Nb-jump ratio Bild.
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Wie man im Bild 6-11 sehen kann, bilden die beiden Elemente Fe und Nb Karbide. In einigen
Fallen entsteht Fe(Nb)C. Dieser Ausscheidungstyp wurde zahlreich (Bild 6-12) in der Probe
(Rohr 42,4 mm x 4,50 mm ohne Kihlstrecke) gemessen. Die Ausscheidungen erreichten eine
FlachengroBe von 2000 bis 23000 nm?.
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Bild 6-12: Grobe Fe(Nb)C Ausscheidungen in einem Rohr (42,4 mm x 4,50 mm, ohne Kuhlstrecke)
und ermittelte EELS Spektren an den Punkten AS1 und AS2.

In weiteren Gesichtsfeldern wurden auch fein verteilte lineare FeC- und Fe(Nb)C-
Ausscheidungen ermittelt, die fir ein bainitisches Geflige typisch sind. Die Anzahl und die feine

Verteilung der Karbide sind fir die guten mechanischen Eigenschaften des unteren Bainits ver-
antwortlich (Bild 6-13).
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Bild 6-13: Fein verteilte FeC- und Fe(Nb)C-Ausscheidungen in einem Rohr (42,4 mm x 4,50 mm,
ohne Kiuhlstrecke): Zero loss und ratio-Aufnahmen.

Wahrend der Messungen wurden verschiedene Ausscheidungen des Typs MC gefunden. Die Er-
gebnisse sind im Kapitel 10.2 aufgelistet. Es wurde eine grol3e Anzahl von NbC und TiN gemes-
sen, weiters auch Nb(Ti)C und Ti(Nb)N mit einem geringeren Anteil vom zweiten Mikrolegie-
rungselement in Klammer. AufRerdem wurden einige Ausscheidungen von NbTIiCN und einzelne
von NbMoTiC und Nb(TiV)C gefunden. Weitere Spuren von Vanadiumverbindungen wie VN
wurden nicht entdeckt.

Im Weiteren wurden nach der Diskussion mit Experten vom Zentrum fir Elektronenmikroskopie
Graz (FELMI-ZFE) die Ausscheidungen in zwei Gruppen geteilt: NbC, NbTiCN, Nb(Ti)C und
NDb(TiV)C bildeten die Gruppe NbC(N). TiN und Ti(Nb)N bildeten die Gruppe TiN(C). Die be-
rechneten Werte der minimalen und maximalen realen Durchmesser der Ausscheidungen d;, der
mittlere Durchmesser der Population d, die Anzahl der Ausscheidungen pro Volumseinheit N,
und der relative Volumsanteil der jeweiligen Population V, sind in der Tabelle 6-4 zusammenge-
stellt. Die zwei ausgewéhlten Dimensionen der Endgeometrie gehéren zum unteren und oberen
Bereich der Produktionspalette bei voestalpine Tubulars. Die gebildeten Ausscheidungen von
TiN sind gro8 und dementsprechend selten anzutreffen. In drei Proben konnte jeweils nur eine
einzige Ausscheidung gefunden werden.

71



Tabelle 6-4: Ausgewertete Ausscheidungsparameter fir die Proben mit verschiedenen Deforma-
tions- und Kuhlbedingungen.

Ergfgzmﬁgle Khlstrecke Typ I\gin(/m%x d (nm) N, (M®) Vy
ohne NbC(N) 11/52 23,4 1,16-10?2 1,11-10'2

187.9x11.1 TiN(C) 46/57 51,4 1,68-10" | 2,10-10°
A mit NbC(N) 4,3/18,7 10,1 6,09-10" | 5,12-10”
TiN(C) 92 92 1,60-10% | 5,18-10"
ohne NbC(N) 17,3/153 46,7 8,32-1013 5,47-10'f1

42 4% 5 TiN(C) 91 91 1,60- 10" | 5,18- 10"
N it NbC(N) 16,6/188 38,4 5,43-10™ | 2,00-10™
TiN(C) 116 116 5,61-10 | 3,37-10*

Die in Tabelle 6-4 dargestellten Werte dienten zum Vergleich mit den MatCalc-Simulationen.
Ein weiterer Vergleich der Ergebnisse flr die Zustdnde mit und ohne Kuhlstrecke und fir die
Ausscheidungen mit einer Flache kleiner als 3000 nm? ist im Bild 6-14 ersichtlich.
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Bild 6-14: Ausscheidungsflache und —anzahl fur die zwei ausgewahlten Rohrdimensionen 42,4 und
139,7 mm mit und ohne Behandlung in der Kihlstrecke.
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6.2 Simulation

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der durchgefihrten Simulationen in den Bereichen Re-
kristallisation, Phasenumwandlung und Ausscheidungskinetik présentiert.

6.2.1 Umwandlungskinetik

Fur die Berechnung der Umwandlungskinetik wurden die empirischen Gleichungen aus Kapitel
3.4.7 und die Software-JMatPro verwendet. Zum Vergleich wurden die experimentell ermittelten
Daten der Werkstoffe S1, S2 und S3 verwendet (Bild 6-15). Die mit JMatPro berechnete und
experimentell validierte AusgangskorngréfRe nach der Warmebehandlung liegt bei ca. 60 pm. Am
Beispiel des ersten Werkstoffs werden zusétzlich die erweiterten Rahmen der eingesetzten Para-
meter verwendet. Im ersten Modell (Gleichung 3-35) sind die verwendeten Austenit-Korngrofien
30 und 100 pum, im zweiten Modell (Gleichung 3-37) wurde eine Austenitisierungstemperatur
von 800 und 1200°C angenommen. Die Berechnungen mit JMatPro wurden fiir die untersuchten
Werkstoffe (S1, S2 und S3) mit jeweilig vorhandener chemischer Zusammensetzung und eine
KorngroRe von 60 um durchgefiihrt.
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Bild 6-15: Der Vergleich der experimentell ermittelten und mit JMatPro und empirischen Ansatzen
berechneten Verlaufe der Ferritstarttemperatur: (a) S1, (b) S2 und (c) S3.

Wie aus den Ergebnissen (Bild 6-15) zu sehen ist, haben das Modell 2 (von Trzaska [76]) und
JMatPro eine gute Ubereinstimmung mit den experimentellen Daten. Mit beiden Modellen wur-
den ZTU-Diagramme flr eine mittlere chemische Zusammensetzung aus der Tabelle 4-1 und die
zwei Austenitisierungstemperaturen 950 und 1050°C fur den Werkstoff S1 berechnet. Bei diesem
Werkstoff sind mehrere Phasen vorhanden, es wurden Ferrit- (Fs), Perlit- (Ps), Bainit- (Bs) und
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Martensitstarttemperatur (Ms) ermittelt. Mit JMatPro war es moglich die Grenzen des perliti-
schen (Kurve Pf) und bainitischen Bereichs (Kurve Bf) zu bestimmen (Bild 6-16).

Temperatur (°C)
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400 1 \ \\ \ \ —— Model2_1050°C 400 1
300 . i > \ : \ | T 1

107! 10° 10! 10? 103 10* 107! 100 10! 102 103 10*
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a) b)
Bild 6-16: Berechnete ZTU-Diagramme fur den Werkstoff S1 flr die Austenitisierungstemperatu-

ren 950 und 1050°C mit einer Haltezeit von 900 s mit: (a) empirischem Ansatz (Modell 2) und (b)
JMatPro.

— JMatPro_950°C

——JMatPro_1050°C

Abschétzung der Austenitkorngrofle mit JIMatPro

Die Abschétzung der AustenitkorngroRe nach der Warmebehandlung wurde mit variierten Aus-
tenitisierungstemperaturen T, und —zeiten t; mit JMatPro durchgefihrt. JMatPro unterscheidet
grundsitzlich zwischen zwei Typen von Modellen: ,,allgemeiner Stahl“ und ,korrosionsfreier
Stahl*. Fiir die untersuchten Werkstoffe wurde das Modell ,,allgemeiner Stahl* ausgewéhlt.

Die Berechnungsergebnisse sind in Bild 6-17a und Bild 6-17b zusammengefasst und kénnen im
untersuchten Bereich mit der folgenden Gleichung dargestellt werden:

do = (0,000438T,* — 0,765 T, + 338) In(t,) — (0,000833 T,* — 1,458 T, + 638,7) ~ Gleichung 6-2
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Bild 6-17: Die Entwicklung der Korngrof3e eines allgemeinen Stahls (general steel) bei unterschied-

lichen Bedingungen: (a) Austenitisierungszeit 900 s und (b) Austenitisierungstemperaturen von
900°C bis 1100°C.
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Abschéatzung der thermomechanischen Eigenschaften mit JMatPro
Bei den durchgefiihrten Berechnungen der ZTU-Diagramme (Bild 6-16) in JMatPro wurden zu-
séatzlich die Entwicklungen der Dichte, der Warmeleitfahigkeit und der spezifischen Warmekapa-
zitat berechnet. Die JMatPro Ergebnisse sind im Vergleich mit den im Produktionsmodell ver-
wendeten Werten (JK — aus dem J.Klarner Modell) am Beispiel vom Werkstoff S1 im Bild 6-18
dargestellt. Die Vergleiche fur die Werkstoffe S1 und S2 sind im Anhang zu finden (Bild 10-2).
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Bild 6-18: Die mit JMatPro berechneten Eigenschaften fiir den Werkstoff S1 im Vergleich mit den
aktuell im Produktionsmodell verwendeten Werten (JK): (a) Dichte, (b) Wéarmeleitfahigkeit und (c)
spezifische Warmekapazitat.
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6.2.2 Ausscheidungskinetik

Die numerischen Simulationen wurden zur Ermittlung des Einflusses der Umformparameter auf
die Ausscheidungskinetik im Streckreduzierwalzwerk durchgefuhrt. Die Verformung fand im
Temperaturbereich von 800 - 950°C statt. Der Ausgangspunkt bei 950°C, das heil3t vor der Ver-
formung, wurde fir die im Bild 4-8 definierte thermomechanische Behandlung berechnet.

Wirkung der Anzahl der Verformungsschritte

Zur Untersuchung gelangten zwei Rohrdimensionen, die im Streckreduzierwalzwerk unterschied-
lichen Verformungsgraden und einer unterschiedlichen Anzahl an Verformungsschritten unter-
worfen wurden. Dementsprechend wurden fur die Simulation eine minimale Anzahl von 5 und
eine maximale Anzahl von 20 Verformungsschritten ausgewahlt. Die Entwicklungen der Verset-
zungsdichten und der Ausscheidungsparameter Ny, und rp, von TiN und NbC im Werkstoff S1 bei
einer variierten Anzahl an Verformungsschritten sind im Bild 6-19 dargestellt. In allen Berech-
nungen wurde ein totaler Vergleichsumformgrad von 0,3 mit einer nachfolgenden kontinuierli-
chen Abkuhlung von 3°C/s verwendet. Die maximale Versetzungsdichte nimmt mit abnehmender
Anzahl an Verformungsschritten zu (Bild 6-19a), da ein groRerer Verformungsgrad pro Schritt
aufgebracht wird, um dieselbe Deformation zu erreichen. Die Anzahl der Ausscheidungen pro
Volumen ist bei einer Verformung in 5 und 10 Schritten in etwa gleich, aber sie ist deutlich nied-
riger bei 20 Verformungsschritten (Bild 6-19b). Die Abnahme der mittleren Radien der Aus-
scheidungen bei einer Zunahme an Verformungsschritten im Bild 6-19¢ demonstriert die kontinu-
ierliche Bildung von neuen Ausscheidungen. Ausscheidungsdichte, Ausscheidungsdichte
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Bild 6-19: Entwicklung der Ausscheidungsparameter beim eingebrachten Verformungsgrad von 0,3
in 5, 10 und 20 Verformungsschritten (Werkstoff S1): (a) Versetzungsdichte, (b) Ausscheidungs-
dichte und (c) mittlerer Radius.
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Wirkung des Vergleichsumformgrades

Die Simulationen wurden fir eine auf 10 Schritte gleichméRig verteilte Verformung mit nachfol-
gender kontinuierlicher Kuhlung von 3°C/s durchgefiihrt. Im Bild 6-20 sind die Entwicklungen
der Versetzungsdichten, der Ausscheidungsdichten (Bild 6-20b) und der mittleren Radien der
NbC- und TiN-Ausscheidungen fiir die eingebrachten Vergleichsumformgrade von 0,1, 0,3 und
1,0 dargestellt. Die Versetzungsdichte steigt mit zunehmendem Verformungsgrad und die Unter-
schiede erreichen eine ganze GrofRenordnung (Bild 6-20a). Die grofite Dichte von NbC-
Ausscheidungen wird in der Simulation mit dem Verformungsgrad von 0,3 festgestellt, wéahrend
bei den anderen Verformungsgraden dieser Parameter annahernd gleich ist (Bild 6-20b). Die Ver-
teilung der Dichten der TiN-Ausscheidungen hat eine &hnliche Tendenz wie die der NbC-
Ausscheidungen mit minimaler Differenz. Die mittleren Radien der beiden Ausscheidungen NbC
und TiN zeigen eine abnehmende Tendenz mit zunehmendem Verformungsgrad im Material.
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Bild 6-20: Entwicklung (a) der Versetzungsdichte im Austenit, (b) der Ausscheidungsdichte und (c)
der mittleren Radien von TiN und NbC fur den Werkstoff S1 mit gleichmalig auf 10 Schritte ver-
teiltem Vergleichsumformgrad von 0,1, 0,3 und 1,0.
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Wirkung der Abkuhlgeschwindigkeit

Nach dem Streckreduzierwalzwerk kommt die Kuhlstrecke, die das Rohr in einigen Sekunden
von 950°C auf 300°C abkuhlt. Zur Ermittlung des Einflusses der unterschiedlichen Kuhlraten auf
die Ausscheidungsentwicklung wurden die Simulationen am Beispiel des Werkstoffs S1 durchge-
fuhrt. Die hier betrachtete Legierung wurde in 10 Schritten mit einem Gesamt-Verformungsgrad
von 0,3 bei 950°C verformt und danach auf 300°C abgekuhlt. Die Wirkung der unterschiedlichen
Kihlraten von 3, 10 und 50°C/s auf die TiN- und NbC-Ausscheidungen ist im Bild 6-21 darge-
stellt. Die Anzahl der NbC-Ausscheidungen bei unterschiedlichen Kihlraten liegt in einer Gro-
Renordnung (von 3 10 bis 7 10*®). Einen deutlichen Unterschied merkt man im Bildungsgradi-
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enten; eine bessere quantitative Aussage ware bei einer Darstellung ber der Temperatur mog-
lich.
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Bild 6-21: Entwicklung der Ausscheidungsparameter im Werkstoff S1 mit unterschiedlichen Kihl-
raten nach dem Streckreduzierwalzwerk: (a) Ausscheidungsdichte und (b) mittlerer Radius.

Die berechneten Ausscheidungsparameter der betrachteten Ausscheidungspopulationen: der mitt-
lere Radius ry und die Anzahl der Ausscheidungen pro Volumseinheit Ny, sind in Tabelle 6-5
angefihrt. Die Primérausscheidungen vom Typ Titannitrid ("TiN_1" in Tabelle 6-5) wurden mit
der Scheil-Gulliver Berechnung ermittelt und weisen einen mittleren Radius von 2 nm auf. Wah-
rend der Erwdrmung der massiven Blocke im Drehherdofen l6sen sich die Ausscheidungen an
NbC wieder auf, sodass nur primére und sekundare TiN-Ausscheidungen (d.h. "TiN_1" und
"TiN_2" in Tabelle 6-5) im System vorhanden sind. Die nachfolgende Verformung in der Stol3-
bank fihrt zur Bildung neuer, verformungsinduzierter Populationen von Ausscheidungen (jeweils
"TiN_3" und "NbC_1" in Tabelle 6-5). Es ist zu beobachten, dass die zweite Verformung am
Streckreduzierwalzwerk nicht alle diese Populationen beeinflusst. Die spannungsinduzierten
Ausscheidungen sind sehr Kklein, aber die Ausscheidungsdichte ist betrachtlich, insbesondere im

Fall von NbC.

