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1 Einleitung und Problemstellung

Steigende Anspriiche an Automobilhersteller seitens der Konsumenten als auch der Gesetz-
gebung treiben die Entwicklung von neuen Werkstoffkonzepten fir die Verwendung als Ka-
rosseriekomponenten voran. Neben einer permanenten Verbesserung von Komfort und
passiver Sicherheit spielt dabei die Senkung von Kraftstoffverbrauch und Emissionen eine

immer groRere Rolle.

In den aktuellen Modellen der Automobilhersteller werden zu einem groBen Teil héchstfeste
Stahle (Advanced High Strength Steels, AHSS) eingesetzt. Das ist darauf zuriickzufiihren, dass
diese im Vergleich zu konventionell hoherfesten Stahlen durch ihre hohe Festigkeit Leicht-
bau unterstiitzen und gleichzeitig die Crash-Sicherheit der Fahrgastzelle erh6hen. Erméglicht
wurde diese Entwicklung durch die Forschung und Entwicklung der letzten zwanzig Jahre, die
bei diesen Stahlsorten selbst bei sehr hoher Festigkeit gute Umformbarkeit und hohe Kos-
teneffizienz sichergestellt hat. In Automobilkarosserien wird eine immer héhere Anzahl un-
terschiedlicher Stdhle verwendet, wobei sich je nach Baugruppe und Funktion
unterschiedliche Stahlsorten durchgesetzt haben [1].

In weiterer Folge nimmt die Abstimmung der Entwicklungsaktivitaten von Stahlherstellern
mit Automobilherstellern eine immer wichtigere Rolle ein. Die bestmdgliche Anpassung der
Eigenschaften des Vormaterial-Produkts an die Formgebung und Funktion des Bauteils ist

zur weiteren Optimierung von Sicherheit, Karosseriegewicht und Steifigkeit unerlasslich [2].

Um den Korrosionsschutz des Werkstoffs zu verbessern, werden die Stahlbander fiir den
Einsatz in Automobilkarosserien mit dem elektrochemisch unedleren Zink beschichtet. Die
Zinkschicht kann dabei elektrolytisch oder durch Feuerverzinken aufgebracht werden. Dane-
ben existiert noch eine dritte Methode, die vor allem von asiatischen Automobilherstellern
verwendet wird — das Galvannealen. Die Bezeichnung dafiir leitet sich aus den englischen

III

Begriffen ,galvanize” (verzinken) und ,anneal” (glihen) ab. Der Unterschied zum herkdmm-
lichen Schmelztauchverzinken besteht darin, dass das Stahlband nach dem Zinkbad (460 °C)
induktiv auf etwa 520 bis 540 °C aufgeheizt und fir kurze Zeit gegliiht wird. Dadurch soll ein
Diffusionsprozess ermoglicht werden, durch den sich verschiedene Zink-Eisen-Phasen in der
Schicht bilden. Das galvannealed Stahlblech zeichnet sich im Vergleich zum feuerverzinkten
durch bessere Eignung fiir das Widerstandspunktschweillen, Direktlackierbarkeit und her-

vorragende Korrosionseigenschaften im endlackierten Zustand aus [3].
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In den letzten Jahren haben asiatische Automobilhersteller ihre Produktionskapazitdten in
Osteuropa ausgebaut. Die Nachfrage nach galvannealten Stahlblechen ist deshalb in Europa

stark gestiegen.

Advanced High Strength Steels bestehen im Gegensatz zu héherfesten Stahlen nicht nur aus
Ferritmatrix, sondern besitzen daneben noch grolRere Anteile an harteren Phasen wie Bainit
oder Martensit [4]. Diese entstehen durch Vermeiden der metastabilen eutektoiden Gleich-
gewichtsumwandlung wahrend der Warmebehandlung, indem die Umwandlung durch Le-
gierungselemente verzogert und das Stahlblech beschleunigt abgekiihlt wird. Die Triebkraft
der Umwandlung von kubisch-flaichenzentriertem Austenit in kubisch-raumzentrierte Phasen
und die Mobilitat der interstitiell gelosten Kohlenstoff-Atome im Kristallgitter sind beide von
der Temperatur abhangig und nehmen entscheidenden Einfluss auf die Ausbildung und Ver-
teilung der Phasen in AHS-Stahlen. Das bei Raumtemperatur vorliegende Geflige und damit
die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs werden daher durch die zusatzliche Glih-
behandlung im Zuge des Galvannealings beeinflusst.

Liegen bei Beginn der Galvannealing-Behandlung noch groRere Mengen an Austenit im Ge-
flige vor, so kann sich dieser Einfluss starker auf die Eigenschaften des Werkstoffs nach der

Warmebehandlung auswirken.

Ziel der Arbeit ist die Untersuchung dieses Sachverhalts mit Hilfe von kleintechnischen
GlUhsimulationen und Dilatometer-Messungen an groRtechnisch hergestellten héchstfesten
Stahlen. Sowohl konventionelle Dualphasenstahle als auch Stdhle, in deren Geflige Restaus-
tenit stabilisiert werden soll, werden untersucht. In dieser Gruppe wird das Verhalten von
»High Ductility“-Dualphasenstdhlen und einem TRIP-Stahl analysiert. Wichtige Einfllisse der
Temperaturfihrung beim Galvannealing sowie der Legierungszusammensetzung sollen mit
Hilfe von lichtmikroskopischen Untersuchungen der Mikrostruktur und Prifen der mechani-

schen Eigenschaften im Zugversuch bestimmt werden.
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2 Theoretische Grundlagen

2.1 Advanced High Strength Steels

Ein einphasiges Geflige aus Ferrit, wie es heute in IF-Stdhlen hergestellt wird, besitzt eine
Zugfestigkeit von etwa 300 MPa [5]. Dieses Geflige weist zwar exzellente Umformeigen-
schaften auf, kann jedoch wegen seiner geringen Festigkeit nicht in Strukturkomponenten
der Karosserie eingesetzt werden — die notige Stabilitat der Konstruktion ware nur bei dicken
Wandstarken und sehr hohem Bauteilgewicht zu erreichen. Aus diesem Grund wurden in
den 70er- und 80er-Jahren hoherfeste Stahle entwickelt, welche die passive Sicherheit von
Automobilkarosserien erhéhen sollten. Diese Werkstoffe, zu denen beispielsweise hoherfes-
te IF-Stahle, Bake-hardening-Stahle, Kohle-Mangan-Stahle oder mikrolegierte Stahle zahlen,
beruhen alle auf dem Prinzip der Steigerung der Festigkeit der ferritischen Matrix. Das wird
durch Mischkristallhdrtung, Ausscheidungshartung und/oder Kornfeinung erreicht und resul-
tiert in Festigkeiten von bis etwa 600 MPa. Die Umformbarkeit wird dabei jedoch immer
mehr eingeschrankt. In Abb. 1 ist dies am starken Riickgang der Bruchdehnung bei Erh6hung

der Festigkeit erkennbar.

50 7 Haherfeste IF-Stihle
il Bake-hardening Stéhle
X 40 - Kohle-Mangan Stihle
'—O' Mikrolegierte Stihle
< | ‘ Dualphasen Stihle
o 30 Complexphasen Stahle
g 1 DP und CP HD Stihle
[
S 20
°
'cga 1 Baustiahle
@ 10
0

200 400 600 800 1000 1200 1400
Zugfestigkeit R, [MPa]

Abb. 1: Zugfestigkeit und Bruchdehnung der Stahle

Ausgelost durch das zunehmende Bewusstsein tiber den vom Menschen verursachten Kli-
mawandel und damit einhergehende gesetzliche Regelungen zur Verminderung des weltwei-
ten CO,-AusstoRes kam und kommt der Weiterentwicklung von Werkstoffen fiir Automobil-

karosserien eine nochmals groRere Bedeutung zu. Um einem moglichen Ausweichen der
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Automobilhersteller auf Werkstoffe geringerer Dichte wie Aluminium [1] oder Magnesium
[6] entgegenzuwirken, wurden die hochstfesten Stdahle (AHSS) entwickelt. Dabei sollte die
hohere Festigkeit weder zulasten der Umformbarkeit erreicht werden, noch eine grof3e Zu-
nahme der Materialkosten bewirken. Das wurde durch das Multiphasenkonzept ermdglicht,
das schon in den 80er-Jahren Thema intensiver Forschung gewesen war. Zu den Advanced
High Strength Steels zdhlen Dualphasen-, Complexphasen-, TRIP-Stahle sowie die neu entwi-
ckelten ,,High Ductility” (HD)-Glten. Diese modernen Mehrphasenstahle zur Kaltumformung

erreichen Festigkeiten von bis zu 1200 MPa.