Tabelle 6-5: Dichte und Grolie der berucksichtigten Ausscheidungen im simulierten System am
Beispiel des Werkstoffs S1 vor der Warmumformung im Streckreduzierwalzwerk.

Ausscheidungs- Ny (m™) Fm (NM) Kommentar
population
TiN_1 3,5 10% 2000 Primére Ausscheidungen,
die beim StranggielRen gebildet wurden
TiN_2 2,110% 24 TiN-basierte Ausscheidungen,
die vor der Stol3bank gebildet wurden
TiN_3 6,5 10" 0,6 TiN-basierte Ausscheidungen,
die in der StoRbank gebildet wurden
NbC_1 1,5 107 0,6 NbC-basierte Ausscheidungen,
die in der StoRbank gebildet wurden
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Die néchsten Ergebnisse stellen die Entwicklung der einzelnen Populationen wahrend der Wie-
dererwdarmung vor dem SRW mit einer Erwarmungsrate von 0,1°C/s auf eine Walztemperatur
von 950-1100°C dar. Die sekundéren TiN-Ausscheidungen (TiN_2) wachsen und schrumpfen
nicht bei diesen Bedingungen. Eine deutliche Anderung der Austenitisierungstemperatur auf
1100°C fuhrt bei diesen Ausscheidungen mit einem mittleren Radius von 24 nm zu einem unbe-
deutenden Wachstum um ca. 0,3 nm, was aufgrund einer konstanten Partikelanzahl auch eine
geringe Erhéhung des Phasenanteils bewirkt (Bild 6-22).
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Bild 6-22: Entwicklung der Ausscheidungsparameter der sekundaren TiN_2 Ausscheidungen wah-
rend der Wiedererwarmung (0,1°C/s) auf 950-1100°C: (a) Phasenanteil, (b) Ausscheidungsdichte

und (c) mittlerer Radius.
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Bei den verformungsinduzierten TiN-Ausscheidungen (TiN_3) bleibt die Ausscheidungsdichte
konstant (Bild 6-23b). Die Anderung des mittleren Radius (Bild 6-23c) spiegelt sich im Verlauf
des Phasenanteils wieder (Bild 6-23a). Der Radius der Ausscheidungen bleibt im Temperaturbe-
reich von 920-1030°C konstant und liegt bei 1,9 nm.
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Bild 6-23: Entwicklung der Ausscheidungsparameter der verformungsinduzierten TiN_3 Ausschei-
dungen wahrend der Wiedererwarmung (0,1°C/s) auf 950-1100°C: (a) Phasenanteil, (b) Ausschei-
dungsdichte und (c) mittlerer Radius.

Die verformungsinduzierten NbC-Ausscheidungen sind zahlreicher (etwa um eine GroRenord-
nung) und groRer (ca. 4 nm) als die verformungsinduzierten TiN-Ausscheidungen (Bild 6-24).
Allerdings nimmt ihr Phasenanteil mit zunehmender Endtemperatur der Erwérmung (Bild 6-24a)
ab. Dies ist auf die Erh6éhung der Loslichkeit der Phase bei erhohten Temperaturen zurlickzufuh-
ren. Die leicht abnehmende Ausscheidungsdichte und die Abnahme des mittleren Radius bestati-
gen die Auflésung dieser Ausscheidungen mit steigender Temperatur.
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Bild 6-24: Entwicklung der Ausscheidungsparameter der verformungsinduzierten NbC Ausschei-
dungen wahrend der Wiedererwarmung (0,1°C/s) auf 950-1100°C: (a) Phasenanteil, (b) Ausschei-
dungsdichte und (c) mittlerer Radius.

Die Anderung der Ausscheidungsparameter wie Ausscheidungsdichte und mittlerer Radius der
Ausscheidungen kann nur bei der Wiedererwdrmung im Nachwarmofen (NWO) beobachtet wer-
den. In Bezug auf die Diffusionsvorgange der geldsten Elemente und die Walzzeit im SRW wer-
den die Parameter nahezu nicht durch die nachtragliche Verformung beeinflusst. Die durchge-
fuhrte Simulation der Keimbildung neuer verformungsinduzierter Ausscheidungen wahrend der
Verformung im SRW hat keine signifikanten Anderungen im Vergleich mit einem Endpunkt bei
der Wiedererwdrmung gezeigt.

Der hemmende Druck fiir das Austenit-Kornwachstum ist vom Verhaltnis des Phasenanteils zum
Ausscheidungsradius abhéngig (Gleichung 3-26). Da die Ausscheidungen in der Simulation in
GrolRenklassen getrennt wurden, wurden diese Verhéltnisse fur jede einzelne Klasse berechnet
und dann aufsummiert. Die Ergebnisse sind fur die sekundédren TiN und die spannungsinduzier-
ten Ausscheidungen beim Wiedererwarmen im NWO von 800°C mit der Rate von 0,1°C/s im
Bild 6-25 dargestellt. Die maximale Wirkung zeigen die verformungsinduzierten NbC. Die se-
kundéren TiN bringen mehr Wirkung als verformungsinduzierte, obwohl sie einen gréf3eren mitt-
leren Radius haben. Die hemmende Wirkung jeder Population bleibt im Temperaturbereich von
900-1050°C konstant.
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Bild 6-25: Vergleich des Phasenanteil/Radius-Verhaltnisses fur verschiedene Ausscheidungspopula-
tionen im System wahrend der Wiedererwdrmung im NWO mit einer Rate von 0,1°C/s bis auf
1100°C.

6.2.3 Rekristallisation

Die Ausscheidungshartung (o) wurde mit den Daten aus den MatCalc Simulationen (Kapitel

6.2.2) und Gleichung 3-25 berechnet. Die Ergebnisse sind in der Tabelle 6-6 fir die Temperatu-
ren zwischen 950°C und 1100°C dargestellt.

Tabelle 6-6: Abschatzung der Ausscheidungshartung fur verschiedene Ausscheidungspopulationen.
TiN (sekundér) TiN (verformungs-induziert) | NbC (verformungs-induziert)

T fv r Oprec T fv r Oprec T fv r Oprec
(°C) | 10" | (hm) | (MPa) | (°C) | 10° |(nm)|(MPa)| (°C) | 10™ |(nm) | (MPa)
950 1,37 | 24,10 | 7,54 | 950 162 |180| 556 | 950 456 | 4,30 | 51,83
1000 | 1,37 |24,10| 7,54 (1000 1,72 |1,80| 5,73 |1000| 4,43 |4,30 | 51,09
1050 | 1,38 |24,20| 7,54 [ 1050 2,23 |2,00| 6,11 |1050| 3,90 | 4,10 | 49,60
1100 | 1,42 |24,40| 7,60 |1100| 5,27 |2,70| 7,71 |1100| 3,02 | 3,80 | 46,06

Die erforderliche kritische Versetzungsdichte p. fur die Berechnung der treibenden Kraft geman
Gleichung 3-23 wurde aus den experimentellen Daten (Bild 6-4) und mittels Gleichung 3-24 er-
mittelt. Die resultierende Ausscheidungshértung wurde dabei als Summe der Beitrédge von jeder
Population (Tabelle 6-6) betrachtet. Die Ergebnisse der ermittelten Ausscheidungshartungen und
den daraus resultierenden Versetzungsdichten sind in der Tabelle 6-7 dargestellt:

Tabelle 6-7: Berechnete globale Ausscheidungshartung und resultierende kritische Versetzungs-
dichte.

T aprec (P O-C pC T (p UC pC
°C) | (MPa) | () | (MPa) | (m?) (°C) s | MPa) | (m?)
1000 64,4 0,2 120,8 | 3,010" | 1050 0,2 103,4 | 1,510"
1050 63,2 0,2 103,4 | 1,510% | 1050 1 130,0 | 4,210"
1100 61,4 0,2 86,6 | 6,010 | 1050 5 1512 | 7,310%
1050 10 1570 | 8,310%

Aufgrund der normalen Wechselwirkungen zwischen den Zellen wird eine einzelne Zelle nicht
als ein Korn betrachtet sondern als ein Keim. Als stabiles kleines Korn wird eine Anordnung mit
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vier Zellen angesehen. Die berechnete Korngrenzengeschwindigkeit v und der mathematische
Zusammenhang zwischen den berechneten Werten sind in der Tabelle 6-8 und im Bild 6-26 zu-
sammengefasst.

Tabelle 6-8: Die berechnete Korngrenzengeschwindigkeit v, (um/s).

@ (51 0,2 T (°C) 1050
T(C) | 1000 | 1050 | 1100 | ¢ (sH 0,2 1 5 10
v (um/s) | 21,9 40,5 69,9 | v(um/s) | 405 | 454 | 51,0 52,8
100 60 ‘
80 4 : 55 4 |
v =10,0021x2 - 4,023x + 1900,6 4—9
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Bild 6-26: Mathematischer Zusammenhang zwischen den berechneten Werten aus Tabelle 6-8 flr
variable: (a) Temperaturen und (b) Verformungsgeschwindigkeiten.

Die relative Anderung der Korngrenzengeschwindigkeit bei der mittleren Temperatur 1050°C
(Bild 6-26b) wurde weiters fur die restlichen Temperaturen 1000°C und 1100°C tbernommen.
Die resultierende Korngrenzengeschwindigkeit im untersuchten Bereich kann dann wie folgt be-
rechnet werden:

3,1794 In(¢) + 45,57

= 2172 —4023T +1
v = (0,00 ,023 T + 1900,6)( 05

Gleichung 6-3

Die berechnete Korngrenzengeschwindigkeit und die experimentellen Daten (Bild 6-4) wurden
fur die Bestimmung der Keimbildungsrate nach Gleichung 3-28 verwendet. Die Berechnung
wurde fur den rekristallisierten Anteil von 50 % durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in der Tabelle
6-9 zusammengefasst.

Tabelle 6-9: Die berechnete Keimbildungsrate n.

T(°C) @ s P | trex(s) | v(ms) | n(sTm?) C

1000 0,178 0,727 0,2 2,74 2,1910° | 5,3510° | 1,26 10%°
1050 0,179 0,734 0,2 2,77 4,0510> | 1,5510° | 1,41 10"
1100 0,181 0,737 0,2 2,78 6,99 10 | 5,04 10° | 1,99 10™®

Hier sind ¢, der Beginn des stationdren Verformungsbereichs und t,., die Dauer der einzelnen
Rekristallisationsvorgdnge im Bereich zwischen ¢, und ¢ (Bild 6-4). C ist konstant fur eine
konstante Temperatur und enthélt Informationen ber den Zustand der Verformung und der vor-
handenen Ausscheidungen bei einer gegebenen Temperatur im thermomechanischen Verfahren.
Der Zusammenhang zwischen der Konstante C, dem kritischen Verformungsgrad ¢, und der

Verformungstemperatur wird gegeben als:
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In(C) = ¢, (—0,234 T + 489) Gleichung 6-4

In der Gleichung 3-27 fiihrt eine Erhéhung der Temperatur zu einer Erhéhung der Keimbildungs-
rate. Die stark temperaturabhangige Mobilitat verursacht jedoch eine exponentielle Zunahme der
Korngrenzengeschwindigkeit der rekristallisierten Kdérner und verringert dadurch die Keimbil-
dungsrate, was mit experimentellen Daten validiert wurde.

6.2.4 Rekristallisation mit ZA

Die Ergebnisse der ZA Simulationen wurden mit dem experimentell korrigierten analytischen
Modell validiert. Die Validierung erfolgte in zwei Schritten: zuerst eine Korrelation fur die Er-
mittlung der Wahrscheinlichkeitswerte des Kornwachstums und dann der Keimbildung.

Kornwachstum der rekristallisierenden Korner

Zur Bestimmung der Wachstumsgeschwindigkeit wurden in die Simulation geringere Wahr-
scheinlichkeiten fur die Keimbildung eingegeben. Dies ermdglicht ein unabhangiges Kornwachs-
tum, bei welchem die Korner nicht aneinander anstof3en und dementsprechend sich nicht gegen-
seitig beeinflussen. Die Simulationsergebnisse fir verschiedene Wahrscheinlichkeitswerte fiir das
Wachstum der rekristallisierenden Korner und &hnliche KorngréRen (nach unterschiedlicher
Schrittanzahl) sind im Bild 6-27 dargestellt.
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Bild 6-27: Mikrostrukturentwicklung mit unterschiedlichen Werten fur die Wahrscheinlichkeit des
Wachstums der rekristallisierenden Kérner: (a) 0,05 (nach 600 Schritten), (b) 0,15 (nach 140 Schrit-
ten), (c) 0,25 (nach 100 Schritten) und (d) 0,35 (nach 55 Schritten).

Die Anzahl der erzeugten Keime ist grofer als die Anzahl der danach stabil wachsenden Kérner.
Diese Abnahme kann innerhalb der wenigen Berechnungsschritte bei bis zu 30 % liegen. Dann
wachsen die Kdrner mit einer relativ konstanten Geschwindigkeit bis sie aneinander treffen (an-
stolen). Ab diesem Punkt verringert sich die Wachstumsgeschwindigkeit. Die stabilen linearen
Bereiche fur verschiedene Wahrscheinlichkeitswerte des Wachstums rekristallisierender Korner
sind im Bild 6-28a dargestellt. Der Zusammenhang zwischen der mittleren Korngrenzenge-
schwindigkeit und den verwendeten Wahrscheinlichkeitswerten ist im Bild 6-28b gezeigt. Die
dargestellte Funktion hat ein sehr hohes BestimmtheitsmaR. Die Entwicklung der Geschwindig-
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keit bei den geringeren Wahrscheinlichkeitswerten 0,20, 0,15 und 0,10 ist als Mittelwert von
zehn Schritten gegeben. Bei den Werten 0,10 und 0,05 ist die Geschwindigkeit tiber 100 Berech-
nungsschritte konstant. Die Berechnung mit dem niedrigsten Wert von 0,01 zeigte instabile Wer-
te und groRe Schwankungen zwischen -1,5 und 4 pm/s.
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Bild 6-28: (a) Linearer Bereich der Korngrenzengeschwindigkeit und (b) der Zusammenhang mit
den verwendeten Wahrscheinlichkeitswerten fiir das Wachstum rekristallisierender Kérner.

P... als Funktion der Verformungsgeschwindigkeit und der Temperatur ergibt sich aus dem Zu-
sammenhang zwischen der Funktion im Bild 6-28b und der Gleichung 6-3.

Keimbildung wéahrend der DRX

Fur die dargestellten Werte von B, im Bild 6-28b wurde B, im Bereich von 0,0001 bis 0,05
variiert. Die einzelnen Simulationsergebnisse mit unterschiedlicher P, und P, = 0,35 sind im
Bild 6-29 zu sehen.
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Bild 6-29: Mikrostrukturentwicklung fur eine konstante P,., = 0,35 mit unterschiedlichen Wahr-
scheinlichkeiten fiir die Keimbildung: (a) 0,0001 (nach 100 Schritten), (b) 0,0005 (nach 100 Schrit-
ten), (c) 0,003 (nach 50 Schritten) und (d) 0,05 (nach 50 Schritten).