2.1.1 Multiphasenkonzept

Die Grundlage fur das Multiphasenkonzept bildet die Umwandlung von kubisch-
flachenzentriertem Austenit in kubisch-raumzentrierte Gitterstrukturen. Bei sehr langsamen
Abkihlgeschwindigkeiten bilden sich dabei Ferrit und Perlit. Durch beschleunigtes Abkihlen
kann die Umwandlung zu niedrigen Temperaturen verschoben werden. Dabei entstehen
aufgrund der erhohten der Triebkraft und verringerten Diffusion Phasen wie Bainit oder
Martensit. Wegen ihrer feineren Struktur, dem erzwungenen Einbau von Kohlenstoff in das
Kristallgitter und/oder fein verteilten Ausscheidungen weisen diese in den meisten Fallen
eine weitaus hohere Festigkeit auf als polygonaler Ferrit. Die Verzogerung der ferritisch-
perlitischen Umwandlung durch geeignete Legierungselemente macht die Einstellung dieser

Phasen bei technisch gut realisierbaren Kihlraten méglich.

Die mechanischen Eigenschaften der unterschiedlichen hochstfesten Stahltypen werden nun
in erster Linie durch den Anteil und die Verteilung von Phasen verschiedener Harte beein-
flusst. Die Zugfestigkeit R, dieser Werkstoffe erhéht sich durch das Vorhandensein sehr har-

ter Phasen entsprechend einer Mischungsregel:

Ringes = Rmp1 - fp1 + Rmp2 " fr2 (2.1)

Rm steht hier fiir die Zugfestigkeit, f fir den relativen Phasenanteil und die Indizes P1 und P2
fur die jeweiligen Phasen im Geflige des Werkstoffs.

Streckgrenze, Verfestigung und GleichmafRdehnung werden hingegen durch im Geflige vor-
liegende Hartegradienten beeinflusst, die von der Harte und Verteilung der Phasen abhan-
gen. Entsprechend dem von Ashby beschriebenen Konzept der geometrisch notwendigen
Versetzungen [7] findet bei Verformung eines Gefliges in direkter Umgebung von festen
Phasen zusatzliche Versetzungsbildung und -bewegung statt. Insbesondere passiert das be-
reits bei geringen Dehnungen, wodurch hohere Hartegradienten entstehen und die Streck-
grenze sinkt. Auch bei hoheren Dehnungen liegt die Verfestigung im Vergleich zum
einphasigen Werkstoff hoher, da immer noch mobile Versetzungen an den Phasengrenzen

erzeugt werden. Erst bei hohen Dehnungen beginnen sich harte Phasen signifikant mit zu
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verformen, weil in Umgebung der harten Phasen die weiche Matrix bereits stark verfestigt
ist (hohe Versetzungsdichte) und die Verfestigungsrate nimmt immer mehr ab [8].

Aufgrund der beschriebenen Erhéhung der Verfestigung durch Hartegradienten im Geflige
werden hohere GleichmaR- und Bruchdehnungen erreicht als bei Werkstoffen mit homoge-

nen Gefligen.

Der Nachteil eines solchen Gefligekonzepts liegt in der erhéhten Lokalisierung der Verfor-
mung im Geflige. Vor allem bei Umformprozessen mit lokalisierter Dehnungsverteilung, wie
beispielsweise dem Biegen um enge Radien oder dem Rollprofilieren, kann das zu schneller

Delamination und Rissbildung an der Grenze zwischen harter und weicher Phase fiihren [9].

2.1.2 Dualphasenstihle

Dualphasenstdhle bestehen aus einer Ferritmatrix mit eingelagerten Martensitinseln. Sie
besitzen daher im Geflige hohe Harteunterschiede, wodurch sich im Vergleich zu mikrole-
gierten Stdhlen bei gleicher Festigkeit niedrigere Streckgrenzen, hohe Verfestigungsexpo-
nenten und hohe GleichmaBdehnung ergeben. Dualphasenstahle sind daher besonders fiir
Streck- und Tiefziehanwendungen geeignet, wenn der Werkstoff gut umformbar sein muss
und das Bauteil hohe Festigkeit besitzen soll. Bei der Biegung um enge Radien kénnen jedoch
aufgrund der hohen Lokalisation der Verformung Risse auftreten, weshalb sie nicht uneinge-
schrankt fir Biegeumformungen wie beispielsweise Rollprofilieren einsetzbar sind.

Wegen der Volumszunahme des Kristallgitters bei der Bildung von kohlenstoffreichem Mar-
tensit werden bei niedrigen Temperaturen mobile Versetzungen in der Matrix erzeugt. Die
Bildung einer ausgepragten Streckgrenze im Zugversuch wird dadurch bei Dualphasenstah-

len verhindert.

2.1.3 Dualphasenstahle mit hoherer Festigkeit

Die ersten in groflem MaRstab angewendeten Dualphasenstdhle waren DP500 und DP600
Guten. Die Entwicklung von Stahlsorten mit héheren Festigkeiten basierend auf dem Dual-
phasenkonzept hat die Werkstoffentwicklung vor neue Herausforderungen gestellt [2].

Die einfachste Methode, die Festigkeit eines Dualphasenstahls zu steigern, ist die Erhéhung
des Anteils an Martensit. Das kann vor allem durch den Kohlenstoffgehalt der Legierung ge-
steuert werden. Entsprechend dem Hebelgesetz liegt dann im Zweiphasengebiet Ferrit-
Austenit bei gleicher Glihtemperatur mehr Austenit vor, der bei schnellem Abkihlen in Mar-
tensit umwandelt. Ein zu hoher Martensitanteil kann jedoch aufgrund von Seigerungen, die
beim Stranggiefen entstehen, die Biegbarkeit des Werkstoffs stark verschlechtern. Grund
dafir ist die zeilige Verteilung des Martensits im Geflige. Abhilfe schaffen hier optimierte

Homogenisierung und Feinung der Mikrostuktur durch Zulegieren von Niob [9]. AulRerdem
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erhoht Niob durch seine kornfeinende und ausscheidungshartende Wirkung auch die Festig-

keit des Ferrits [2]. Die Mikrostruktur eines schlecht biegbaren DP800 und der optimierten

Analitik und Cber

Abb. 2: Mikrostruktur eines DP800 mit schlechten Biegeeigenschaften (links) und der optimierten mit Niob

legierten Version; gedtzt mit LePera

2.1.4 Complexphasenstdhle

Bei diesen oft auch als ,Biegetyp” bezeichneten Multiphasenstdhlen weisen zusatzlich zu
Ferrit und Martensit hohere Anteile an Bainit auf, wodurch das Geflige geringere Harteun-
terschiede besitzt. Die Streckgrenze liegt deshalb hoher und die Verfestigung und Gleich-
mafRdehnung fallen geringer aus — dafir sind diese Stahle besser fir Umformprozesse mit
lokalisierter Dehnung geeignet [10]. Auch hier leistet Niob den entscheidenden Beitrag zur

Feinung der Mikrostruktur.

2.1.5 TRIP (Transformation Induced Plasticity)-Stdhle

TRIP-Stahle bestehen aus Ferrit, Bainit und Restaustenit. Im Geflige mussen erhebliche An-
teile an Restaustenit stabilisiert werden (ca. 10-15 %), der verformungsinduziert zu Marten-
sit umwandelt [1]. Aus der Volumszunahme beim Umklappen folgt eine starke Verfestigung
der weicheren Matrix bestehend aus Ferrit und Bainit. Nur wenn dieser Vorgang erst bei
hohen Dehnungen passiert, werden sehr hohe GleichmalRdehnungen bei hohen Festigkeiten

erreicht.

Die geforderte Stabilitdt des Restaustenits wird durch Anreichern des Austenits mit Kohlen-
stoff erreicht. Das geschieht beim Wachstum des Ferrits beim Abkihlen im Temperaturbe-
reich von 600 bis 700 °C sowie des karbidarmen Bainits bei Uberalterungstemperaturen von
400 bis 500 °C. Erhohte Gehalte an Aluminium, Silizium oder Phosphor [11] sind notwendig,
um die Bildung von Zementit zu verhindern. Die Stabilitdt des Restaustenits soll weder zu
gering noch zu hoch sein. Umklappen des Austenits in Martensit bei geringen Dehnungen
wirde zu einem Verhalten wie beim Dualphasenstahl fiihren. Die Verfestigung wiirde dann

mit ansteigender Dehnungen abnehmen — EinbuRRen bei der GleichmaBdehnung waren die
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Folge. Bei vollstandigem Ausbleiben des Umklappvorgangs hingegen wiirde die Verfestigung
ebenfalls sinken, da keine zusatzliche Versetzungsbildung bei hoheren Dehnungen stattfan-
de [5].

Da in TRIP-Stahlen erst durch Umklappen des Austenits Martensit entsteht, kénnen im Ge-

gensatz zu Dualphasenstdhlen ausgepragte Streckgrenzen auftreten.

In Abb. 3 ist das Verfestigungsverhalten eines Dualphasen-, Complexphasen- und eines TRIP-
Stahls gegenibergestellt. Der Dualphasenstahl besitzt wegen der hoheren Hartegradienten
im Geflige generell eine hohere Verfestigung als der Complexphasenstahl. Es ist des Weite-
ren deutlich erkennbar, dass beim TRIP-Stahl die Verfestigung zu hohen Dehnungen hin an-
steigt, wahrend die Verfestigung des Dualphasenstahls im Zuge der Verformung immer mehr
zuriickgeht. Dadurch ergibt sich mit dem Considéere-Kriterium [12], wonach die GleichmaR-
dehnung bei Gleichheit von Verfestigung des Werkstoffs und geometrischer Entfestigung
erreicht ist, die hohere GleichmaRdehnung des TRIP-Stahls.

1 —
[ HCT780T
016 F ]
0.12F HCT780X
= 0.08F HCT780C 1
0.04 r nee=0 -
()()l:)- A A " 1 A " " 1 " " A L " A " L A " "
0.00 0.04 0.08 0.12 0.16 0.20

@

Abb. 3: Differentieller n-Wert als Funktion der wahren Dehnung eines Dualphasen- (HCT780X), Complexpha-
sen- (HCT780C) und eines TRIP-Stahls (HCT780T) [12]

Weil sie ein besonders hohes Produkt aus Festigkeit und Dehnung besitzen, eignen sich TRIP-
Stahle besonders fir crash-relevante Karosseriebauteile, die viel Energie absorbieren sollen.
Des Weiteren ergibt sich bei vorgegebener Festigkeit ein hoheres Umformpotential auf-
grund der hoheren GleichmalRdehnung [4].

Wie beim Dualphasenstahl entstehen im Zuge der Verformung hohe Hartegradienten. Diese
wirken bei lokalisierter Verformung und im Einschniirbereich beim Zugversuch als Keimstelle
fur Schadigung wie Poren- oder Rissbildung und verschlechtern somit die Performance des

TRIP-Stahls im Biege- und Lochaufweitungsversuch.
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2.1.6 HD (High Ductility)-Giiten

Andere gebrduchliche Namen fir diese Stahlsorten sind TBF (TRIP bainitic ferrite) sowie
TRIP-aided steels. Ausgehend von Dualphasen- und Complexphasenstahlen wird bei den DP-
HD- und CP-HD-Stdhlen versucht, die GleichmalRdehnung durch Stabilisierung von Restaus-
tenit zu erhohen. Gleichzeitig ibernehmen anstatt von Ferrit je nach angestrebter Festigkeit
Bainit oder Martensit die Matrixfunktion, wodurch sich geringere Hartegradienten im Gefi-
ge ergeben und somit eine Verschlechterung der Lochaufweitungs- und Biegeeigenschaften
des Materials verhindert wird (siehe Abb. 4) [13].

Man kann sich die Entwicklung der HD-Giiten auch erklaren, indem man sich vor Augen
flhrt, welche Eigenschaften des Materials optimiert werden sollen: Bei der Entwicklung der
hochstfesten Stahle ging es darum, die Kombination aus Verformbarkeit (GleichmalRdeh-
nung) und Festigkeit (Zugfestigkeit) zu verbessern, was bei den konventionell hoherfesten
Stahlen aufgrund des einphasigen Gefliges nur sehr begrenzt moglich war — Ergebnis war
hier ein Werkstoff mit Mehrphasengefiige. Im Zuge der Weiterentwicklung der héchstfesten
Stahle zeigte sich, wie weiter oben bereits beschrieben, dass eine Verbesserung der Gleich-
maRdehnung durch Erhéhung der Hartegradienten im Geflige zu Problemen bei lokalisierter
Verformung fiihren kann. Folglich geht es bei den HD-Gliten (siehe Abb. 4) um eine gleichzei-
tige Optimierung von Verformbarkeit beim Tiefziehen (x-Achse) und der Biege- und
Lochaufweitungseigenschaften (y-Achse). Daraus ergibt sich das eingangs beschriebene Ge-

fugekonzept.

HD p
p®

Zugversuch / Dehnung / Tiefziehen

Lochaufweitung /
Biegen und
Dehnen von Flanschen

Abb. 4: Zu Lochaufweitungs- und Biegeeigenschaften sowie Eignung zum Tiefziehen von HD-Giiten [13]

2.2 Herstellung von kaltgewalzten feuerverzinkten AHS-Stahlen

Um fir den Kaltwalzprozess ein moglichst gut umformbares Geflige einzustellen, wird nach
dem Warmwalzen eine nicht zu tiefe Haspeltemperatur gewahlt. Das fiihrt zu eher langsa-
men Kiihlraten des Blechs und erzeugt ein ferritisch-perlitisches Geflige. Eine zu hohe Has-
peltemperatur hingegen wiirde die kornfeinende Wirkung von Niob durch Vergroberung der

Niob-Karbonitride negativ beeinflussen.
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Nach dem Kaltwalzen wird in der Feuerverzinkungsanlage das Geflige eingestellt. Beim Wie-
deraufheizen und Halten finden Erholungs- und Rekristallisationsprozesse sowie die Auflo-
sung des vorhandenen Perlits und die Bildung von Austenit statt. Die Rekristallisation ist
dabei schneller abgeschlossen als die Auflosung des Perlits. Geschwindigkeit der Perlitauflo-
sung und Austenitbildung werden von der Diffusion und dem Gradient des Kohlenstoffs im
Austenit bestimmt [14].

Der Anteil an Ferrit im fertigen Geflige kann durch die interkritische Glihtemperatur bzw.
durch einen langsamen Abkuhlprozess (,,slow-jet cooling”; auch nach vollstandiger Austeniti-
sierung) eingestellt werden. Letzteres bietet den Vorteil, dass die Glihtemperatur unabhan-
gig vom gewinschten Anteil an Ferrit optimiert werden kann. Beim Halten auf
Glihtemperatur soll einerseits gute Homogenisierung durch Diffusionsprozesse im Material
erreicht werden, Vergroberung der Kornstruktur ist hingegen unerwiinscht.

Aufgrund der geringen Loslichkeit von Kohlenstoff im Ferrit hangen Ferritanteil und Kohlen-
stoffgehalt im Austenit immer unmittelbar zusammen. Im Zuge der Ferritbildung muss Koh-
lenstoff in den verbleibenden Austenit abdiffundieren, weil Kohlenstoff eine sehr geringe
Loslichkeit in Ferrit besitzt. Bei hoherem Kohlenstoffgehalt im Austenit verringert sich die
Martensit-Start-Temperatur, weil zum Einbau des im Austenit geldsten Kohlenstoffs in das
tetragonal verzerrte Martensit-Gitter eine hohere Unterkihlung erforderlich ist. Sofern kein
Anlassvorgang stattfindet, steigt bei Dualphasenstdhlen die Harte des gebildeten Martensits
mit dem Kohlenstoffgehalt [15]. Ein ausgepragtes Anlassen des Martensits ist nicht er-
wiinscht, da dadurch die Hartedifferenz zwischen Martensitteilchen und Matrix abnehmen
wirde.