Die Anzahl der gebildeten Keime n im Bild 6-29 unterscheidet sich von der Anzahl der Korner
nach der Beendigung eines DRX-Zyklus aufgrund ihrer gegenseitigen Ausléschung. Wahrend der
Berechnung wurde festgestellt, dass die Ausloschungsrate mit den Wahrscheinlichkeitswerten fir
die Keimbildung und dem Wachstum der rekristallisierten Kdrner verbunden ist. Die Ergebnisse
sind in der Tabelle 6-10 zusammengefasst und die entsprechenden Funktionen sind im Bild 6-30a
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dargestellt. Zur Vereinfachung werden die Ergebnisse aus dem Bild 6-30a als lineare Funktionen
betrachtet. Der Zusammenhang zwischen den Steigungswerten bei variierten B, ist im Bild
6-30b dargestellt, wobei fiir den Achsenabschnitt als Mittelwert 9,52 Gibernommen werden kann.

Tabelle 6-10: Die Anzahl der stabilen Keime n fur verschiedene Wahrscheinlichkeitswerte P,, und

PTQX'
P 0,0001 0,0005 0,001 0,003 0,01 0,05
N (Prex = 0,35) 4 21 46 100 261 1000
N (Prex = 0,20) 2 11 28 68 202 800
N (Prex = 0,05) 1 8 13 28 125 510
8 , 1,00
y=0,8723x +9,6207
R?=0,994 0.97
6 - ; ; :
=0,9581x +9,7015
- Y R2=0,0045 2 004 3 ;
4 s : B y=-1,3956x2 + 0,1956x + 0,9748
= [ =om035 8 091 3 3
! wn
2 1 L =0=02
[ =005 0,88
R2=0,9916 | ‘ ‘
0 # ; ; ; 0,85 : : :
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Bild 6-30: (a) Zusammenhang zwischen P,, und der Anzahl der stabilen Keime n fir verschiedene
Werte von P,.., und (b) Entwicklung der Steigung im untersuchten P,..,-Bereich.

P, als Funktion der Keimanzahl n und verschiedenen P..,-Werten wird dann wie folgt berechnet:

In(n) — 9,52

—1,3956 Pp, 2 + 0,1956 P.,, + 0,9748 Gleichung 6-5

In(P,) =

SchlieBlich wurde die Keimanzahl fur die in der Tabelle 6-9 ermittelten Keimbildungsraten und
die in der ZA-Simulation betrachtete Bild-Flache S mit der Gleichung 6-6 berechnet:

T dm” e
4 ¢

Gleichung 6-6

n=nSAt=n

Die Anzahl der in der Simulation verwendeten Korner lag immer bei 97. Die betrachtete Mikro-
strukturflache S ergab sich aus der Anzahl der Kérner und der mit JMatPro abgeschatzten mittle-
ren KorngréRe d,, flr bekannte Austenitisierungsbedingungen. Die berechnete Keimanzahl n
wurde auf ganze Zahlen gerundet und ist in der Tabelle 6-11 zu finden.
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Tabelle 6-11: Die berechnete Keimanzahl fUr verschiedene Austenitisierungsbedingungen.

T (°C) Kérner ZA O (UM) S(m?) 7 (s"m’) n
1000 97 57,6 2,526 10”7 5,35 10° 135
1050 97 88,9 6,018 10”7 1,55 10° 91
1100 97 134,7 1,382 10°® 5,04 10’ 70

Alle relevanten Gleichungen fir die Bewertung der Wahrscheinlichkeit der Keimbildung P, sind
fiir einen besseren Uberblick in der Tabelle 6-12 aufgelistet.

Tabelle 6-12: Die relevanten Gleichungen fur die Berechnung der Wahrscheinlichkeit der Keimbil-

dung P,

Gleichungen

Kurze Beschreibung

do = (0.000438 T,* — 0.765 T, + 338) In(t,)
—(0.000833 T2 — 1.458 T, + 638.7)

Entwicklung der KorngroRe wéhrend
der Wérmebehandlung

Z = ¢ exp(Q/RT)
¢, = 0.16 dg** z01¢

o. =08 ¢,

umformtechnische Parameter

(¢, T) = C @™ exp(—Qn/RT)
In(C) = ¢.(—0.234 T + 489)

d2
n=nSdt=n 22 %
4 ¢
In(n) — 9.52

In(P,) =

—1.3956 Popy + 0.1956 Py, + 0.9748

resultierende Gleichungen fur die Berech-
nung der Wahrscheinlichkeit der Keimbil-
dung P,
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7 Diskussion
7.1 Experimente

7.1.1 Lichtmikroskopie

Die untersuchten Stéhle haben bei verschiedenen Abkiihlbedingungen ein ferritisch-perlitisches,
ferritisch-bainitisches oder martensitisches Gefilige. Mit der verwendeten und im Kapitel 4.3.3
beschriebenen Praparationsmethode wurden die ferritischen und perlitischen Bereiche deutlich
kontrastiert. Weniger scharfe Bilder wurden im ferritisch-bainitischen Gefiige erreicht.

In einer weiteren Atzserie wurde die von Miyama [150] beschriebene elektrolytische Praparation
verwendet, bei der sich die Korn- und Phasengrenzen kaum mehr entwickeln, jedoch sollten die
Zementitausscheidungen ausreichend gut kontrastiert werden. An den untersuchten Werkstoffen
wurde die erforderliche Kontrastierung jedoch nicht erreicht. Dass die metallkundliche Charakte-
risierung der unterschiedlichen Bainitstufen in modernen Mehrphasenstahlen schwierig ist, liegt
daran, dass die Bainitausprdgung nicht immer dem klassischen Bild des oberen und unteren Bai-
nit entspricht. Man beschreibt die weiteren moglichen Auspragungen von Bainit:

v Granularer Bainit — auch karbidfreier Bainit genannt, ist irregularer Ferrit mit Marten-
sit/Restaustenit

v Oberer Bainit — Ausscheidungen an den Ferritlatten

v Degenerierter oberer Bainit — die Ausscheidungen an den Latten sind Martensit/ Restaustenit

v" Unterer lattiger Bainit — Zementit in und an den Ferritlatten (eher in niedrigkohligen Stéhlen)

v" Unterer plattiger Bainit - Zementit in und an den Ferritlatten (bei hdheren Kohlenstoffgehalten)
7.1.2 REM

Die einzelnen REM-Aufnahmen haben die Ermittlung grober MnS (bis 2,5 pm) mit eingemisch-
ten Al,Oy ermdglicht. Die weiteren Flachenanalysen zeigten weitere Verbindungen mit Mo. VN
Teilchen wurden nicht detektiert. Die Kombination von LiMi mit REM-EDX-Mapping ermdg-
licht eine vollstandige Charakterisierung von groben Ausscheidungen und Oxiden.

713 TEM

Die TEM-Analyse zeigt, dass eine Erhdhung des Verformungsgrades zu einer Vergroberung der
Niob-Ausscheidungen fiihrt und ihre Anzahl reduziert. Eine schnellere Kihlung verringert die
Vergroberung sowie die Anzahl der gebildeten Ausscheidungen. Als Ergebnis sind die Ausschei-
dungen im Durchschnitt kleiner.

7.1.4 Phasenumwandlung

Wirkung der chemischen Zusammensetzung

Die untersuchte Stahlgruppe enthélt sowohl Ferrit-stabilisierende Legierungselemente (Si und
Al), als auch Austenit-stabilisierende Elemente (Mn und Mo). Letztere beeinflussen den Verlauf
der Umwandlungskurven in einem ZTU-Diagramm, indem sie die Perlit- und Bainitkurve nach
rechts verschieben. Si ist ein Ferrit-Bildungselement und bei der Bildung des polygonalen Ferrits
wird die Kohlenstoffdiffusion in den Austenit erhoht. Mn ist ein Austenit-Stabilisator im Stahl
und beeinflusst damit seine Zersetzungsgeschwindigkeit. Der Zusatz von Mn vermindert auch die
Aktivitat von C im Austenit und damit wird die Bildung von Nichtgleichgewichtsphasen beglins-
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tigt. Das Vorhandensein einer bestimmten Menge an granularem Bainit ist verbunden mit der
Menge an geléstem Mn [151].

Die C Diffusionszeit fir die dynamische Bildung von Zementit liegt im Bereich von ungeféhr 25
bis 100 us. Bei niedrigeren Temperaturen bendtigt Kohlenstoff fiir einen Diffusionsweg von =
100 nm im Ferrit = 100 ps. Dies ist die ungeféhre Zeit fur das Heraus- und Hineindiffundieren
des Kohlenstoffs aus dem Ferrit in den Austenit wihrend dessen Bildung [152]. Die Anderung
der Gibbs-Energie im Gleichgewichtszustand ist mit der y/a-Umwandlung verbunden und ist im
Allgemeinen von der chemischen Zusammensetzung abhangig. Sie kann beschrieben werden als:

AG = AGl 5 con Gleichung 7-1

wobei GY, 7 ..., die chemische treibende Kraft fir die Umwandlung ist. Die Senkung der Phasen-

umwandlungstemperatur bei einer Erhéhung der Kuhlrate ist durch kirzere Zeiten fur die Koh-
lenstoff-Diffusion im Austenit zu erkléren, siehe Bild 6-1a (Kurve ohne Umformung).

Wirkung der Mikrolegierungen

Die Mikrolegierungselemente haben einen Einfluss auf die chemische Triebkraft der Phasenum-
wandlung, Ausscheidungen und Entfestigung bei der Warmumformung. Die feinen Ausschei-
dungen der Mikrolegierungselemente Ti, Nb und V in C-Mn-Sté&hlen verzdgern die Rekristallisa-
tionsvorgange im Austenit, was wiederum die Akkumulation der Verformung fir die dynamisch
induzierte Ferrit-Umwandlung (DIFT) ermdglicht [153]. Das im Austenit geldste Nb kann sich an
den Korngrenzen abscheiden. Dadurch wird stark die Korngrenzenenergie und als Folge die y-a
Keimbildungsrate verringert [154]. Die Verschiebung der Austenit/Ferrit-Umwandlungskurve zu
kirzeren Zeiten und hoheren Temperaturen, siehe Bild 6-1 (Kurven mit Verformung) und die
Abwesenheit von ausgepragter dynamischer Rekristallisation wahrend der Verformung, prasen-
tieren den vorherrschenden Einfluss der vorhandenen feinen Ausscheidungen. Diese Effekte kon-
nen durch eine schnelle Abkuhlung verstarkt werden, welche mit einer Stabilisierung der feinen
Ausscheidungen verbunden ist (Tabelle 6-4).

Wirkung der Verformung

Plastische Verformung erhoht die Versetzungsdichte, insbesondere an den Korngrenzen [155].
Eine Korngrenze stellt ein Hindernis flr die Bewegung dar, wodurch sich Versetzungen anhau-
fen, welche letztlich als Keimbildungsort fiir die Ferritumwandlung dienen. Verformung erhoht
somit die Keimstellendichte fiir die Ferritbildung [156]. Eine hohere Versetzungsdichte be-
schleunigt die Diffusionsvorgdnge und fihrt zu einer Verschiebung der Austenit/Ferrit-
Umwandlung zu kirzeren Zeiten und dementsprechend zu héheren Temperaturen. Die Streck-
grenze ist proportional zur Quadratwurzel der Versetzungsdichte. Die héhere FlieRBspannung bei
der dreistufigen Verformung kann mit einer geringeren Erholungsgeschwindigkeit (schrittweise
Verformung bei konstanter Temperatur gegenuber kontinuierlicher Verformung wéhrend der
Abkiihlung) und damit mit einer héheren Versetzungsdichte verbunden werden. Es kann daraus
geschlossen werden, dass die Verformung einen Beschleunigungseffekt auf die Austenit/Ferrit-
Umwandlung hat. Der gleiche Effekt wurde auch bei der Umwandlung von anderen Phasen be-
schrieben [157], [158].

89



Wenn Austenit verformt wird, wird ein Teil der mechanischen Energie im Austenit gespeichert,
wodurch die innere Energie und auch die Gibbs-Energie des Systems steigen. Unter solchen Be-
dingungen kann die Gleichung 7-1 umgeschrieben werden als:

AG = DG isen — DGy (in ) Gleichung 7-2

wobei hier AGy ;) die gespeicherte Verformungsenergie [159] ist. Diese tberschissige, gespei-

cherte Energie ist verantwortlich fur die Lage der y/a-Umwandlung bei Temperaturen oberhalb
von Ags. Diese Energie umfasst drei verschiedene Komponenten, ndmlich die Versetzungsener-
gie, die Korngrenzenenergie und die Leerstellenbildungsenergie und kann angegeben werden als:

AGV(in y) = AGVersetm.mgen + AGl(orngrenzen + AGLeersi:ellen Gleichung 7-3

Die Erhéhungen der Korngrenzen- und der Leerstellenenergie sind viel kleiner als die Erhdhung
der Versetzungsenergie. Als Ergebnis konnen sie in der Regel generell vernachldssigt werden
[152]. Die maximale Verschiebung der hier beobachteten Phasenumwandlungen zeigt sich bei
der hochsten Abkuhlrate von 60°C/s und betragt 100°C. Dies ist vergleichbar mit den berechne-
ten Daten anderer Forscher [160], [66]. Zusatzlich zur Erhéhung der Versetzungsdichte beim
Verformen kdnnen Scherbénder gebildet werden, die als weitere Stellen fur die Bildung von Fer-
rit dienen.

7.2 Simulation

7.2.1 Numerische Simulation der Ausscheidungskinetik

Die mit MatCalc durchgefiuhrten numerischen Simulationen zeigen, dass die Verformung in der
StoRbank nur Einfluss auf die an dieser Stelle gebildeten Ausscheidungen hat. Die Simulations-
ergebnisse der Versetzungsdichteentwicklung geben Hinweise auf den wirkenden Mechanismus,
der die Phasenumwandlungsprozesse bestimmt. Eine Erhdhung der Verformungsgeschwindigkeit
und des Verformungsgrades fuhrt zu einer hoheren Versetzungsdichte. Eine niedrigere Kuhlrate
begunstigt die Annihilation der Versetzungen durch das Klettern, welches ein thermisch aktivier-
ter Prozess ist. Die erhohte Menge an Versetzungen im System beeinflusst die Ausscheidungski-
netik in zweierlei Hinsicht. Erstens ist die Anzahl der mdglichen Keimbildungsstellen héher und
daher wird eine grofRere Anzahl von sich an den Versetzungen bildenden Ausscheidungen erwar-
tet. Ein zweiter Effekt ist auf die Beschleunigung der Diffusion bezogen, da die atomare Mobili-
tat entlang der Versetzungskerne hoher als im Gitter des Materials ist (Pipe-Diffusion). Dies fuhrt
auch zum schnelleren Ausscheidungswachstum. Dieser zweite Faktor ist in den Simulationen
deutlich beobachtbar: Der mittlere Radius der beiden TiN- und NbC-Ausscheidungen steigt mit
hoheren Versetzungsdichten in allen untersuchten Fallen. Die Anzahl der Ausscheidungen pro
Volumseinheit (Ny,) von TiN und NbC zeigt nicht solch einen gleichbleibenden Trend. Stattdes-
sen wird eine maximale Ny, bei einem bestimmten Wert der in dem System vorhandenen Verset-
zungen beobachtet. Es liegt somit der Schluss nahe, dass es einen kritischen Wert der Verset-
zungsdichte gibt, bis zu welchem die Keimbildung neuer Ausscheidungen gefordert wird. Jen-
seits dieses Wertes wird eine kleinere Anzahl an Keimen weiter wachsen, sodass die Ubersétti-
gung weiter reduziert und eine kiinftige Keimbildung erschwert wird.
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7.2.2 Modellierung der Phasenumwandlung

Umwandlungskurven / UZTU-Diagramm

Die Koeffizienten der chemischen Elemente in den Gleichung 3-35 und Gleichung 3-37 be-
schreiben die Wirkung von jedem Element im C-Mn-Stahl auf die Ferritstarttemperatur (Fs). Be-
zogen auf die logarithmische Zeitachse ist der Einfluss der Kiihlung in der ersten Gleichung line-
ar und in der zweiten nicht linear. In beiden Modellen verlangsamt eine groRere KorngroRe (z.B.
als Ergebnis einer hoéheren Austenitisierungstemperatur) den Umwandlungsprozess. Im Bild
6-15a weist Modell 1 eine lineare Abhéngigkeit auf. Mit steigender Kiihlrate reduziert sich die
Fs, wobei die Differenz 90°C zwischen den Kihlraten 0,1 und 60°C/s betragt. Modell 2 zeigt
keinen ausgepragten Einfluss der Austenitisierungstemperatur. Die Berechnung des ZTU-
Diagramms mit 100°C Differenz zwischen den Austenitisierungstemperaturen 950 und 1050°C
fihrt zu einer unbedeutenden Verschiebung der Fs von 2°C und der Bs von 3°C (Bild 6-16a).
Dieses Modell zeigt jedoch eine bessere Ubereinstimmung mit dem unverformten Umwand-
lungsverhalten (Bild 6-15a und Bild 6-15b).