Beim TRIP-Stahl hingegen dient die Umverteilung des Kohlenstoffs vor allem der Stabilisie-
rung des Austenits. Es reicht hier nicht aus, so viel Kohlenstoff umzuverteilen, sodass die
Martensit-Start-Temperatur unter die Raumtemperatur absinkt. Es ist notwendig, den
Restaustenit bei Deformation bis zu héheren Dehnungen stabil zu halten, worauf sowohl
Legierungselemente als auch die Morphologie des Restaustenits Einfluss haben. Beispiels-
weise sind kleinere globulare und lamellare Austenitbereiche stabiler als groRere [16]. Im
Fall der lamellaren Austenitbereiche liegt meist mechanische Stabilisierung durch Druck des

umgebenden Gefliges vor.

Zur Abkihlung auf Uberalterungstemperatur werden hohe Kiihlraten angewendet, um die
Bildung von Perlit und oberem Bainit zu vermeiden. Zusatzlich wirken Legierungselemente
wie Chrom oder Mangan umwandlungsverzégernd. Bei Dualphasenstdhlen stellen niedrige
Uberalterungstemperaturen sicher, dass der Anteil an Bainit und angelassenem Martensit
gering bleibt [4].
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Nach der Uberalterungs-/Overaging-Zone durchliuft das Band das Zinkbad, das eine Tempe-
ratur von etwa 460 °C besitzt. Unmittelbar darauf folgt die Galvannealing-Behandlung und

schlieRlich ein rascher Abkiihlvorgang bis Raumtemperatur.

2.3 Galvannealing

Galvannealing ist eine spezielle Form des Korrosionsschutzes von Stahlblechen mittels Zink,
die vor allem von asiatischen Automobilherstellern nachgefragt wird.

Beim gewdhnlichen Schmelztauchverzinken wird das Stahlblech im Zuge der Warmebehand-
lung durch ein flissiges Zinkbad bei 460°C gefiihrt, und anschlieend rasch abgekiihlt. Durch
einen geringen Aluminiumanteil im Schmelzbad bildet sich eine Diffusionsbarriere zwischen
Eisen und Zink — dadurch wird die Bildung von intermetallischen FeZn-Phasen vermieden
[17].

Im Fall des Galvannealings wird das Stahlblech direkt nach dem Zinkbad mittels Induktions-
spule oder Gasbrenner zusatzlich um 60 bis 80 °C aufgeheizt, um einen Diffusionsprozess
zwischen dem Zink an der Oberflache und dem Eisen im Grundmaterial zu erméglichen. Dazu
ist auch ein moglichst niedriger Aluminiumgehalt von weniger als 0.15 % erforderlich [3]. Es
entsteht eine Schicht mit etwa 10 m% Eisen [17].

Abb. 5 zeigt das Phasendiagramm Eisen-Zink, in dem die intermetallischen Phasen zu erken-
nen sind, die durch den Diffusionsprozess entstehen kdnnen. Dabei bilden sich ausgehend
von einer reinen Zinkschicht zuerst C-, danach 6- und zuletzt I-Phase. Der Aufbau der Galva-
nnealing-Schicht kann durch die Prozessfiihrung beeinflusst werden (v.a. Galvannealing-

Temperatur) und bestimmt ihre Korrosions- und Abriebeigenschaften [18].

900 T T o
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Abb. 5: Ausschnitt des Phasendiagramms Fe-Zn [18]

Durch die relativ hohe Oberflachenrauhigkeit kann sich bei galvannealed Schichten wegen

erhohter Reibung zwischen Umformteil und Werkzeug eine schlechtere Umformbarkeit er-
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geben als bei reinen Zinkschichten. Dafiir kbnnen galvannealte Bleche direkt lackiert werden
und besitzen im lackierten Zustand einen exzellenten Korrosionsschutz fiir das Grundmateri-
al [3]. Die Widerstands-Punktschweillbarkeit ist aufgrund des erhdohten Eisengehalts an der

Oberflache besser als bei gewohnlich feuerverzinkten Blechen.

2.4 Wirkung von Legierungselementen

Das Einstellen von bestimmten Gehalten an Legierungselementen im Werkstoff erfolgt im
Stahlwerk durch Zugabe von Vorlegierungen zur Schmelze. Im weiteren Prozessverlauf ver-
andern Legierungselemente die Eigenschaften des Endprodukts indirekt durch ihre Wirkung
auf ablaufende Umwandlungsprozesse sowie direkt durch ihren Einbau in gebildete Phasen.
Umwandlungsprozesse werden durch die Lage des chemischen Gleichgewichts und die Mog-
lichkeit der beteiligten Elemente zur Diffusion beeinflusst. Als konkrete Beispiele sind das
Auftreten von Seigerungen bei der Erstarrung, die Umwandlung vorhandener Strukturen
beim Austenitisieren oder die Riickumwandlung in kubisch-raumzentrierte Strukturen beim

Abkuhlen zu erwdhnen.

Da der Fokus dieser Arbeit auf dem letzten Prozessschritt liegt, sollen im Weiteren die wich-
tigsten Einfliisse von Legierungselementen auf die Warmebehandlung in der kontinuierli-
chen Feuerverzinkungs-Anlage und die Veranderung der Eigenschaften des Endgefiiges

beschrieben werden.

2.4.1 Mangan und Chrom

Mangan stabilisiert die kubisch-flaichenzentrierte Austenitphase — sowohl Az als auch A; sin-
ken mit steigendem Mangangehalt. Chrom erhoht aufgrund seiner Wirkung als Ferritstabili-
sator zwar A,, allerdings sinkt auch hier (bei geringem Chromgehalt bis etwa ein Prozent) A;
mit steigendem Legierungsgehalt leicht. Mangan verschiebt also sowohl die ferritische als
auch die perlitische Umwandlung zu niedrigeren Temperaturen, wahrend Chrom die perliti-
sche Umwandlung bei langsamen Kihlraten nur gering zu héheren Temperaturen ver-
schiebt.

Beide Legierungselemente verzégern die isotherme Bildung von Perlit und Bainit. Chrom

wirkt dabei starker auf den Perlit als auf den Bainit [14].

2.4.2 Silizium und Aluminium

Im Gegensatz zu Mangan erh6hen Silizium und Aluminium die A; und As-Temperatur. Be-
sonders ausgepragt ist der Effekt von Aluminium auf As; [19]. Fiir Legierungen mit Aluminium

sind deshalb viel héhere Temperaturen zur vollstandigen Austenitisierung notwendig.
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Die Ausscheidung von Kohlenstoff wird durch Aluminium und Silizium verzégert. Das ist vor
allem dann notwendig, wenn der Kohlenstoff in verbleibenden Austenit umverteilt werden
und diesen stabilisieren soll (TRIP-Stahle). Erklart wird dieses Phdanomen mit der geringen
Loslichkeit von Silizium in Zementit, wodurch das substitutionell geléste Element bei der

Bildung des Karbids weg diffundieren muss [20].

2.4.3 Niob

Nach dem Warmwalzen liegt Niob je nach Haspeltemperatur teilweise oder vollstandig als
Niobkarbid/-karbonitrid vor. Die Abbindung von Niob als Karbid und/oder Karbonitrid findet
im Temperaturbereich von etwa 500 bis 700 °C statt. Je héher dabei die Haspeltemperatur,
umso eher ist es vollstandig abgebunden und umso grofRer werden die entstehenden Karbi-
de [21].

Geldstes Niob verzogert die Rekristallisation aufgrund der Verringerung der Mobilitat der
Korngrenzen und kann bei hohem Anteil an geléstem Niob auch die Ferritbildung zu niedri-
geren Temperaturen verschieben [22].