Die Ergebnisse der JMatPro Berechnungen sind ahnlich den erhaltenen Werten von Modell 2
(Bild 6-15). Die Ferritstarttemperatur fir die beiden Austenitisierungstemperaturen 950 und
1050°C sinkt mit zunehmender Kuhlrate. Die maximale Differenz betrdgt 37°C (Bild 6-16b).
Beim Perlit- und Bainit-Umwandlungsbereich ist eine dhnliche Verschiebung zu erkennen. Die
JMatPro Berechnung liefert im Vergleich zum Modell 2 einen viel kleineren Perlit-Bereich, aber
einen dhnlichen Wert fir den Beginn der diffusionslosen martensitischen Umwandlung. Die Er-
gebnisse von Modell 1 liegen in allen Fallen oberhalb der gemessenen Werte und passen besser
fir die Beschreibung des Umwandlungsverhaltens nach der Deformation.

Thermomechanische Daten

JMatPro stellt als einfacher Kalkulator die Berechnung der thermomechanischen Eigenschaften
von Stahlen als Funktion der chemischen Zusammensetzung und der Austenitisierungsbedingun-
gen zur Verflgung. Die berechnete Dichteverteilung ist gleich (S1) oder ahnlich (S2) zu den vor-
handenen Werten aus dem Produktionsmodell. Der Verlauf der Wérmeleitfahigkeit ist bei beiden
Werkstoffen gleich wie im JK-Modell, allerdings ist die mathematische Darstellung der Werte als
Funktion im JK-Modell [41] einfacher. Bei den JMatPro-Werten fir die spezifische Warmekapa-
zitat sind deutliche Unterschiede im Temperaturbereich 300-550°C zu beobachten (Bild 7-1).
Eine punktweise Darstellung zeigt, dass im scharfen Abfall nur ein Punkt dazwischen liegt. Nach
dem Vergleich der Entwicklung der einzelnen Phasen mit dem Verlauf der spezifischen Warme-
kapazitat (Anhang, Bild 10-3) wurde festgestellt, dass dies eine rein mathematische Ursache auf-
grund der Division durch Null (z. B. trigonometrische Funktion sin 0° = 0) hat.
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Bild 7-1: Mit JMatPro berechnete spezifische Warmekapazitaten fir (a) S1 und (b) S2 im Vergleich
mit dem Produktionsmodell.
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7.2.3 Analytischer Ansatz zur Beschreibung der dynamischen Rekristallisation

Der entwickelte analytische Ansatz zur Beschreibung der dynamischen Rekristallisation beruht
auf experimentell validierten Ergebnissen. Die ausgewahlten Gleichungen zur Abschétzung der
Ausscheidungshartung waren die einzigen aus einer in der Literatur beschriebenen Reihe, welche
mit den experimentell ermittelten Kurven korreliert werden konnten. Im Weiteren wird versucht
die Mallinahmen zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften der untersuchten Stahle zu
definieren:

Aus dem Bild 6-4 folgt, dass es im Temperaturbereich 950-1000°C zu dynamischer Rekristallisa-
tion kommt. Die Erhohung der Austenitisierungstemperatur von 950 auf 1000°C nach der Ab-
schatzung von JMatPro flhrt zu einer KornvergréRerung von 37 auf 60 um. Dies konnte in Be-
zug auf die vorhandenen Ausscheidungen und ihre hemmende Wirkung auf das Kornwachstum
zu einer KorngroRe von 50-55 pm in der Realitét fuhren.

Aus der Tabelle 6-7 folgt, dass die Ausscheidungshartung o, fast bei der Halfte (64 von 120
MPa) der kritischen Spannung o, liegt. Das bedeutet, dass die vorhandene FlieBspannung im
gleichen MaRe von der Mikrolegierung und der KorngréRe (Kornzustand) abhangig ist und die
auftretende dynamische Rekristallisation nur die Erhéhung der restlichen 56 MPa beeinflussen
kann. Eine grobe Abschétzung der FlieBspannung o ~ 1/,/d, fiihrt zu einer Erhéhung um ca. 40
% bei einer Abnahme der mittleren KorngréRe von 56 auf 30 um. Diese Erhéhung um 40 % kann
auch bei Raumtemperatur beobachtet werden.

Es wird empfohlen, einen Produktionsversuch mit einer Austenitisierungstemperatur von ca.
1000°C im NWO und Verformungsgraden oberhalb von ¢, (ca. 0,18 flr S1) in den ersten zwei
bis drei Geristen durchzufuhren, solange die Temperatur die kritischen 950°C nicht erreicht hat.
Der experimentelle Nachweis wurde nicht durchgefiihrt, da aufgrund des aktuellen Stands der
Technik und der Rohrgeometrie die entstehenden Krafte am Beispiel von SRW an der produkti-
onstechnischen Grenze liegen.

7.2.4 Modellierung der dynamischen Rekristallisation mit ZA

Das vorgeschlagene und entwickelte ZA-Modell stellt ein universales Werkzeug fir die Model-
lierung der Mikrostrukturentwicklung unter Betrachtung verschiedener Phanomene dar, die auch
eine andere GroRenordnung im Vergleich zur ZellengroRe aufweisen. Das Modell gilt als Basis
fur die Beschreibung solcher Prozesse wie Keimbildung (stabil und instabil), Rekristallisation
(statisch und dynamisch), Kornwachstum und Kornvergroberung. In Bezug auf den Warm-
walzprozess, wo unter dem Einfluss der Reibung der Verformungsgrad im Walzspalt ungleich-
maRig verteilt ist, sind ZA in der Lage diese Ungleichmé&Rigkeiten und die daraus resultierenden
Wechselwirkungen am besten zu beschreiben. Die daraus resultierenden Ergebnisse bieten gleich
wie bekannte empirische Modelle ein mittleres Ergebnis sowie auch eine lokale Auswertung an
und stellen damit einen erweiterten Bereich fiir Diskussion und Weiterentwicklung zur Verfi-
gung. Die aktuelle Berechnungszeit fur ein 2D-Modell mit 97 Kérnern ist abhéngig von den ein-
gegebenen Wahrscheinlichkeitswerten. Sie liegt im Minutenbereich und ist vergleichbar mit den
2D-Berechnungen in FEM-Paketen wie DEFORM und FORGE. Eine weitere Kopplung mit &hn-
lichen Modulen (wie z. B. Beschreibung der Phasenumwandlung) oder eine Ergdnzung um ande-
re Rekristallisationsprozesse (wie statische und metadynamische Rekristallisation) bringt die Be-
rechnungszeit in den Stundenbereich, was beim aktuellen Stand der Server mit der Mdglichkeit
zur parallelen Rechnung keinen grofien Aufwand darstellt.
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8 Ubertragung der erreichten Ergebnisse in das Produktionsmodell

Die in der Arbeit erreichten Ergebnisse wurden in das von Klarner [41] entwickelte Produkti-
onsmodell integriert. Die Ubertragung der Ergebnisse lief in mehreren Schritten ab. Die Model-
lergdnzung beinhaltet die Modellansétze:

v’ experimentell ermittelte Koeffizienten fiir den FlieBspannungsansatz
v experimentell ermittelte Gleichung fir die Phasenumwandlung (Fs)
v Berechnung der Verformung fiir beliebige Winkel im Kaliber

und auch einige Anderungen in der Benutzer -Oberflache. Es wurde eine Listenauswahl fiir fol-
gende Parameter erstellt:

v"Interne Marken
v' Dornstangen
v" Kaliberreihen

Fliel3spannung

Die Berechnung der FlieBspannung gehdrt zu den grundlegenden Berechnungen in der Umform-
technik. Die erste Abschatzung wurde mit dem Hensel-Spittel-Ansatz fir das Warmwalzen aus
der Datenbank FEM-Paket FORGE 2010 fur einen definierten Rahmen der chemischen Zusam-
mensetzung durchgefihrt.
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Bild 8-1: Hensel-Spittel-Ansatz flir das Warmwalzen aus der Datenbank FORGE 2010.
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Die vorhandenen Ansétze im Beispiel im Bild 8-1 haben zwei Kritikpunkte:

v' Die Berechnung gilt fiir den Bereich 800-1200°C, was unter Beriicksichtigung des ZTU-,
bzw. UZTU-Diagramms nicht vollstandig das Austenitgebiet abbildet.
v Die maximale Verformungsgeschwindigkeit ist oft mit 10 s™* begrenzt.

Die experimentell ermittelten FlieRspannungs-Werte vom Werkstoff S1 wurden mit FEM-
Ansdtzen flr eine dhnliche chemische Zusammensetzung (Werkstoffe S355, S235 und 17Mn4)
bei gleichen umformtechnischen Parametern (Umformtemperatur 1010°C und Umformge-
schwindigkeit 0,2) verglichen. Die mit FEM berechneten Werte liegen deutlich niedriger (Bild
8-2a). Dies ermdglicht die Anwendung der Gleichungen aus FEM mit einem entsprechenden
Korrekturfaktor zwischen 1,5 und 2 zur groben Abschétzung.

Bei variierten und die Produktion vollstandig abdeckenden umformtechnischen Parametern wur-
den die experimentell ermittelten FlieBkurven mit dem erweiterten Hensel-Spittel-Ansatz fir das
Warmwalzen (Gleichung 8-1) mit den folgenden Koeffizienten: A = 1100, m;= -0,0037, my= -
0,33, m3= 0,12, my=-0,11, ms= 0,00035, my= 0,22 beschrieben (Bild 8-2b).

o =Ae™T Mz oMz e™M4/P (1 4 ¢)™msT T™o Gleichung 8-1

Ein Experiment spiegelt die Produktionsbedingungen im Streckreduzierwalzwerk wider mit der
Abnahme der Temperatur von 940 auf 800°C in fiinf Sekunden. Im Bild 8-2b sind die experimen-
tell ermittelte Kurve (nicht unterbrochene Linie, griin) und die Kurve mit stufenweise berechneter
Temperatur (AT = 5°C; unterbrochene Linie, violett) dargestellt.

140 280
120 = 240
<] Ay
E = 200
= 100 - - Sl ,1010,02 =
%" g 160 -
g 801 --5355,1010,0.2 E
g- = 120
£ 60 —-5235,1010,0.2 3 g
2 = 8o, — S1 8702 — SI 940-800, 0.2
= 40 ~~17Mn4, 1010,0.2 a0 B — 81 1010,5 — 81 1010,02

= = Berechnungsvorschlag = = mit Kiihlung
20 : . ; ; ; ; ; ‘ 0 : i : :
0,0 0.2 0.4 0,6 0,8 1,0 1,2 1,4 1,6 0,0 0,2 0,4 0,6 08 1,0
Umformgrad ¢ Umformgrad ¢

a) b)

Bild 8-2: Vergleich der experimentell ermittelten FlieRkurven fur S1: (a) mit FEM-Datenbank und
(b) mit vorgeschlagenen Koeffizienten.

Phasenumwandlung (Fs)

Die experimentell ermittelten (nicht unterbrochene Linien) und die mit dem ergénzten Modell
berechneten (unterbrochene Linien) Werte der y/a-Phasenumwandlung (Ferritstarttemperatur)
zeigen deutliche Unterschiede am Beispiel S1 zum bisherigen Ansatz im JK-Modell (Bild 8-3).
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Bild 8-3: Abschatzung der Ferritstarttemperatur mit bisherigem (JK) und aktuellem Ansatz.

Der neue Ansatz (Gleichung 6-1) besteht aus drei Termen, die folgende Einfllisse beriicksichti-
gen: chemische Zusammensetzung und Austenitisierungsbedingungen (T,), Abkihlgeschwin-
digkeit (G,) und Verformung (¢). Die Temperatur- und die Verformungsmatrix tber die Produk-
tionskette wurden schon in der Arbeit von Klarner [41] berechnet. Die erste Abschétzung der
lokalen Abkiihlgeschwindigkeit zwischen den nachfolgenden Schritten war nicht erfolgreich,
weil die Werte an einzelnen Stellen negativ waren (Bild 8-4a). Um Berechnungsfehler zu ver-
meiden, wurde die Abkuhlgeschwindigkeit als Mittelwert in Bezug auf die Temperatur beim Ein-
tritt in das Walzwerk berechnet (Bild 8-4b). Im Bild 8-4 sind auf der vertikalen Achse die Ge-
rastnummer und auf der horizontalen Achse die Berechnungsschritte aufgetragen.

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 [ 10 [ 11 0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 [ 10 [ 11 [ 12

0 o 144| 143] 142 142 141 140 139 138] 138 137 136 o 72| 72| 9| 107] 114 119] 122 124 126 127] 128 128] 129
1 of 11| 11| 110] 109] 109] 108| 107 107| 106 105] 105 1] 120 120| 120 120 19| 119] 119] 119 119] 119| 118 118] 118
2 of 94| 93| 93] 92 92 o1 90| 90| 89| 89| 88 2 w4l 1| 1| 1| | | e e e e e | o
3 of 72| 71| 71| 70| 70| eo] 69| 69| e8] e8] 67 3] 105| 105| 104| 104| 104| 104| 104| 103| 103| 103| 103| 12| 12
4 o 49| 49| 49| 49| 49| 49| 48| 48| 48] 48] 48 4| 96| 95| 95| 95| 95| 94| 94| 94| 94| 93] 93] 93] 93
5 of 25| 26| 26 26| 26| 26| 27| 27| 27| 27| 28 5| 85| 85| 84| 84| 84| 84| 83| 83| 83| 83| 8| 8| &
6 ol 9 of 10| 11| 11 12| 13| 13| 14 15] 15 6| 74| 74| B B| B| B B 2| 2| 2| 2| 2 7n

CR2_STB=[7 0 2 1 1 2 3 4 5 6 7 8 9| CR.STB=71 66| 66| 66| 66| 65/ 65| 65| 65] 65| 64| 64| 64| 64
8 of -1 o 7| 5| 3] 1 0 2 4 5 6 8| 61| 60| 60| eo| eo| eo| 59| 59| sof sof 59 59| 59
9 of -17| -14] -11] -8 5] -3 0 2 4 6 8 9| 56| 56| 56| 56| 56| 55| 55| 55| 55/ 55/ 55/ 55| 55
10 o -25] -20 -15] -11 701 3 0 3 6 9] 12 o] s3] s3] s3] s3] s3] s3] s s s s s s s
1| o 31| 24| 7| 11 6] -1 4 8] 11| 15| 18 u| s2| s s s s s s s sof sol sof sof o
12 of -18] -0 -3 3 8| 13| 18] 22| 25| 28] 31 12| so| so| 5o so| so| 49| 49| 49| 49| 49| 49| a9 o
13 o 15| 20 25| 29 32| 36| 38 41 0 0 0 13| 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49 0 0 0 0
14 o 43| 46| 47| 49| 51| s2f s3] s5| s6| se 14 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49| 49
15 15

a) b)

Bild 8-4: Beispiel der berechneten Abklhlgeschwindigkeiten in der StoBbank: a) zwischen den
nachfolgenden Berechnungsschritten und b) als Mittelwert (Startpunkt ist Eingang Walzwerk)

Eine Mdglichkeit zur Abschéatzung der Acs-Temperatur aus den bekannten Ars-Werten wurde am
Beispiel der aus dem ZTU-Atlas vorhandenen Daten beim Industriepartner préasentiert und disku-
tiert. Die Gleichungen wurden aber nicht ins Produktionsmodell integriert. Diese Ergénzungs-
mdoglichkeit kann im Rahmen einer Diplomarbeit an zwei bis drei Werkstoffen realisiert werden.
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Verformungsmodell

Im vorigen Modell wurde die Entwicklung des Verformungsgrades pro Gerist als Mittelwert
berechnet. In der Gleichung wurden die mittleren Radien beim Ein- und Ausgang verwendet. Die
Form der Gerdiste ist aber nicht immer ideal kreisformig (Bild 8-5), was zu einem Bedarf der Be-
rechnung des Verformungsgrades fur eingegebene Winkel gefiihrt hat.

a)
Bild 8-5: Rohrgeometrie: a) idealer Kreis mit mittlerem Radius des vorigen Gertstes und b) be-
rechnete.

Aufgrund der Symmetrie wird in der Berechnung nur ein Sechstel des Ganzen betrachtet. Die
Berechnung erfordert die Berlcksichtigung der Lage des aktuellen Gerlstes. Jedes zweite Gerust
ist um 60° gedreht. Als Eingabeparameter dienen zwei Durchmesser (D, und D3) und die Gerst-
lage (gedreht oder nicht gedreht). Die elliptische Form im betrachteten Sechstel wurde nach der
Diskussion mit dem Industriepartner durch einen Teil des Kreises mit dem Zentrum in X mathe-
matisch definiert (Bild 8-6).

a)
Bild 8-6: Die Lage des Kreiszentrums bei durchgangiger Berechnung in a) nicht gekipptem und b)
gekipptem Gerust.

Wie im Bild 8-6 ersichtlich ist, ist AO = D,/2 < BO = D3/2. Das Zentrum X des Kreises liegt
immer auf der Linie AO und wird bei der durchgangigen Berechnung in Abhangigkeit von der
Lage verschoben. Der Abstand OX wurde wie folgt berechnet:

oX=———" Gleichung 8-2
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Die Abnahme im Gerist konnte senkrecht zum betrachteten Radius mit dem Zentrum in X be-
rechnet werden. Aufgrund von sowohl kleinen Unterschieden zwischen D, und D3, als auch dem
kleinen Verhéltnis 20X/(D,+D3) wurde diese Annahme tGbernommen. Die Radiusabnahme er-
folgt bezogen auf die Linie mit dem Zentrum im Punkt O.

In der Berechnung wurden auch die Werte vom Kantenradius berucksichtigt. Dies hat den be-
trachteten Bereich von 30-90° auf 35-85° reduziert.

Listenauswahl
Die Anwendung der Listenauswahl in den Eingabefeldern vereinfacht die Berechnung durch das
Vermeiden der falschen Eingabe der im Programm definierten Parameter und Werte.
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9 Zusammenfassung

Die Aufgabenstellung dieser Arbeit war die Ergdnzung eines Computerprogrammes zur Be-
schreibung der mikrostrukturellen Entwicklung und daraus resultierend der mechanischen Eigen-
schaften wahrend des Warmwalzens kohlenstoffarmer Mn-Stahle ohne und mit Mikrolegierungs-
elementen. Das ergénzte Modell wird als offline-Modell verwendet und kann dazu beitragen, die
aufwendigen Versuchswalzungen einzusparen und eine WalzstraRenmodellierung mit daraus
resultierender Optimierung durchzufiihren. Das Programm hat in der Software MathCad einen
modularen Aufbau und die Ergédnzungen betrafen die Beschreibung der Deformation, Rekristalli-
sation, Ausscheidungskinetik und Phasenumwandlung unter Berucksichtigung der Wechselwir-
kungen.

Es wurde die Rolle der plastischen Verformung im Austenit auf die Phasenumwandlung und
Ausscheidungskinetik experimentell analysiert. Es ist nachgewiesen, dass die Verformung die
Bildung von Ferrit bei hoheren Temperaturen fordert. Der Beginn der Phasenumwandlungen von
Perlit und Bainit kann durch Kombination der Informationen tber die Verschiebung der gemes-
senen Ferritstarttemperatur und die mit JMatPro berechneten Daten qualitativ im ergénzten Pro-
gramm beschrieben werden. Die Austenit-Verformung induziert neue Populationen von Aus-
scheidungen und verzogert die dynamische Rekristallisation. Die gemeinsame Bewertung der
FlieR- und Phasenumwandlungskurven im verformten Austenit bringt Vorteile fur die Simulation
der entsprechenden Ausscheidungsevolution.

Die wichtigsten Mikrolegierungselemente in der durchgefiihrten MatCalc Simulation sind Nb
und Ti. Die betrachteten Ausscheidungsphasen waren NbC(N) und TiN(C) mit Versetzungen als
bevorzugte Keimstellen. Es war moglich, die Karbide und Nitride der Mikrolegierungselemente
in der MatCalc-Simulation zu beriicksichtigen und das Ausscheidungsverhalten wahrend der
thermomechanischen Behandlung in der Produktion besser zu verstehen und zu analysieren. Die
numerischen MatCalc-Berechnungen stimmen gut mit den experimentell gefundenen Ausschei-
dungstypen und —groéRen Uberein. MatCalc kann gemal? den gewunschten Materialeigenschaften
dazu verwendet werden, um den thermomechanischen Prozess und/oder die chemische Zusam-
mensetzung zu optimieren. Das erstellte MatCalc Skript kann auch fir schnelle Abschétzungen
der Ausscheidungskinetik fiir die restlichen Werkstoffe und Rohrdimensionen aus der Produktion
der voestalpine Tubulars verwendet werden.

Zur Simulation des dynamischen Rekristallisationsverhaltens beim warmgewalzten C-Mn-
mikrolegierten Stahl unter Beruicksichtigung der hemmenden Wirkung der Ausscheidungen wur-
de ein 2D Zelluldres Automatenmodell verwendet. In Abhéngigkeit von der thermomechanischen
Geschichte zeigten die MatCalc Simulationen drei verschiedene Ausscheidungspopulationen
(primadre, sekundére und verformungsinduzierte). Der mit MatCalc berechnete und experimentell
validierte Volumenanteil und der mittlere Radius der Teilchen wurden im ZA Modell fir die Be-
ricksichtigung der hemmenden Wirkung der Ausscheidungen auf das dynamische Rekristallisa-
tionsverhalten verwendet. Im vorgestellten probabilistisch-basierten ZA-Modell wurden hetero-
gene Keimbildung dynamisch rekristallisierender Kérner und homogene Ausscheidungsbildung
angenommen. Das Modell wurde durch analytische Berechnungen des Wachstums der rekristalli-
sierenden Korner auf der Basis von experimentell am Verformungsdilatometer erhaltenen Flie3-
kurven bestatigt.

Die erreichten experimentellen und aus den Simulationen resultierenden Ergebnisse wurden in
das Programm von voestalpine Tubulars fir die Vorhersage der mechanischen Eigenschaften
integriert.
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10 Anhéange

10.1 EDX Analyse
EDX im Rohr 42,4 x 4,50 mm MIT Kihlstrecke (WL 145842) — aul3en

EDX Serie 05, Fe jump ratio

AS1

00 i
— —

Skalierung, Counts: 2068 05 P1_aufien AS1{2)
2500
Fe
2000
1500 —
1000 — Fe
Y
500 -
Nb v Fe
. Ny v TiTi vinf | A Nb Nb
T T | T T T T | T T
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
keV

Quantitative Results 05 P1_auflen AS1(2)

Element K-Faktor

Linie
TiK 218 1.169C 0.56 +/- 0.08
Mn K 657 1.220C 1.76 +/- 0.16
Fe K 32021 1.230C 86.67 +/- 0.75
Nb L 3501 1.430C 11.01 +/- 0.43

Total 100.00
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EDX im Rohr 42,4 x 4,50 mm MIT Kihlstrecke (WL 145842) — innen

Fe jump ratio

Skalierung, Counts: 432 09 M311_P1_innen(3)
500
Fe
400
300+
Fe
200 b
100 — Nb Fe
J L'rL Nb Nb
0 T T T T T T T T - T T
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
keV

Quantitative Results 09 M511_P1_innen(5)

Element Netto K-Faktor

Linie Impulse
Mn K 113 1.220C 1.49 +/- 0.38
Fe K 6542 1.230C 87.17 +/-1.72
Nb L 732 1.430C 11.33 +/- 1.75
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EDX im Rohr 42,4 x 4,50 mm OHNE Kihlstrecke (WL 145842) — aul3en

EDX Serie 02
Fe jump ratio

AS2
AS1 °
0.2 pm
Skalierung, Counts: 3513 02 M511 P4_AS1(1)_ptl
Fe
3000 - N
2000 -
Fe
1000 —
Fe
_BLIL_ Ti Mn
0 T T T T T T T T T T
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
keVW

Quantitative Results 02 M511 P4_AS1(1) _ptl

Element Netto

Linie Impulse
TiK 316 0.48 +/- 0.06
Mn K 980 1.56 +/-0.17
Fe K 57297 91.92 +/- 0.60
Nb L 3242 6.04 +/- 0.42
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EDX im Rohr 42,4 x 4,50 mm OHNE Kiihlstrecke (WL 145842) — innen

Skalierung, Counts: 1522

EDX Serie 10
Fe jump ratio

AS 1

AS 3

E

10 M511 Probe 4 innen(1)_pt1

Fe
1500 —
1000 —
s500-{ Fe
Nb Fe
T'ql Ti MIIJ LA Nb Nb
0 T T T T 7 1 T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
keV

Quantitative Results

10 M511 Probe 4 innen(1)_ptl
Gew. %

Fehler

TiK
Mn K
Fe K
Nb L

Netto Gew.-
Impulse Konz %
2505 6.46
520 1.40
28147 76.35
5009 15.79

+/- 0.27
+/- 0.15
+/- 0.83
+/-0.79
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10.2 Ausscheidungsparameter

In diesem Anhang sind die Ausscheidungsgrolle, —lage und die TEM Parameter fir vier unter-
suchte Zustdnde am Werkstoff Stahl1 (S1) aufgelistet.

Tabelle 10-1: Ermittelte Ausscheidungen im Rohr 42,4 x 4,50 mm MIT Kuhlstrecke (WL 145842)

Gerét

serie 1

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4
serie 2

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4
serie 3

Fe M ratio
pixelsize
4.16703 nm
binning 2
factor 2

serie 4

Fe M ratio
pixelsize
4.16703 nm
binning 2
factor 2

serie 5

Fe M ratio
pixelsize
4.16703 nm
binning 2
serie 6

Fe M ratio
pixelsize
4.16703 nm
binning 2
factor 2

serie 7

Fe M ratio
pixelsize
4.16703 nm
factor 2
binning 2

AuBen
Type Pixel
Nb(Ti)C 429
Nb(Ti)C 206
NbTiC 47
NbTiC 38
Nb(Ti)C 35
Nb(Ti)C 40
Nb(Ti)C 68
Nb(Ti)C 15
Nb(Ti)C 56
Nb(Ti)C 780
Nb(Ti)C 70
Nb(Ti)C 35
TiCN 386
Nb(Ti)C 24
Nb(Ti)C 23
NbCN 220
Nb(Ti)C 22
Nb(Ti)C 12
Nb(Ti)C 21
Nb(Ti)C 19
Nb(Ti)C 20
Nb(Ti)C 35
Nb(Ti)C 30
Nb(Ti)C 32
Nb(Ti)C 37
Nb(Ti)C 96
Nb(Ti)C 47
Nb(Ti)C 47
Nb(Ti)C 21
Nb(Ti)C 142
Nb(Ti)C 50
Nb(Ti)C 38
Nb(Ti)C 69
Nb(Ti)C 19
Nb(Ti)C 46
Nb(Ti)C 68
Nb(Ti)C 48
Nb(Ti)C 23
Nb(Ti)C 275
Nb(Ti)C 17
Nb(Ti)C 19
Nb(Ti)C 12
Nb(Ti)C 66
Nb(Ti)C 15
Nb(Ti)C 43
Nb(Ti)C 33

X
55,58
42,59

31,50
10,37

107,47
247,88
75,90
453,10
20,57
167,70
410,57
301,50
106,27
295,00
421,11
102,84
450,45

64,00
108,93
8,39
58,50
69,99
55,57
40,69
71,91
10,67
92,33
78,71
48,21

49,78
30,10
10,13

14,47
233,08
203,30
138,06

66,50

80,50

23,85

24,68

8,61
241,00
280,29
148,10

20,50

6,68

Y
46,95
39,41

22,50
17,87

181,81
184,77
236,99
248,90
257,54
287,29
274,66
279,50
320,37
314,00
320,07
340,68
388,59

11,50
51,21
53,08
97,00
105,64
3,73
8,31
24,45
55,65
64,31
70,97
86,21

17,14
58,60
12,39

6,49
36,61
60,91
63,81
81,83
89,33
18,31
21,44

11,08
10,50
35,61
52,90
9,36
44,59

Gerét

serie 1

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4

serie 2

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4

serie 3

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4

serie 4

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4
serie 5

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
serie 6

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4

serie 7

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
serie 8

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4

Type
Nb(Ti)C
TiNbC
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
NbTiC
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
NbTiC
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
NbTiC

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Tic

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
FeC
FeC
FeC
FeC

NbTiC
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
NbTiC

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Innen
Pixel
185
150
68
31
152
29
28
37
154

26
24
63
45
28
36

20
15

79
137
51
43
156
27
74

107

97
22
174

90
62
67
216
74
253
134

511
45
20

39
20
23
145
31
12

X
113,95
75,41
19,01
85,50
53,80
13,50
45,00
21,28
45,25

17,50
223,35
10,00
75,80
153,57
68,50
76,00
33,50
10,00
56,50
80,50

32,07
49,15
11,21
9,94
77,52
8,61
33,07

24,11

24,89
13,00
22,92

129,46
38,00
144,34
14,51
38,51
67,79
109,52

30,25
19,79
18,50

90,71
51,45
32,11
45,54
19,08
48,00

Y
17,36
14,59
35,44
13,40
72,09

111,60
129,50
142,09
181,60

8,50
24,81
48,00
78,58
86,52

5,00
15,00
18,00
26,00
40,00
48,50

11,64
35,16
115,38
9,94
26,62
7,94
25,66

16,52

24,40
43,00
24,39

26,54
44,00
63,14
19,65
28,00
25,45
26,22

25,53
13,14
7,00

11,17
63,55
83,07
199,69
12,82
103,50
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serie 8

Fe M ratio
pixelsize
4.16703 nm
binning 2
factor 2

serie 9

Fe M ratio
pixelsize
4.16703 nm
binning 2
serie 9

Fe M ratio
pixelsize
4.16703 nm
binning 2
factor 2

Tabelle 10-2:

Gerat
serie 1
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 2

Fe M ratio
1.8797 nm
binning 2

serie 3

Fe M ratio
1.8797 nm
binning 2

serie 4

Fe M ratio
1.8797 nm
binning 2

serie 5

Fe M ratio
1.8797 nm
binning 2

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Ermittelte Ausscheidungen im