Feine Niobkarbonitride erhéhen die Festigkeit des Ferrits durch Behinderung der Verset-
zungsbewegung. Sie konnen auRerdem Kornwachstum wahrend der Gliihbehandlung behin-
dern, da sie die Beweglichkeit der Korngrenzen einschranken. Die daraus resultierende feine
Mikrostruktur beschleunigt die Bildung von Ferrit, weil mehr Korngrenzflache zur Keimbil-
dung zur Verfligung steht. Das flihrt zu einer verstarkten Umverteilung von Kohlenstoff und

kann damit in weiterer Folge die Bainitbildung verzégern [21].

2.4.4 Seigerungen

Aufgrund des unterschiedlichen chemischen Potentials von Legierungselementen in der
Schmelze und dem Festkdrper und der eingeschrankten Diffusion der Elemente im Festkor-
per entstehen Seigerungen in der Gussstruktur. Die Elemente liegen dann nicht homogen
Uber den Werkstoff verteilt vor. Am meisten Einfluss auf die spatere Warmebehandlung ha-
ben substitutionell geloste Legierungselemente wie Mangan oder Chrom, da sich wegen der
geringen Diffusabilitdat im weiteren Prozessverlauf keine homogene Verteilung einstellen
kann. Berlicksichtigt man des Weiteren, dass die Legierungselemente die thermodynamische
Stabilitat von Phasen verandern (wie in 2.4.1 und 2.4.2 erklart), so liegt der Einfluss von Sei-
gerungen auf die Umwandlungen wahrend der Warmebehandlung auf der Hand.

Wegen der Erniedrigung der Umwandlungstemperaturen A; und Az durch Mangan (wie oben
beschrieben) bildet sich beispielsweise Austenit in Bereichen mit héherer Mangankonzentra-
tion friher und es liegt dort bei einer bestimmten (interkritischen) Temperatur mehr Auste-

nit [23]. Da Kohlenstoff in Austenit eine hohere Loslichkeit besitzt als in Ferrit wird sich auch
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eine inhomogene Verteilung des Kohlenstoffs einstellen, wodurch eine weitere Umwandlung

verzogert werden kann.

2.5 Bainitumwandlung

Im Temperaturbereich zwischen der Perlitbildung (ca. 500-700 °C) und dem Einsetzen der
Martensitbildung (ca. 400 °C und darunter) tritt bei niedriglegierten Stahlen die Bildung von
Bainit auf. Es wird dabei zwischen kohlenstoffarmem Bainit, oberem und unterem Bainit
unterschieden [15]. Allen gemeinsam ist, dass ein paketférmiges Wachstum von Ferritlatten
auftritt. Die Ferritlatten kdnnen, vor allem bei niedrigeren Temperaturen, an Kohlenstoff
Ubersattigt sein.

Kohlenstoffarmer Bainit (oft auch als ,acicular ferrite” bezeichnet) bildet sich bei héheren
Temperaturen und niedrigen Kohlenstoffgehalten, wodurch eine Karbidausscheidung bei der
Bildung der Ferrit-Lamellenpakete ausbleibt und der Kohlenstoff in Austenit umverteilt wird.
Die Thermodynamik dieses Prozesses wird im To-Konzept beschrieben [24]. Bei hoheren Koh-
lenstoffgehalten kann es im Zuge der Bainitbildung verzogert zur Bildung von perlitartigen
Strukturen kommen, wenn der Kohlenstoffgehalt im Austenit die extrapolierte Accn-Linie
Uberschreitet [15].

Wahrend bei h6heren Temperaturen der Kohlenstoff vollstandig aus den wachsenden Bainit-
latten verdrangt werden kann, tritt bei tieferen Temperaturen die Ausscheidung von Zemen-
tit wegen der Einschrankung der Mobilitat der Kohlenstoffatome auch in den Latten auf. Auf
diese Weise wird zwischen , oberem” und ,unterem” Bainit unterschieden. Beim oberen
Bainit kann es zu einem Uberlappen der Umwandlungsbereiche mit der Perlitstufe kommen,

wodurch die Struktur des oberen Bainits jener des Perlits sehr ahnlich sein kann [15].

Im To-Konzept wird davon ausgegangen, dass bei der Bildung der Bainitlatten keine Zementi-
tausscheidung auftritt, und dass im Zuge der Umwandlung keine mechanische Verspannung
der Phasen auftritt. Die To-Linie beschreibt dann jene Linie im Eisen-Kohlenstoff-Diagramm,
bei der Ferrit und Austenit derselben chemischen Zusammensetzung gleiche Freie Energie
besitzen [24]. Wird die Temperatur darunter abgesenkt, so bilden sich Bainitlatten. Gleich-
zeitig kann eine Umwandlung von Austenit zu Bainit bei einer bestimmten Temperatur nur
so lange ablaufen, bis der Kohlenstoffgehalt im Austenit den Kohlenstoffgehalt erreicht hat,
der bei dieser Temperatur durch die To-Linie vorgegeben wird.

Durch Zementitbildung, die nicht Teil dieses Modells ist, kann es jedoch durch Kohlen-

stoffverarmung des Austenits zu einer weiteren Umwandlung kommen.
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3 Experimentelles

3.1 Verwendete Materialien

Ziel der Diplomarbeit war die Untersuchung des Umwandlungsverhaltens von hochstfesten
Stahlen beim Galvannealing. Es wurden flinf verschiedene hochstfeste Stahle aus verschie-
denen Werkstoffgruppen untersucht. Die chemischen Analysen beruhen auf groStechnisch
produzierten Dualphasen- und TRIP-Stahlen. Im Speziellen handelt sich dabei um zwei Dual-
phasenstdhle mit Zugfestigkeit 600 bzw. 780 MPa (DP600, DP800) sowie um vergleichbare
»High-Ductility“-Gilten (DP600HD, DP800HD). Zusatzlich wurde ein TRIP-Stahl mit Zugfestig-
keit 700 MPa untersucht. Wird im Weiteren auf ,,die DP600-Giiten” oder ,, die DP800-Giten”
verwiesen, so sind sinngemal jeweils die konventionelle und die ,High Ductility“-Glite ge-
meint.

Sowohl bei den High-Ductility-Gliten als auch beim TRIP-Stahl wird versucht, die Umform-
barkeit (GleichmaBdehnung) durch die Stabilisierung von Restaustenit im Geflige zu verbes-
sern (vgl. Kap. 2.1.5 und 2.1.6). Das Gefligekonzept der Dualphasenstdhle besteht hingegen
in der Verfestigung einer weichen Matrix (Ferrit-Bainit) durch harte Martensitteilchen.
Die chemische Zusammensetzung der Schmelzen ist in Tab. 1 zusammengefasst.

Tab. 1: Chemische Zusammensetzung und Herstellparameter der untersuchten Materialien

C Si Mn Cr Al Nb P S N HT | Dicke | KWG
m% °C |mm
DP600 0.09 0.24 1.84 0.38 0.03 0.002 0.017 0.001 0.005|630|1.22 |0.65
DP600 HD |0.10 0.64 1.62 0.35 0.04 0.002 0.015 0.002 0.005|540|0.80 |0.68
DP800 0.14 0.18 2.17 0.27 0.05 0.024 0.009 0.000 0.005|600(0.97 |0.70

DP800 HD | 0.15 0.58 1.87 0.38 0.05 0.022 0.008 0.001 0.005|630|1.01 |0.68
TRIP700 |0.20 0.32 1.74 0.03 1.01 0.018 0.007 0.002 0.004|540|1.56 |0.60

Die DP800- unterscheiden sich von den DP600-Varianten durch den héheren Kohlenstoff-
gehalt und sind aulRerdem mit Niob legiert. Die HD-Stdhle weisen im Vergleich zu den kon-
ventionellen DP-Stdhlen einen erhohten Anteil an Silizium und weniger Mangan auf. Der
DP800 besitzt einen besonders hohen Mangan- und verringerten Chromgehalt. Der TRIP-
Stahl enthdlt am meisten Kohlenstoff und ist mit Aluminium, Silizium und Mangan sowie

ebenfalls Niob legiert.