63
20
19
29
34
48
23
12
37
21
24
18

55
34
39

58
25
58
92
45
61
35
36
56

Aulien
Type Pixel
Nb(Ti)CN 184
Nb(Ti)CN 294
Nb(Ti)CN 847
Nb(Ti)CN 361
Nb(Ti)CN 430
Nb(Ti)CN 357
Nb(Ti)CN 209
Nb(Ti)CN 94
Nb(Ti)CN 340
Nb(Ti)CN 162
Nb(Ti)CN 62
Nb(Ti)CN 280
Nb(Ti)CN 114
Fe(Nb)C 1661
Fe(Nb)C 6392
Fe(Nb)C 6306
Fe(Nb)C 1861
Fe(Nb)C 1039
Fe(Nb)C 250
Fe(Nb)C 2313
Fe(Nb)C 753
Fe(Nb)C 563
Fe(Nb)C 2722
Fe(Nb)C 981
Fe(Nb)C 5508
Nb(Ti)CN 109
Nb(Ti)CN 128
Nb(Ti)CN 254
Nb(Ti)CN 147
Nb(Ti)CN 110

111,71
23,50
61,61
9,09

127,00
6,40
40,89
94,00

102,93

115,50
28,88
72,50

12,52
25,18
9,45

14,62
24,50
99,10
14,07
72,79
19,88
71,76
11,00
12,89

X
183,29
316,30
350,24

85,01
91,81
363,87

206,46
349,26
308,10

300,94
218,48
135,81
378,38

300,18
44,18
271,07
156,88
31,33
113,27
195,51
61,99
109,55
87,38
155,64
293,18

295,83
327,16
231,53
161,07
276,60

8,562
59,00
101,08
145,57
8,29
29,90
30,07
66,50
68,66
80,50
95,63
105,00

15,28
10,56
45,19

82,67
137,50
149,21
8,23
30,86
66,17
10,73
16,00
13,21

Rohr 42,4 x 4,50 OHNE Kuhlstrecke (WL 145842)

Y
126,38
175,03
278,77
340,48
392,09
490,68

132,54
188,95
259,16

150,38
195,84
229,33
378,30

39,44
113,80
153,00
222,55
25,51
24,69
140,11
79,58
115,75
162,39
163,17
119,21

88,28
152,90
161,99
192,87
194,35

serie 9

Fe M ratio
pixelsize
6.66112nm
binning 2
factor 4

serie 10

Fe M ratio
6.66112nm
binning 2

Gerat

serie 1

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 2

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 3

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 4

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 5

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 6

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 7

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Ti(Nb)C
Ti(Nb)C
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
Nb(Ti)C
Ti(Nb)N
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Type

Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

TiN

NbC
NbC
NbC
NbC

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

32
53

67
29
34
19
27
32
16
46
125
66
42
95
259
412
40
134
328
1335
547
1979

86
531
12
67

Innen
Pixel
165
373
86
34
42

1016

45
55
45
44

205
595

30
337
393

189
839
36
53

56
79
205
144

52,13
8,44

9,40
76,40
170,47
139,39
22,94
109,59
136,00
7,78
9,21
9,18
11,50
24,78
68,21
115,71
139,63
114,54
71,23
145,58
93,49
33,57

466,43
147,58
84,00
470,93

X
41,03
147,03
229,45
173,88
171,45

354,42

91,43
386,52
392,06
217,57

64,15
56,11

155,00
351,41
343,88

209,04
356,32
270,50
425,07

169,00

208,59

170,94
8,69

114,00
10,07

7,16
28,16
32,88
43,08
49,72
54,44
56,00
9,80
10,15
11,08
11,00
74,96
10,34
17,65
18,13
58,31
66,04
70,68
88,44
35,72

216,67
231,62
232,50
270,54

Y
224,70
243,85
275,36
283,85
344,43

179,27

96,77
142,10
184,43
278,61

26,15
365,07

69,50
188,42
223,58

32,58
118,40
210,00
363,44

113,50
181,40
283,35
379,95

104



serie 6

Fe M ratio
1.8797 nm
binning 2

serie 7

Fe M ratio
4.16703 nm
binning 2
factor 2

serie 8

Fe M ratio
4.16703 nm
binning 2
factor 2

C Kratio

serie 9

Fe M ratio
6.66112 nm

binning 2

factor 4

Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

Ti(Nb)NC

FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC

Ti(Nb)NC
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC

Nb(Ti)CN
Ti(Nb)NC
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

309
66
150
142

8834

1969
2639
1496
917
245
617
221
309
850
620
368
627
899
258
180
1582
197
88
256
123
149
1069
426
1045
2145

468
66
64
36
150
70
532
323
722
2107
250
387
230
659
668
1074
549
1093
307
556
1543
1037
1160
249
473
691
879

188
940
324
132

302,57
463,52
260,41
267,89

213,16

325,96
402,86
329,67
310,87
285,60
259,94
198,60
195,57
131,40
391,77
237,38
30,91
132,17
299,95
248,08
355,54
280,19
262,64
191,64
301,71
312,43
41,70
340,82
419,84
132,00

10,46
432,61
209,42
195,00
233,41
187,44
323,17
389,90
359,21
343,50
312,95
358,05
329,23
290,28
404,36
346,87
239,48
443,37
437,64
386,30
300,57
465,36
364,87
284,19
359,81
303,29
412,81

468,55

67,24
439,39
409,66

281,52
412,91
430,33
463,23

99,88

88,80
200,43
191,27
201,55
171,39
201,77
204,39
239,69
260,01
283,31
266,58
290,50
300,01
294,30
293,54
326,89
313,15
308,01
334,26
330,34
346,59
317,60
363,79
407,05
414,31

44,51
44,89
232,88
251,00
261,28
364,91
24,48
16,17
39,67
74,25
109,71
146,10
161,96
194,87
216,30
200,54
240,18
260,53
306,67
326,52
319,24
357,10
426,89
466,55
471,72
489,18
484,35

64,26
148,98
222,41
421,21

serie 8

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 9

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 10

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 1

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 2

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 3

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 4

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 5

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 6

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 7

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 8
Fe M ratio
1.8797 nm

Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

NbC
Ti(Nb)N
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
Nb(Ti)C
NbC
NbC
NbC
NbC
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

NbTIiCN
NbC
NbC
TiNbCN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

TiN

NbC
NbC
NbC
NbC

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN
Nb(Ti)CN

NbC
Ti(Nb)N
NbC

41
1361

36
605
34
37
49

43
51
55
81
75
59
203
70
45
60
49
84
111
85

1713
70
54

860
165
373
86
34
42

1016

45
55
45
44

205
595

30
337
393

189
839
36
53

56
79
205
144
41
1361

36
605
34

80,06
276,41

90,03
109,08
169,41

63,77
45,28

330,36
259,05
319,37
382,04
11,99
136,96
18,03
104,04
115,46
144,33
73,50
16,31
149,51
13,29

168,75
360,60
356,50
430,46
41,03
147,03
229,45
173,88
171,45

354,42

91,43
386,52
392,06
217,57

64,15
56,11

155,00
351,41
343,88

209,04
356,32
270,50
425,07

169,00
208,59
170,94
8,69
80,06
276,41

90,03
109,08
169,41

386,57
418,10

81,61
140,40
133,44
328,55
351,81

30,97
53,66
90,63
95,55
16,13
68,30
16,69
36,99
40,92
75,60
101,50
12,88
39,52
17,52

159,83
350,90
372,13
411,05
224,70
243,85
275,36
283,85
344,43

179,27

96,77
142,10
184,43
278,61

26,15
365,07

69,50
188,42
223,58

32,58
118,40
210,00
363,44

113,50
181,40
283,35
379,95
386,57
418,10

81,61
140,40
133,44
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serie 10
Fe M ratio

6.66112 nm

binning 2
factor 4

Tabelle 10-3: Ermittelte Ausscheidungen im Rohr 139,7 x 11,13 mm OHNE

Nb(Ti)CN 55
Nb(Ti)CN 98
Nb(Ti)CN 131

TiN 225

(WL_145528)

Gerat
serie 1
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 2

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 3

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 4

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 5

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

Type
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbTIiNC

Ti(Nb)N
Ti(Nb)N
Ti(Nb)N

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC

Aullen

Pixel
505
157
390
448

61
70
146
186
75
39
166
129
69
82
96

192
42
99
28

572

414
424
523

7
71
66
154
229
190
102

70
70
72
49

292,25
487,66
377,81
295,73

X
277,22
271,03
132,21
52,79
361,32
345,67
367,86
476,58
120,37
305,58
494,48
274,16
172,12
229,85
237,45

282,09
342,00
379,16
259,50
277,46

448,30
350,36
322,30

467,06
397,40
451,52
306,25

15,27
438,72
322,13

155,76
90,51
20,31
169,95

21541
220,84
262,35
319,81

Y
103,38
282,14
280,79
293,44
296,55
305,06
316,08
339,06
354,09
365,17
370,29
377,46
435,38
452,38
485,34

137,95
174,50
202,76
204,00
342,86

203,74
317,79
439,22

6,95
47,20
53,44
75,58
136,53
183,03
219,14

13,50
118,93
129,94
129,64

binning 2

serie 9

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 10

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

Gerat
serie 1
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 2
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 3
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
Nb(Ti)C
NbC
NbC
NbC
NbC
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C
Nb(Ti)C

NbTiCN
NbC
NbC
TiNbCN

Type
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
TiNbNC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbTICN
NbC
Nb(Ti)C
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
Nb(VTi)C
NbC

Innen

37
49

43
51
55
81
75
59
203
70
45
60
49
84
111
85

1713
70
54

860

Pixel
74
46
41
51

134
53
97
74

565

55
12
25
38
25
20
20
24
30
44
20
32
28
54
233
25
134
87
42
50
63
76

59
77
45
54
130
119

63,77
45,28

330,36
259,05
319,37
382,04
11,99
136,96
18,03
104,04
115,46
144,33
73,50
16,31
149,51
13,29

168,75
360,60
356,50
430,46

328,55
351,81

30,97
53,66
90,63
95,55
16,13
68,30
16,69
36,99
40,92
75,60
101,50
12,88
39,52
17,52

159,83
350,90
372,13
411,05

Kuhlstrecke

X
17,78
72,11
54,30
45,13

113,20
103,48
12,43
94,89
30,26

363,55
363,00
468,50
163,34
455,50
87,50
464,50
264,00
456,00
192,32
271,00
250,13
382,86
224,41
464,95
381,50
6,16
211,89
215,00
188,90
118,31
30,79

215,33
31,55
64,97
84,43

430,52

471,39

Y
12,22
48,26
64,09
73,38
11,68
37,20
42,87
54,85
32,78

9,06
24,50
33,50
44,89
47,50
53,00
57,00
83,00
84,50
92,59
101,50
120,00
204,36
226,87
257,22
278,50
435,84
448,63
291,50
305,22
367,88
387,16

9,96
51,97
121,63
156,52
159,78
310,72
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serie 6

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 7

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 8

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 9

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

serie 10

Fe M ratio
1.8797 nm

binning 2

NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
TiNbNC

62
70
64

50
61
31
39
104
100
41

107
62
46
70
57
59

64
124
79
78
112
61
101
95

134
87
82
47
43
46

30
20
67
53
25
19
30
46
25
481

40,13
192,71
21,27

126,00
111,30
86,05
187,12
457,00
246,53
246,01

13,74
118,56
46,83
223,83
13,11
43,99

277,59
233,45
368,37
37,96
312,52
355,50
123,38
450,92

11,61
217,88
24,82
20,63
83,38
275,00

213,00
269,50
374,25
19,80
19,50
34,61
36,23
41,87
25,50
441,43

230,29
235,20
17,19

38,50
44,37
55,21
80,83
257,82
285,41
355,43

15,39
37,61
101,89
190,07
8,99
82,47

107,08
222,60
236,11
255,54
325,99
333,40
342,88
440,70

13,72
38,53
68,01
86,48
94,03
242,89

99,50
107,00
115,22
188,61
211,50
254,08
268,93
306,11
310,50
333,08

serie 4
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 5
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 6
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 7
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 8
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

serie 9
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
FeC
FeC
FeC

75
93
99
97

72
46
74
40
43
59
40
57
162
85
68
34
173
101

45
36
66
29
60
31
54
71
59
1123
4021
1432

und andere aber zu grof}

FeC
FeC
FeC

3899
1431
8811

und andere aber zu grof3

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

87
106
334
106

90
107
104

25

54

59

78

24

54

30
56
80
36
64
49
62
248
110

154
59
50
69
77

140,73
30,87
27,51
23,46

472,36
391,37
338,81
466,60
290,87
303,65
302,25
288,85
124,02
128,16
40,94
23,85
266,96
344,88

77,01
93,69
11,18
29,09
44,38
60,05
25,15
24,35
19,72
288,68
101,37
57,94

139,62
412,20
178,84

318,84
262,50
469,66
305,28
244,48
228,60
295,83
291,50

10,87
380,70
195,00
360,00

17,00

336,50
117,50
246,00
173,00
283,00
9,50
78,44
415,62
17,29

73,57
78,91
83,04
118,36
99,40

371,43
419,74
461,59
485,52

86,86
93,91
109,85
109,65
138,13
140,65
158,73
180,15
196,37
220,26
221,43
232,50
367,01
443,70

14,59
16,47
23,17
27,05
39,78
42,15
14,74
24,99
27,33
152,16
276,71
57,10

161,91
371,74
301,76

112,60
128,00
143,21
168,25
173,20
211,51
214,83
252,50
264,41
272,58
278,00
320,00
402,39

6,00
19,00
77,00
84,00
157,00
163,50
185,45

226,18
19,69

14,75
35,74
63,56
137,49
153,72
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Tabelle 10-4: Ermittelte Ausscheidungen im Rohr 139,7 x 11,13 mm MIT Kihlistrecke (S1 M5)

Gerat
serie 1

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

serie 2

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

Type
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
FeC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
FeC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

Aullen

Pixel
53
9
49
25
6
72
762
20
30
70
8
6
35
20
48
15
20
6
35
25
20
12
42
20
30
20
4
816
30
18
18
8
6

34
35
12
12
9
33
41
17
45
20
51
15
9
9
9
12
30
40

X
474,7
487,5
360,5
387,5
355,5
293,5

20,5
402,5
3,0
339,5
474,0
182,0
104,5
2375
361,0
308,5
2555
413,0
420,5
268,5
102,0
3,0
57,5
117,0
169,0
2355
1,0
322,8
60,0
382,5
387,5
12,0
15,0

261,6
1652
2555
2655
2515
47,9
334,9
500,9
462,3
459,9
470,9
144,9
476,5
450,5
1865
166,5
32,0
4044

Y
10,1
30,5
415
435
44,0
51,0
58,5
52,0
55,5
62,0
96,0

1185

1835

243,0

263,0

2755

286,0

2905

3025

3195

360,5

373,0

373,0

3745

3755

405,0

405,0

436,4

460,5

478,0

478,0

481,0

480,5

23,1
37,1
43,0
56,0
57,5
65,8
83,5
119,6
1351
1421
152,0
158,1
161,5
164,5
170,5
188,0
225,1
256,9

serie 10
Fe M ratio

1.8797 nm
binning 2

Gerat

serie 1

Fe M ratio
4.16703nm
binning 2

factor 2

serie 2

Fe M ratio
1.1879nm
binning 2

serie 3

Fe M ratio
1.1879nm
binning 2

serie 4

Fe M ratio
1.1879nm
binning 2

serie 5

Fe M ratio
1.1879nm
binning 2

NbC
NbC
NbC

NbC
Nb(TiV)C
NbC
NbC
NbC
NbC

Type

NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC

NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC

NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC

NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC

NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC

Innen

126
100
73

45
379
22
67
125
68

Pixel
46
42
34
69
88
94

107
316

98
40
42
12
24
112

115
109
79
145
42
46
95
173
94
85
139
25
35
20
68
112
82
75
111

35
269
76
51
48
93
139
90

165
83
65
66
56
41
69

74,01
23,86
25,32

266,97
122,68
150,59
233,40
284,65
102,56

X
14,11
48,86
51,65
62,69

9,11
46,21
47,11
27,43

220,50
172,50
31,00
52,50
72,00
14,84

332,58
67,49
274,50
166,47
307,50
300,33
319,04
16,78
225,24
19345
61,46
28,50
14,50
133,50
44,72
20,74
12,38
31,25
38,29

335,41
152,75
7,57
388,79
15,48
63,91
10,78
61,74

213,65
283,14
176,67
229,58
12,02
41,21
176,05

196,48
267,44
288,32

29,63
110,03
309,59
313,19
387,79
492,84

Y
8,26
69,88
131,12
219,38
11,51
62,94
101,31
25,09

44,00
123,00
211,50
7,00
31,00
76,07

9,58
12,22
12,40
23,04
33,00
42,43
65,05
75,57
79,30
83,14

128,90

19,50
74,50
91,00
12,93
51,65

9,51

142,79
193,64

12,19
24,66
22,95
25,44
42,88
12,04
14,77
128,17

11,89
15,32
23,76
25,47
26,11
27,16
51,56

108



serie 3

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

serie 4

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

serie 5

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

serie 6

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC
FeC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC

72
63
15
48
30
48
64
36

12
12

42
42
16
49
36
56
16
49

313

307

439

1362
1580
6006

42
56
25
100
56
30

49
56
42
64
12

42

100
30
42
12

12
30
56
206
30
42
56
36
64
72
28

19,5
253,5
258,5
230,5
324,4
450,1
246,2
4719

2215
229,5
418,5
415,0
410,5
283,0
262,0
235,0
479,0
420,0
463,0

229,0
150,5
192,0
1235
347,0
335,0
389,0
253,5
51,0
1111
65,3
28,6
146,8
1155
68,8

185,5
160,5
3235
434,0
486,5
267,0
446,0
358,5
105,0
200,5
487,0
402,0
465,5
164,5
245,0
376,0
258,0
453,5
213,0
453,5

374,0
3475
3215
125,6
312,5
304,5
209,5
198,0
468,0
4455
118,0

288,5
303,5
303,5
304,5
3211
382,4
386,6
394,1

203,0
2175
2415
350,0
358,0
381,0
412,0
429,0
482,5
486,5
500,5

12,5
103,0
144,0
187,5
197,0
198,5
281,0
455,5

83,5

95,3
113,3
136,0
45,9
2345
179,2

66,0
96,0
107,5
114,0
134,0
153,5
176,0
2255
2275
250,0
295,0
300,5
336,5
406,0
412,0
424,0
432,5
443,0
4715
489,0

179,5
192,0
221,0
2319
228,0
238,0
269,0
336,0
410,0
428,0
460,5

serie 6

Fe M ratio
1.1879nm
binning 2

serie 7

Fe M ratio
1.1879nm
binning 2

serie 8

Fe M ratio
1.1879nm
binning 2

NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC

NbTiC
FeC

Al203
Al204

NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
Al203
FeC

NbTiC
NbTiC
NbTiC
NbTiC
Al203
NbTiC
NbTiC

48
45
44
80
42

227

47
5798
175
1997

44
30
172
63
25
96
274
129

25
40
25
36
5521
30
35

98,13
70,77
25,57
25,00
18,00
21,07

22,37
68,11
26,64
53,41

56,45
35,00
8,35
82,36
129,50
9,84
39,29
23,81

5,50
201,13
237,50
318,00
301,41

61,50

16,07

63,81
64,21
65,45
17,00
24,50
19,72

81,50
69,80
20,24
60,23

9,55
14,50
78,04
95,04
170,50
17,05
21,43
55,82

31,50
117,50
146,50
257,00
330,94
329,00
411,93
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serie 7

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

serie 8

Fe M ratio
6.66112nm
binning 2

factor 4

serie 9

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

serie 10

Fe M ratio
1.8797nm
binning 2

NbC
NbC
NbC
NbC
FeC
FeC

NbMoTiC
FeC

NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
NbC
FeC

FeC
FeC
NbC
FeC
FeC
FeC
FeC
NbC
NbC
NbC
FeC
NbC

20
163
35
15
337
3335

111
123

48
30
30
110
12
81
37
96
53
36
12
48
117
20
12
34
1075

488
523
60
313
140
141
788
85
56
36
101
20

275
252,9
1795
445
58,3
51,5

32,4
30,6

62,0
97,0
108,0
1442
105,5
27,0
77,6
16,3
102,3
79,0
76,5
64,0
11,2
73,0
85
67,0
40,1

2145
358,8
316,2
1819
296,1
297,6
273,6
52,5
170,8
11,0
185,5
14,0

21,0
57,4
77,5
304,5
312,2
52,3

22,6
25,6

420
745
1345
167
31,0
55,4
1251
21,2
34,8
40,0
57,0
78,0
9,4
16,5
29,0
44,0
37,2

37,5
41,8
33,8
40,3
35,8
67,3
1517
138,0
163,2
165,0
178,8
9,5
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10.3 Routine fir die Phasen-Analyse

“* KS400 3.0 - [AREA_M511_2.MCR]
E Fle Edit Run Wew Commands Optons Window Help - a8 x

Dje{@] &| 2| 4|®|@] [EE =|m| |o|n||
(i Acouire S-Q&EEM%%BQD
B Image [7 B3R ml Es+| olt|n8 =

B Graphc

IA Enhance lew1=0
lev2=150
g Morphology

Fea Transform | [Imgload "siwvim511m511v071.jpg".1
imgRGB2grey 1,2
imgnew 3,1300,1020,1," Grey"
wincopy 2,3,0,0,1300,1020,0,0
imgdisplay 3
MByesno * Shadingkorrektur ?"
— shade=_STATUS
Evaluate # shade=0
[@ Data if shade

lowpass 3,9,49,34

shadcorr 3,9,8,1,0

imgcopy 8.3
else
endif

imgdisplay 3

Gclear 0

! dislev 3.4,levl.lev2,1

binfill 4,5 # Fiillung kleiner Bereiche (innerhalb Korner)
# binscrap 5,7,2000,50000,0

binscrap 5,6,0,100,0 # Loschung kleiner Bereiche von 0 bis 400
Gextract 6,90,255,14

imgdisplay 1 # Markierung gewlinschter Bereiche
imgdisplay 3 # Uberdeckung mit Originalbild
MSmeasmask 6,3,"DATABASE",0,1,10

MSdrawmask 6,3

datalist "DATABASE",0,1

¥ stop

imgcopy 1.7

Gmerge 7,0 B
# imgsave 9,"d:\kerschitprojekteirs05_gefUgeanteile_meheranirs05y038_phaseyellow.jpg"

imgsave 7,"c\Messdatent\Alexanderi71.jpg"

153

<

| v

Automatic Automatic measurement of region features MU

Bild 10-1: REM: Benutzeroberflache der Software KS400 3.0 Version fir die Phasen-Analyse und
verwendete Routine.
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10.4 Thermomechanischen Eigenschaften
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Bild 10-2: Die mittels JMatPro berechneten Eigenschaften Dichte, Warmeleitfahigkeit und spezifi-
sche Warmekapazitat im Vergleich mit den aktuell im Produktionsmodell verwendeten Werten

(JK) fur: (a) S1, (b) S2 und (c) Schwankung bei S3.
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Bild 10-3: Zusammenhang zwischen den Peaks in der spezifischen Warmekapazitat fir S1 (Origi-

nalbilder aus JMatPro).



10.5 Restliche REM-Mapping Bilder (JXA-8200 SuperProbe)

Fe

Fo Lavel AI,;M@
60 .

1.3
10
0.1
0
Ave 54 0.9

Group : INS
Gample : Alax
211

Fob 14 22:57 2012
0 kv

Dwall (ms) 15.00
Stage Mo.3
12.6178 e

Poi
Interval {um) X:1.50
¥:1.50

Fo WDS 3Ich LIF
Kb Order 1

Poak Pos. (mm) 122.1400

Mn Level Area’
100 o1

1.1
50
9.8
o
Ave 34 00
Group : INS
Sampla : Alex

211

Feb 14 22:57 2012
e, V 15.0 kv
Prob € 1.0040-07A
Prob Diam. (um) 0O
Dwell (ms) 15.00
Stage No.3
Xt 72.6178 mm
¥ o: 60.2638 ma
Z ¢ 111868 wm
pirection: Single
Points 500° 1000
Interval(wm) X:1.50
¥:l.50

Mn WDE 3Ich PETJ
Ka rder 1
Peak Pos.(mm) 66.8830

Al

Al Lovel Areax
0.0

60
. 0.0
52
0.0
45
0.0
31
0.0
30
0.0
22
0.0
15
0.4
7
0 294
Ave z 9:¢
Group : INS
Sample : Alex

211

Feh 14 22:57 2012
Acc. V 15.0 kv
Prob € 1.0040-07A
Prob Diam. (um) 0
Dwell (ms) 15.00

Z : 11.1888 mm
Direction: Single
Points 500+1000
Intorval (um) X:1.50

¥:1.50

Al WDS 2ch TAP
Ka

rder 1
Peak Pos. (mm) 90.6480

Mo Level Aro.\'l-

so 9
0.0
4
I 0.0
37
0.0
31
25 00
* 0.0
18
12 9:1
0.2
© 995
0 995
Ave i 90

Group : IMS
Sample : Alex
21_1

Fob 14 22:57 2012
Acc. V. 15.0 kv
Prob ¢ 1.0040-07A
Prob Diam. (um) 0
Dwoll (ms) 15.00
Stage No.3

Interval (wm) X:1.50
¥:1.50

Mo WDS Sch PETH
La

Order 1
Paak Pos. (mm) 173.1820
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N V

N Lavel Aread
0.0

10 V Level Areat
39 90
0.5 2 00
: ' 0.0
22
5 18 09
0.0
15 0
99.5 |
; 01
0 I 5 157
ave 1 o0 o M1
S , 0.0
Group : INS
Smaple : Alex Group : INWS
211 Sample : Alex
211

Feb 14 22:57 2012
Aoc. V 15.0 kv
Prob € 1.004e-07h
Prob Diam. (um) 0O

Fob 14 22:57 2012
Acc. V. 15.0 kv
Prob ¢ 1.0040-07A
Prob Diam. (um) 0
Dwell (ms) 15.00
Stage hNo.3

X : 72.6178 wm

Y : 60.2638 wm

Z : 11.1888 wm
Direction: Single
Points 500+1000
Intorval (wm) X:1.50

¥:1.50

Z @ 11.1088 wm
pirection: Single
Pointe  500+1000
Interval (um) X:1.50

¥:l,50

N WDS  1ch LDE1
Ka Order 1
Peak Pos, (mm) 148.7070

V WDS 4ch LIFH
Ka Ordor 1
Peak Pos. (mm) 174.2630

C

€ Level Area%

s0 00 SiLevel Area’
0.0 o 0.0
4 0.0
0.0 .
37 52
0.0 s 20
n
0.0 0.0
25 37
0.1 0.0
18 30 .0
2.3 .
12 22
;358 5 39
o 618 I ; 2.9
ave g %0 0 332
Ave 8 0.0
Group : INS
Sample : Alex . IS
241 Group : INS

Sample : Alex
Feb 15 08:14 2012 241
Acc. V 15.0 kv
Prob € 1.007¢-07A
Prob Diam. (1m) 0
Dwell(ms) 15.00
Stage No.5

X : 45.2002 mm

Peb 15 08:14 2012
Acc. V 15.0 kv
Prob ¢ 1.007e-07a
Prob Diam. (um) 0
Dwell (ms) 15.00

: Stage No.5
% 111106 m X : 45.2002 wa
Diroction: Single Y 86.1502 ma
Points 5001000 Nzod};;‘!lgg“mo
2 5 :
Interval(m) ¥il:%0 Points 500*1000

Interval (um) X:1.50
c Wps  1ch LDE2 ¥:1.50

Ka Order 1
Poak Pos. (mm) 124.0920 Si WDS 2ch  TAP

Ka Order 1
Poak Pos. (mm) 77.4480

200 um

9) h
Bild 10-4: REM-Mapping Bilder (JXA-8200 SuperProbe) fur die einzelnen Elemente: (a) Fe, (b) Al,
(c) Mn, (d) Mo, (e) N, (f) V, (g) C und (h) Si.
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10.6 MatCalc Skript

$ Script for MatCalc

$ Created: 20.12.2013 (created in cooperation with CDL - Early Stages of Precipitation)
$ MatCaclc Version: 5.53.0031

$ Databases: mc_fe_v1.028.tdb, mc_fe_v1.001.ddb

$ Revisions: none till now

USE_MODULE core
NEW_WORKSPACE

$$
Fxkkkkkk \JARIABLES (used later in script) **sxsxsrs
$$

§ Fawxkdkkkxx Variables for the first deformation stage ****xxxsx

$ Start temperature of the deformation stage
SET_VARIABLE_VALUE start_temp_1 1200

$ End temperature of the deformation stage
SET_VARIABLE_VALUE end_temp_1 800

$ Temperature difference
SET_VARIABLE_VALUE temp_diff_1 end_temp_1-start_temp_1

$ First deformation stage duration
SET_VARIABLE_VALUE time_1 150

$ First the number of the deformation steps is defined
SET_VARIABLE_VALUE deform_step_num_1 10

$ Next comes the total strain introduced at this stage defined as In(L/L0)
SET_VARIABLE_VALUE In_strain_10,5

$ What will be needed is the strain during a single deformation step

$ Assuming that the strain is the same during all the deformation steps,

$ the single step strain is defined

SET_VARIABLE_VALUE In_strain_single_1 In_strain_1/deform_step_num_1

$ MatCalc uses the engineering strain, defined as (L-L0)/LO
SET_VARIABLE_VALUE epsi_1 exp(In_strain_single_1)-1

$ The strain rate at this stage
SET_VARIABLE_VALUE strain_rate_10,2

$ The total time of deformation is thus given as
SET_VARIABLE_VALUE deform_time_1 In_strain_1/strain_rate_1

$ The time of the single deformation is thus assumed as
SET_VARIABLE_VALUE time_on_roll_1 deform_time_1/deform_step_num_1

$ The (engineering) strain rate (during a single deformation step) required by MatCalc is then defined
SET_VARIABLE_VALUE epsdot_1 epsi_1/time_on_roll_1

§ Fawxkkdaxx Variables for the second deformation stage ***#xxx

$ Start temperature of the deformation stage
$ (This will be varied later in the script)
SET_VARIABLE_VALUE start_temp_2 950

$ First the number of the deformation steps is defined
SET_VARIABLE_VALUE deform_step_num_2 1

$ Next comes the total strain introduced at this stage defined as In(L/L0)
SET_VARIABLE_VALUE In_strain_2 1

$ What will be needed is the strain during a single deformation step

$ Assuming that the strain is the same during all the deformation steps,

$ the single step strain is defined

SET_VARIABLE_VALUE In_strain_single_2 In_strain_2/deform_step_num_2

$ MatCalc uses the engineering strain, defined as (L-L0)/LO
SET_VARIABLE_VALUE epsi_2 exp(In_strain_single_2)-1

$ The strain rate at this stage
SET_VARIABLE_VALUE strain_rate_2 0,2

$ The total time of deformation is thus given as
SET_VARIABLE_VALUE deform_time_2 In_strain_2/strain_rate_2

$ The time of the single deformation is thus assumed as
SET_VARIABLE_VALUE time_on_roll_2 deform_time_2/deform_step_num_2
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$ The (engineering) strain rate (during a single deformation step) required by MatCalc is then defined

SET_VARIABLE_VALUE epsdot_2 epsi_2/time_on_roll_2

R

Feddkdhdohk

SYSTEM SETUP

Fekdeokdokdokdok

Fkdkskkxxxx (thermodynamics, composition, initial equilibrium) ***xxxxxrx

$ Thermodynamic data
OPEN_THERMODYN_DATABASE mc_fe_v1.028.tdb
SELECT_ELEMENTS ¢ si mnal ti vnnb
SELECT_PHASES liquid fcc_al bcc_a2 cementite m7¢3 aln
READ_THERMODYN_DATABASE

$ Diffusion data
READ_MOBILITY_DATABASE mc_fe_v1.001.ddb

$ Chemical composition (wt.%)

Sd

ENTER_COMPOSITION WP ¢=0.0787 si=0.3028 mn=1.544 al=0.036 ti=0.0143 v=0.05 n=0.0045 nb=0.035

$ Definition of carbonitride-phases with fcc-structure.