Alle finf Werkstoffe wurden groRtechnisch warm- und kaltgewalzt. Es wurden anschlieBend
Probentafeln des kaltgewalzten Materials am Bandanfang bzw. Bandende herausgeschnit-

ten, die das Ausgangsmaterial fiir alle durchgefiihrten Untersuchungen darstellen. Has-
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peltemperatur (HT) sowie Dicke und Kaltwalzgrad (KWG) der Werkstoffe sind ebenfalls in
Tab. 1 angefiihrt.

3.2 Thermodynamische Berechnungen

Zur Darstellung der Lage der Umwandlungspunkte zu Beginn und Ende der Dreikantréhre
(Austenit, Ferrit, Zementit) sowie des interkritischen Bereichs, in dem Austenit und Ferrit
vorliegen, wurden mit Thermo-Calc® Berechnungen durchgefiihrt. Dabei wurde die Daten-
bank TCFE6 verwendet. Der Phasenanteil von Ferrit im metastabilen System Eisen-Zementit
wurde fiir den Temperaturbereich von 400 bis 1000 °C in 5 °C-Schritten und die oben ange-
fUhrten Legierungen berechnet. Daflir wurden die Elemente Kohlenstoff, Silizium, Mangan,

Chrom, Aluminium und Niob mit dem in Tab. 1 aufgelisteten Massenanteil berticksichtigt.

3.3 Verwendete Untersuchungsmethoden

3.3.1 MULTIPAS-Gliihungen

Der MULTIPAS (MULTI-Purpose Annealing Simulator) ist ein Glihsimulator zur kleintechni-
schen Durchfiihrung von Warmebehandlungen an Blechen mit Abmessungen von bis zu
700 x 300 x 6 mm.

Dazu wird das Blech entlang von zwei Kanten zwischen Kupferbacken eingeklemmt. Die Zu-
fihrung von Warme geschieht durch direkte Widerstandsbeheizung (Stromdurchfluss durch
das Blech). Mit Hilfe einer Gasjetkiihlung wird mit Luft eine Kihlrate von etwa 100 K/s er-
reicht, wobei alternativ durch Tauchkiihlung mit Wasser abgeschreckt werden kann. Ther-
moelemente zur Temperaturmessung werden direkt am Blech punktangeschweiRt und nach

dem Glihvorgang wieder abgeschliffen.

3.3.2 Dilatometermessungen

Samtliche Dilatometermessungen wurden am Dilatometer 805 der Firma Bahr unter Ver-
wendung der Abschreck-Einheit durchgefiihrt.

Zur Temperaturmessung wird an den Proben ein Thermoelement mittig befestigt. Die Heiz-
einheit des Dilatometers funktioniert induktiv; abgekiihlt wird mittels Gasjet — wobei bei den
durchgefihrten Temperaturzyklen Stickstoff als Spililgas eingesetzt wurde. Die Langenande-

rung der Probe wird mittels eines induktiven Wegaufnehmers aufgezeichnet.

Zur Auswertung der Dilatometerzyklen wird die Langenanderung lber der Temperatur auf-
getragen, wobei sich das Diagramm in Abb. 6 links ergibt. Die dunkelblaue Kurve entspricht

den Messwerten beim Aufheizen (oberer Ast) und Abkiihlen (unterer Ast).
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Findet bei einer Anderung der Temperatur keine Phasenumwandlung statt, so entspricht die
gemessene Langendnderung der thermischen Ausdehnung der Probe. Das ist etwa beim
Aufheizen der Probe bis zum Beginn der Umwandlung zu Austenit oder bei vollstandiger
Umwandlung zu Austenit der Fall.

Um Phasenumwandlungen in der Probe darstellen zu kdnnen, ist es notwendig, die thermi-
sche Ausdehnung im Messsignal der Langendanderung zu kompensieren. Dazu werden auf-
grund der unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von Ferrit und Austenit zwei Kurven
an die blaue Messkurve angelegt: Der , Ferrit-Fit” (gelb) beim Aufheizen, weil dort Uber einen
weiten Temperaturbereich keine Umwandlung stattfindet und somit die thermische Aus-
dehnung sehr genau festgestellt werden kann — bzw. der ,,Gamma-Fit“ im Bereich vollstandi-
ger Austenitisierung rechts im Diagramm. Der thermische Ausdehnungskoeffizient des
Ferrits wird unter 50 °C merklich nichtlinear [15] — weshalb fiir den Ferrit eine quadratische
Funktion gefittet wird, wahrend fiir den Austenit eine lineare Funktion verwendet wird.
Aufgrund der Umordnung der Atome im Gitter bei der Umwandlung von kubisch-
flaichenzentriertem Austenit in kubisch-raumzentrierte Phasen verschiebt sich die Kurve
beim Abkiihlen bis Raumtemperatur entsprechend dem jeweiligen Umwandlungsgrad im-
mer naher zum Ferrit-Fit. Der senkrechte relative Abstand der gemessenen Liangendnderung
zum Austenit- und Ferrit-Fit gibt also den Umwandlungsgrad bei einer bestimmten Tempera-

tur an.
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Abb. 6: Dilatometerkurve (links) und zeitliche Anderung des Phasenanteils mit der Temperatur (rechts) fiir
kontinuierliche Abkiihlung des DP600HD mit 60 K/s (Austenitisierung bei 900 °C fiir 60 s)

Des Weiteren muss darauf hingewiesen werden, dass die Lingendnderung nicht in allen Fal-
len isotrop verlauft. Die durch die Phasenumwandlung verursachte Volumsanderung der
Probe ist dann nicht mehr proportional zu ihrer Langenanderung. Das kann dadurch verur-
sacht werden, dass eine Umwandlung nicht zu einem isotropen Kristallgitter fihrt — wie es
zum Beispiel bei der Martensitbildung durch die tetragonale Verzerrung beim Einbau von

Kohlenstoff der Fall ist. Liegt das Material wie nach dem Kaltwalzen zusatzlich texturiert vor,
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so gleichen sich solche Verzerrungen nicht statistisch aus und es kommt zu einer anisotropen
Lingendanderung. Eine andere mogliche Erklarung fiir anisotrope Langenanderung kann das
Vorliegen von Eigenspannungen vor dem Dilatometerversuch sein.

Da mit dem verwendeten Dilatometer die Langenanderung nur in Langsrichtung der Probe
bestimmt wird, kdnnen solche Effekte (oder ein Verrutschen der Probe) dazu fihren, dass —
obwohl der Werkstoff vollstandig umgewandelt hat — nach dem Temperaturzyklus bei Raum-
temperatur eine andere Lange der Probe vorliegt als davor. Aus diesem Grund ist es not-

wendig, den Ferrit-Fit in den Endpunkt der gemessenen Dilatometerkurve zu verschieben.

Bei nicht vollstandiger Umwandlung wird bei der Auswertung der Ferrit-Fit entsprechend
dem magnetisch gemessenen Restaustenit-Anteil nach oben verschoben. Bei unvollstandiger
Austenitisierung werden die Phasenanteile so berechnet, dass der ermittelte ,,Gamma-Fit”
100 % Austenit sondern eben dem Austenitisierungsgrad entspricht.

Zur Bestimmung des Austenitisierungsgrads wird die Langenanderung zum Ende der
Glihphase mit jener bei vollstandiger Austenitisierung und derselben Temperatur (Gamma-
Fit einer Messkurve mit vollstandiger Austenitisierung) verglichen. Aufgrund von leichten
Verschiebungen der Dilatometerkurve von Messung zu Messung kann der Austenitisierungs-

grad dabei bestenfalls mit einer Genauigkeit von etwa finf Prozent angegeben werden.

Im Fall der kontinuierlich abgekihlten Dilatometerproben wurden die Phasenanteile, Um-
wandlungsstart- und -endtemperaturen mit Hilfe der Ableitung des Umwandlungsanteils
nach der Zeit bestimmt. Tragt man diese Uber der Temperatur auf, so ergibt sich fir diffusive
Umwandlungen ein Kurvenverlauf entsprechend einer Gaul3-Funktion (siehe Abb. 6 rechts).
Der Anteil einer Phase entspricht dann der Flache unter der zugehdrigen GauRR-Funktion ge-
teilt durch die Gesamtflache unter der Umwandlungskurve.