8 “fec_al#01” is to be a titanium carbonitride (“fcc_al#01” is created automatically by the database)

CHANGE_PHASE_STATUS fcc_al#01 M :ti:c,n:
CHANGE_PHASE_STATUS fcc_al#01 FE S

8 “fec_al#02” is to be a niobium carbonitride
CREATE_NEW_PHASE fcc_al E
CHANGE_PHASE_STATUS fcc_al#02 M :nb:c,n:
CHANGE_PHASE_STATUS fcc_al#02 FE S

$ Initial equilibrium at 1000°C
SET_AUTOMATIC_STARTVALUES
SET_TEMPERATURE_CELSIUS 1000
CALCULATE EQUILIRIUM

P

Fkkkhkhkhk Fkkkhkhkhk

P

PRECIPITATION DOMAINS

$ Major constituents for fcc_al#01
$ Enforce the major constituents

$ Creates fcc_al#02
$ Major constituents for fcc_al#02
$ Enforce the major constituents

8 Austenite domain is created. Additionally, an auxiliary domain “deform” is created. It is identical with austenite, which it will substitute during the
second deformation stage. This will allow to identify the precipitates nucleating at the second deformation stage

$ Austenite domain

CREATE_PRECIPITATION_DOMAIN austenite
SET_PRECIPITATION_PARAMETER austenite X fcc_al
SET_PRECIPITATION_PARAMETER austenite T D E 1lell
SET_PRECIPITATION_PARAMETER austenite TEE Y
SET_PRECIPITATION_PARAMETER austenite T E A 75
SET_PRECIPITATION_PARAMETER austenite T E B 4
SET_PRECIPITATION_PARAMETER austenite T E ¢ 5e-5
SET_PRECIPITATION_PARAMETER austenite SN S 0,15

$ Deformation domain

CREATE_NEW_PHASE fcc_al E
CREATE_PRECIPITATION_DOMAIN deform
SET_PRECIPITATION_PARAMETER deform X fcc_al#03
SET_PRECIPITATION_PARAMETER deform T D E 1ell
SET_PRECIPITATION_PARAMETER deform TEE Y
SET_PRECIPITATION_PARAMETER deform T E A 75
SET_PRECIPITATION_PARAMETER deform TE B 4
SET_PRECIPITATION_PARAMETER deform T E c 5e-5

Db

Fkkkkkhkhk Fkkkhkhhk

R

PRECIPITATION PHASES

$ Titanium carbonitride created during the first deformation stage
CREATE_NEW_PHASE fcc_al#01 P Ti(C,N)_1st_roll
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01 pON S D
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01_p0 F Y 6000
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01_p0 N P Y austenite
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01 p0 TM N 0.1
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01 pONFY

$ Niobium carbonitride created during the first deformation stage
CREATE_NEW_PHASE fcc_al#02 P Nb(C,N)_1st_roll
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02 pON S D
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02_p0 F Y 3500
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02_p0 N P Y austenite
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02 p0 TM N 0.1
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02 pON F Y

$ Titanium carbonitride created during the second deformation stage
CREATE_NEW_PHASE fcc_al#01 P Ti(C,N)_2nd_roll

$ Thermodynamics of fcc_al phase
$ Equilibrium dislocation density
$ Dislocation density evolution switched ON
$ A-value (Sherstnev model)
$ B-value (Sherstnev model)
$ C-value (Sherstnev model)
$ Interfacial energy of the subgrains (needed for the dislocation density recovery)

$ New equilibrium phase is created as a basis for the new domain

$ Thermodynamics of fcc_al#3 phase
$ Equilibrium dislocation density
$ Dislocation density evolution ON
$ A-value (Sherstnev model)
$ B-value (Sherstnev model)
$ C-value (Sherstnev model)

$ Nucleation sites: dislocations

$ Critical temperature (needed for the diff. interf. energy model)
$ Nucleation restricted to austenite domain

$ Volumetric misifit value

$ Volumetric misfit influence on nucleation is ON

$ Nucleation sites: dislocations

$ Critical temperature (needed for the diff. interf. energy model)
$ Nucleation restricted to austenite domain

$ Volumetric misifit value

$ Volumetric misfit influence on nucleation is ON
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SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01_ pI1NSD $ Nucleation sites: dislocations

SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01_pl F Y 6000 $ Critical temperature (needed for the diff. interf. energy model)
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01 pl N P Y deform $ Nucleation restricted to deformation domain
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01_pl1 TMNO.1 $ Volumetric misifit value
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01 pINFY $ Volumetric misfit influence on nucleation is ON

$ Niobium carbonitride created during the second deformation stage
CREATE_NEW_PHASE fcc_al#02 P Nb(C,N)_2nd_roll

SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02 pINSD $ Nucleation sites: dislocations
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02_pl FY 3500 $ Critical temperature (needed for the diff. interf. energy model)
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02_pl N P Y deform $ Nucleation restricted to deformation domain
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02 pl TM NO0.1 $ Volumetric misifit value
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#02 pINFY $ Volumetric misfit influence on nucleation is ON

$ Primary titanium carbonitride
CREATE_NEW_PHASE fcc_al#01 P primary_tin
SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01 p2 NS N $ No nucleation sites (the phase may grow only)

$ Secondary titanium carbonitride
CREATE_NEW_PHASE fcc_al#01 P secondary_tin

SET_PRECIPITATION_PARAMETER fcc_al#01 p3NSN $ No nucleation sites (the phase may grow only)
$$
dkkhkhkkhhkhkk HEAT TREATMENTS Khkhkhkkhhkhkk

$$

§ FxxIFAAAAE Eirst deformation stage  FxxxxrRkE
CREATE_HEAT_TREATMENT first_deformation

$ The first deformation stage is approximated as a sum of the single deformation parts.

$ Each single deformation part consist of a single isothermal deformation step

$ followed by a temperature fall.

$ Of course, the number of the deformation parts is specified by the ‘deform_step _num’ variable.
$ The next two segments define the first deformation part

$ At first, the isothermal deformation step is defined

$ (additionally, the precipitate populations from the previous material history are introduced)

APPEND_HT_SEGMENT first_deformation

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . S start_temp_1 $ Start temperature

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . 4 epsi_1 $ Accumulated strain (from variable defined at the beginnning)
EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . E epsdot_1 $ Strain rate (from variable defined at the beginnning)

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . D N austenite $ Precipitation domain

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . R +IMPORT_PRECIPITATE_DIST fcc_al#01_p3 secondary._tin.txt $ Prescript: Load the
secondary titanium carbonitride precipitate

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . R +IMPORT_PRECIPITATE_DIST fcc_al#01_p2 primary_tin_initial.txt $ Prescript: Load the

primary titanium carbonitride precipitate

$ Next, the segment describingng the temperature fall is defined
APPEND_HT_SEGMENT first_deformation

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . 3 start_temp_1+temp_diff_1/deform_step_num_1 time_1/deform_step_num_1-time_on_roll_1 $ Target
temperature, time
EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . D Y $ Precipitation domain

inherited from the previous segment

$ Now, the above deformation part is repeated with a help of the loop
FOR(dum1;2.. deform_step_num_1)

APPEND_HT_SEGMENT first_deformation

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . 4 epsi_1 $ Accumulated strain

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . E epsdot_1 $ Strain rate

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . D Y $ Precipitation domain inherited from the previous segment
APPEND_HT_SEGMENT first_deformation

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . 3 start_temp_1+dum1*temp_diff_1/deform_step_num_1 time_1/deform_step_num_1-time_on_roll_1 $
Target temperature, time

EDIT_HT_SEGMENT first_deformation . D Y $ Preciptation

domain inherited from the previous segment
ENDFOR

§ Frrkrkkrik Heating up towards the second deformation  *krakx
CREATE_HEAT_TREATMENT heating

APPEND_HT_SEGMENT heating

EDIT_HT_SEGMENT heating . S end_temp_1 $ Start temperature

EDIT_HT_SEGMENT heating . D N austenite $ Precipitation domain

EDIT_HT_SEGMENT heating . 1 start_temp_2 0.1  $ Target temperature, cooling rate

EDIT_HT_SEGMENT heating . R +SET_PRECIPITATION_PARAMETER austenite T D X exdd1 $ Prescript: Set the dislocation density to the value
of exdd1 variable (defined later)

§ rrrrrkrik Second deformation stage  *kakoak
CREATE_HEAT_TREATMENT second_deformation

APPEND_HT_SEGMENT second_deformation
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EDIT_HT_SEGMENT second_deformation . S start_temp_2 $ Start temperature

EDIT_HT_SEGMENT second_deformation . 4 epsi_2 $ Accumulated strain

EDIT_HT_SEGMENT second_deformation . E epsdot_2 $ Strain rate

EDIT_HT_SEGMENT second_deformation . D N deform $ Precipitation domain

EDIT_HT_SEGMENT second_deformation . R +SET_PRECIPITATION_PARAMETER deform T D X exdd2 $ Prescript: Set the dislocation density
to the value of exdd2 variable (defined later)

$$
Khkhkhkhkhkhkhkhk PLOTS *hkhkhkhkhkhkkk
$$
NEW_GUI_WINDOW p1 $ Create plot window
MOVE_GUI_WINDOW . 75 15 880 790 $ Move and resize plot window
$ Default x-axis properties
SET_GUI_WINDOW_PROPERTY .SUY $ Use default x-axis for all plots
SET_GUI_WINDOW_PROPERTY .S T time/s $ Axis title
SET_GUI_WINDOW_PROPERTY . N 2 $ Plots displayed in two columns
$ dhkkhhkkhhkkk Plot: Temperature Fkkkhkkhhkkk
SET_PLOT_OPTION . AY 1T temperature / C $ y-axis title
SET_PLOT_OPTION .S N B t$c $ Add new buffer series (T$C variable — temperature in °C)
§ Fadrkkkkxk Plot: Phase fractions  *xxkxx
CREATE_NEW_PLOT X.
SET_PLOT_OPTION.LAY 8 Use ‘kinetic alias’ names for phases
SET_PLOT_OPTION . AY 1T phase fraction $ y-axis title
SET_PLOT_OPTION . S N B f_prec$* $ add series $ Add new buffer series (f_prec$* variable — phase fractions of all precipitate

phases)

§ Frrrrrkxkk Plot: Precipitate number densities  **xrkorork
CREATE_NEW_PLOT X.

SET_PLOT_OPTION.LAY 8 Use ‘kinetic alias’ names for phases

SET_PLOT_OPTION . AY 1 T number density / m<sup>-3</sup> $ y-axis title

SET_PLOT_OPTION.AY 1Y log $ y-axis scale: logarithmitic

SET_PLOT_OPTION . AY 1S 1el0.. $ y-axis scaling range (starts at 1e10)

SET_PLOT_OPTION . S N B num_prec$* $ Add new buffer series (num_prec$* variable — number density of all precipitate
phases)

§ FxxAARRRAK Dlot: Mean radii  FrrrIARIRE

CREATE_NEW_PLOT X.

SET_PLOT_OPTION.LAY 8 Use ‘kinetic alias’ names for phases

SET_PLOT_OPTION . AY 1T mean radius / nm $ y-axis title

SET_PLOT_OPTION.AY 1Y log $ y-axis scale: logarithmitic

SET_PLOT_OPTION.AY 1S le-1.. $ y-axis scaling range (starts at 1e-1)

SET_PLOT_OPTION.AY 1F 1e9 $ y-axis factor (results in the nanometer unit)

SET_PLOT_OPTION . S N B r_mean$* $ Add new buffer series (r_mean$* variable — mean radii of all precipitate phases)

§ Fawxkkkaxk Plot: Dislocation density  *kkdx
CREATE_NEW_PLOT X .

SET_PLOT_OPTION.LAY 8 Use ‘kinetic alias’ names for phases
SET_PLOT_OPTION . AY 1 T dislocation density / m<sup>-2</sup> $ y-axis title
SET_PLOT_OPTION.AY 1Y log $ y-axis scale: logarithmitic
SET_PLOT_OPTION . S N B ddt$* $ Add new buffer series (ddt$* variable — total dislocation densites in all precipi-
tation domains)
$$
Khkhkhkhkhhkhkhkk SI M U LATION *hkhkhkkhkkhkkhk
$$
8 First, let’s simulate the first deformation stage
SET_SIMULATION_PARAMETER T H first_deformation 10 8 Simulate the “‘first_deformation” heat treatment, with max 10°C calculation
step
START_PRECIPITATE_SIMULATION $ Start calculation
8 Store the result of the calculation as a ‘calc-state’
CREATE_CALC_STATE after_fd $ Creates/defines a calc-state
STORE_CALC_STATE $ Stores the output in the calc-state

$ Store the excess dislocation density of austenite domain in the variable
$ (this will be introduced in the next heat-treatment with the prescript)
SET_VARIABLE_VALUE exdd1 ddx$austenite

$ With the loop the start temperature of the second deformation step is varied

FOR(start_temp_2;950..1100:3)

EDIT_HT_SEGMENT heating 0 1 start_temp_2 0.1 8 Modifies the segment of the “heating” heat treatment (defines the temperature
and time of the segment)

$ Every calculation of the heating stage is kept in a separate buffer. So the buffers are created here
FORMAT_VARIABLE_STRING buffernamel "pre_%d" start_temp_2  § Defines a string variable “pre_#start_temp 2" (e.g. “pre_950")

CREATE_CALC_BUFFER #buffernamel $ Creates the buffer with the desired name
SELECT_CALC_BUFFER #buffernamel $ Selects the buffer with the desired name
SET_GUI_WINDOW_PROPERTY . B #buffernamel $ Plots displays the data from the desired buffer
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8 Now, let’s simulate the heating up step

SET_SIMULATION_PARAMETER S L after_fd $ Start the calculation from the stored calc-state
SET_SIMULATION_PARAMETER T H heating 10 8 Simulate the “heating” heat treatment, with max step of 10°C
START_PRECIPITATE_SIMULATION

$ Again, store the result of the calculation as another ‘calc-state’

$ (overwritten at every loop run)

CREATE_CALC_STATE after_h $ Creates/defines a calc-state
STORE_CALC_STATE $ Stores the output in the calc-state

$ Again, store the excess dislocation density of austenite domain in the variable
$ (this will be introduced in the next heat-treatment with the prescript)
SET_VARIABLE_VALUE exdd2 ddx$austenite

$ And again, the buffers are created, this time for the second deformation stage

FORMAT_VARIABLE_STRING buffername2 "%d" start_temp_2 8 Defines a string variable “#start_temp 2" (e.g. “950")
CREATE_CALC_BUFFER #buffername2 $ Creates the buffer with the desired name
SELECT_CALC_BUFFER #buffername2 $ Selects the buffer with the desired name
SET_GUI_WINDOW_PROPERTY . B #buffername2 $ Plots displays the data from the desired buffer

$ The start temperature for the second deformation stage is selected
EDIT_HT_SEGMENT second_deformation . S start_temp_2 8 Modifies the segment of the “second_deformation” heat treatment
(defines the start temperature)

$ At the end, the second deformation step is simulated

SET_SIMULATION_PARAMETER S L after_h $ Start the calculation from the stored calc-state
SET_SIMULATION_PARAMETER T H second_deformation 10 8 Simulate the “secnd_deformation” heat treatment, with max step of
10°C

START_PRECIPITATE_SIMULATION

ENDFOR

SAVE_WORKSPACE timoshenkov_caiwcmm.mcw $ Saving the MatCalc workspace
Sexit
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