Durch Annahern der abgeleiteten Umwandlungsfunktion durch solche GauR-Funktionen las-
sen sich unterschiedliche mehrere Phasenumwandlungen besser auftrennen als durch reine

Beurteilung der Umwandlungsfunktion.

3.3.3 Mikroschliffe

Von allen durchgefiihrten Temperaturzyklen (sowohl MULTIPAS als auch Dilatometer) wur-
den Mikroschliffe hergestellt. Die Schliffoberflache liegt dabei immer normal zur Blechober-
flache und in Walzrichtung.

Die polierten Schliffe wurden mit einer Deckschichtdtzung nach LePera [25] geatzt und Gefi-
gebilder mit den VergréBerungen 600fach und 1500fach im Auflichtmikroskop aufgenom-
men. Nach der Atzung mit LePera erscheinen Ferrit und umverteilender Bainit hellblau bis
grau, hochkohliger Martensit und Restaustenit weill. Martensit mit niedrigem Kohlenstoff-

gehalt wird stiarker vom Atzmittel angegriffen und hat eine braunliche Farbung. Ausschei-



3 Experimentelles 18

dender Bainit erscheint dunkelbraun, Perlit schwarz oder braun. Aufgrund der im Vergleich
zur Ferritmatrix hohen Harte wird die Summe aus ausscheidendem Bainit und weier Phase
oft auch als ,Hartphase” bezeichnet. Liegt im Geflige ein sehr hoher Martensit- oder Perli-
tanteil vor, so kann es zu einem Abweichen von den beschriebenen Unterschieden kommen
[25]. In manchen Fallen kénnen deshalb zur zweifelsfreien Identifikation der Gefligebestand-

teile zusatzlich REM-Untersuchungen notwendig sein.

3.3.4 Rasterelektronenmikroskopie

An ausgewahlten Mikroschliff-Proben wurde das Gefilige im REM charakterisiert. Dazu wurde
die vorhandene LePera-Deckschicht durch Abschleifen entfernt und die Oberflache anschlie-
Rend elektrochemisch poliert. Es wurden Aufnahmen mit dem seitlich angeordneten als
auch mit dem InLens Sekundarelektronendetektor gemacht. Die Beschleunigungsspannung
betrug 10 keV.

3.3.5 Mechanische Zugpriifung

Die mechanische Zugprifung wurde mit einer Zugprifmaschine der Firma Zwick/Roell (Mo-
dell RKM400/100) entsprechend DIN EN ISO 6892-1 durchgefiihrt. Es wurde jedoch in Anleh-
nung an ASTM E 517, Specimen A, Alternative eine abweichende Probengeometrie
verwendet (siehe Abb. 7). Die zugehorigen Mal3e und Toleranzen sind in Tab. 2 zu finden. Die

Langsachse der Zugproben liegt stets parallel zur Walzrichtung.

Rz12\._. 7K

P

Lc
Lt

Abb. 7: Probengeometrie FO7 fiir den Zugversuch

Die Vorspannung betrug 20 MPa, die Priifgeschwindigkeit im elastischen Bereich 1 mm/min,
von der oberen zur unteren Streckgrenze 10 MPa/s, im Bereich der Ludersdehnung 3 %/min

und danach bis zum Bruch 25 %/min.
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Tab. 2: Abmessungen und Toleranzen zu der in Abb. 7 dargestellten Probengeometrie FO7

Bezeichnung Lange / mm | MaRtoleranz / mm
Probendicke 0.3 bis<3

Probenbreite b 12.5 +0.025

Kopfbreite B 20 10.5

Radius R 13 0.5
Versuchslange Lc 35 0.5

Gesamtlange Lt 100 11
Parallelitatstoleranz t | 0.05

3.3.6 Bestimmung der Mikroharte

An Dilatometerproben wurde die Mikrohdarte HV1 nach den Richtlinien von
DIN EN ISO 6507-1 durchgefiihrt. Mit einem Mikroharte-Messgerat der Marke
LECO LM 300AT wurden funf Eindriicke diagonal Gber die Schliffoberflache vorgenommen
und ein Mittelwert gebildet.

3.3.7 Restaustenitmessung

Die Messung des Anteils an Restaustenit wurde mit einer magnet-induktiven Methode
durchgeflihrt. Dabei wird eine Probe mit den Abmessungen 10 mm x 3.5 mm x Blechdicke
durch eine Spule bewegt, die sich in einem homogenen magnetischen Feld befindet. Die
Magnetisierung der Probe verdandert das magnetische Feld, wodurch ein Stromimpuls in der
Messspule entsteht. Weil austenitische Bereiche in der Probe nicht magnetisierbar sind, ist
der entstehende Stromimpuls abhangig vom Anteil an Restaustenit [26]. Mit Hilfe der chemi-
schen Analyse der Probe und Referenzmessungen kann die Magnetisierung einer voll ferriti-

schen Probe berechnet und so der Anteil an Restaustenit ermittelt werden.

3.4 Durchgefiihrte Warmebehandlungszyklen

Ausgehend vom Warmebehandlungszyklus der kontinuierlichen Feuerverzinkungs-Anlage 5
(FVZ5) der voestalpine Stahl GmbH wurden Zyklen definiert, die teilweise am MULTIPAS,
teilweise am Dilatometer realisiert wurden, um den Einfluss der Temperaturflihrung bei der
grofltechnischen Herstellung auf Umwandlung und Eigenschaften galvannealter AHS-Stdhle
zu beschreiben.
Folgende Zyklen wurden durchgefiihrt:

- Anlagennahe Gliihzyklen FVZ5 am MULTIPAS

- Unterbrochene Gliihzyklen FVZ5 am MULTIPAS

- Kontinuierliche Abkiihlung am Dilatometer

- Isotherme Gliihzyklen am Dilatometer
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3.4.1 Anlagennahe Gliihzyklen FVZ5 am MULTIPAS

Aus den vorhandenen Probentafeln wurden Streifen mit den Abmessungen
450 mm x 30 mm langs der Walzrichtung herausgeschnitten. Die durchgefiihrten vollstandi-
gen Warmebehandlungszyklen der Feuerverzinkung 5 sind in Abb. 8 als durchgezogene

graue Linie dargestellt.
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Abb. 8: Temperaturzyklus der Feuerverzinkung 5 bei Galvannealingfahrweise mit den bei den Gliihsimulationen

vorgenommenen Variationen

Folgende Parameter wurden variiert:

- Gluhtemperatur T,, (annealing temperature) 840, 800 °C

- Abschrecktemperatur T, (quenching temperature) 750, 650 °C

- Auslagerungstemperatur T,, (overaging temperature) 400 ... 500 °C

- Galvannealing-Temperatur Tg,, (galvannealing temperature) 380...560 °C

- Bandgeschwindigkeit vgang 60, 100 m/min.

Fur hohe T,, wurde immer hohe T, gewadhlt, fir niedrige T,, immer niedrige T, Flr
Tgav = 520 °C wurde To, in 20 °C-Schritten variiert; fir Toy = 400 bzw. 500 °C wurde Tgq in

20 °C-Schritten variiert. Samtliche Zyklen wurden fiir beide Bandgeschwindigkeiten simuliert.

Nach der Glihung wurden die Proben fiir die weiteren Untersuchungen, wie in Abb. 9 darge-
stellt, entnommen. Diese umfassten zwei Zugproben der Probengeometrie FO7, Herstellung
eines Mikroschliffs aus der Mitte sowie Erodieren einer Restaustenit-Probe. Zur Sicherstel-
lung einer homogenen Temperaturverteilung entlang der Probe wurden an den rot markier-
ten Stellen jeweils ein Thermoelement angebracht.

Bei den vollstandigen anlagennahen Gliihzyklen des DP600HD und des TRIP700 sowie bei



3 Experimentelles 21

allen unterbrochenen Gliihzyklen wurden die Positionen der rechten FO7-Zugprobe und des

Mikroschliffs vertauscht.

450
230
30

! Restaustenit

30
20
[ ]
[

Fo7 | lFo7

MikroYFchIiﬁ

Abb. 9: Geometrie der Proben fiir MULTIPAS-Glihungen und Position der Proben fiir die weiterflihrende Un-
tersuchung des Gefiiges und der mechanischen Eigenschaften

Ziel dieser Glihserien war, die wesentlichen Einflussparameter des Warmebehandlungszyk-
lus bei Galvannealingfahrweise und deren Auswirkungen auf die Umwandlung und die me-

chanischen Eigenschaften des resultierenden Gefiiges zu beschreiben.

3.4.2 Unterbrochene Gliihzyklen FVZ5 am MULTIPAS

Fur die unterbrochenen Glihzyklen (auch: Abschreckzyklen) wurden Ta,, Tq und To, auf glei-
che Weise variiert wie bei den anlagennahen Gliihzyklen; jedoch wurden die Streifen jeweils
zu Beginn und zu Ende der Overaging-Zone im Wasserbad abgeschreckt (siehe gestrichelte
Linien WQ ,water-quench” in Abb. 8). Diese Vorgangsweise ermoglicht es, das zum Zeit-
punkt des Abschreckens vorliegende Geflige sichtbar zu machen und erlaubt dadurch Riick-
schliisse auf das Voranschreiten der Umwandlung wahrend der Warmebehandlung. Die
Abschreckzyklen wurden nur fur die Zyklusvarianten mit Bandgeschwindigkeit 100 m/min
und nur fir Ty, = 400 bzw. 500 °C durchgefiihrt.

Weitere Untersuchungen und Probenentnahme wurden analog zu den anlagennahen

Glihzyklen durchgefiihrt.

3.4.3 Kontinuierliche Abkiihlung am Dilatometer

Flir samtliche Untersuchungen am Dilatometer wurden aus den Probentafeln Dilatometer-
proben langs der Walzrichtung mit den Abmessungen 10 mm x 3.5 mm erodiert. Mit den
gegliihten Dilatometerproben wurden Restaustenitmessungen durchgefiihrt, Mikroschliffe

angefertigt und ihre Mikroharte bestimmt.

Zur Beurteilung des Verhaltens der unterschiedlichen hochstfesten Stahle bei kontinuierli-
cher Abkihlung wurden Dilatometerproben mit einer Heizrate von 20 K/s auf 900 bzw.
950 °C (TRIP700) aufgeheizt und dort fiir 60 s gehalten. AnschlieRend wurde mit folgenden
Kuhlraten auf Raumtemperatur abgekihlt (in K/s): 0.6, 1.2, 2.5, 5, 10, 20, 40, 60, 80, maxi-
male Kuhlrate (etwa 120 K/s; bei ablaufender Umwandlung durch das Freiwerden von War-

me geringer)
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3.4.4 Isotherme Haltephasen am Dilatometer

Der entsprechende Temperaturzyklus ist in Abb. 10 dargestellt. Dilatometerproben wurden
mit 20 K/s aufgeheizt. Glih- und Abschrecktemperatur betrugen 840 und 750 bzw. 800 und
650 °C. Die Kihlrate vor der isothermen Haltephase betrug 50 K/s, nach der Haltephase
wurde mit maximaler Kihlrate gekihlt. Die Haltetemperatur wurde bei immer gleicher Hal-
tedauer von 1800 s in 20 °C-Schritten von 380 bis 560 °C variiert.
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Abb. 10: Temperaturfiihrung bei isothermen Haltezyklen am Dilatometer
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4 Ergebnisse

4.1 Thermodynamische Berechnungen

Zur Beurteilung des Gleichgewichtszustands der verschiedenen Legierungstypen wurde der
Phasenanteil an Ferrit im Geflige als Funktion der Temperatur berechnet (siehe Abb. 11). Der
Gleichgewichtszustand gibt einen Hinweis darauf, wie sich das Geflige bei langen Haltezeiten

entwickelt.

Unterhalb von Temperaturen zwischen etwa 925 und 800 °C liegt im thermodynamischen
Gleichgewicht Ferrit im Geflige vor. Der Anteil steigt im Bereich der Dreikantréhre mit fal-
lender Temperatur starker an als im interkritischen Bereich dariber, wo nur Austenit und
Ferrit vorliegen. Flir Temperaturen kleiner als etwa 660 bis 700 °C andert sich der Ferritanteil
nicht mehr.

Es fallt auf, dass die beiden High Ductiliy-Gliten bereits bei hoheren Temperaturen Ferrit
bilden, als die entsprechenden konventionellen Dualphasenstdhle — und sie auch bei allen
Temperaturen zwischen dem oberen Ende des interkritischen Bereichs und dem unteren
Ende der Dreikantréhre einen hoheren Anteil an Ferrit besitzen. Das Geflige des TRIP-Stahls
enthalt im Gleichgewicht noch bis zu Temperaturen von etwa 920 °C Ferrit; auch die Drei-
kantrohre liegt von allen untersuchten Stahlsorten am héchsten. Der DP800 liegt am ande-
ren Ende der Skala und weist im Ubergangsbereich zwischen Ferrit (und Zementit) bei
niedrigen und Austenit bei hohen Temperaturen immer den geringsten Anteil an Ferrit und
damit den hochsten an Austenit auf. Des Weiteren ist zu beobachten, dass die beiden Dual-
phasenstdahle mit Mindestzugfestigkeit 600 MPa am oberen Ende der Dreikantrohre einen

hoheren Anteil an Ferrit besitzen als die drei anderen Legierungen.
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Abb. 11: Phasenanteil Ferrit im thermodynamischen Gleichgewicht
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4.2 Kontinuierliche Gliihzyklen am Dilatometer

Zur Beurteilung des Umwandlungsverhaltens tber einen groRen Bereich von Kihlraten wur-
den kontinuierliche Glihzyklen mit vorhergehender vollstandiger Austenitisierung durchge-
flhrt. Fr die Bestimmung der Phasenanteile wurden kohlenstoffarme bainitische Strukturen
sowie oberer und unterer Bainit in einer Umwandlungsstufe ,Bainit“ zusammengefasst. In
den Umwandlungsschaubildern ist ferner der Start der Martensitumwandlung als MS (3%)
eingetragen. Bei der jeweiligen Temperatur haben drei Prozent des Gefliges in Martensit

umgewandelt.

Beim Vergleich von DP800HD und DP800 in Abb. 12 und Abb. 13 fallt auf, dass sich Ferrit-
und Perlitbildung entsprechend den Gleichgewichtstemperaturen bei niedrigen Kihlraten
verschieben (wobei die Ferritbildung erst nach einer Unterkiihlung von etwa 60 °C beginnt),
wahrend die Perlitbildung relativ nahe an der Dreikantréhre einsetzt. Fir den DP800 tritt im
Bereich der Ferrit- und Perlitbildung zeitlich eine starkere Verzéogerung der Umwandlung ein
als beim DP800HD — die Umwandlungslinien besitzen einen grofleren Abstand. Gleichzeitig
beginnt die Perlitbildung spater, und das Verschwinden der Perlitbildung fiihrt bei steigen-
den Kihlraten nicht zu so einer starken Umwandlungsverzégerung im Bereich der Bainitbil-
dung wie beim DP800OHD. Die Martensit-Start-Temperatur liegt beim DP800OHD im mittleren
Kihlratenbereich hoher und es wird eine grofRere Harte erreicht als beim konventionellen
DP800 (siehe Abb. 14).
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Abb. 12: Kontinuierliches Umwandlungsschaubild fiir den DP800HD
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Bei sehr hohen Kiihlraten wird der Start der Umwandlung beim High-Ductility-Stahl starker
verzogert. Beachtenswert ist, dass der DP80O fiir alle Kiihlraten einen héheren Restaustenit-
gehalt erreicht als der DPS80OHD.
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Abb. 13: Kontinuierliches Umwandlungsschaubild fiir den DP800
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Abb. 14: Vickers-Harte und Restaustenit-Anteil der untersuchten Stahlsorten in Abhangigkeit der Kiihlrate

Bei beiden DP600-Giiten (siehe Abb. 15) lduft die Umwandlung bei hohen Temperaturen
bereits sehr weit. Die High-Ductility-Variante zeigt bei niedrigen Kihlraten verstarkt Perlit-
bildung und bei mittleren Kiihlraten eine ausgepragtere Verzégerung der Umwandlung im
Bereich der Bainitbildung. Bei sehr hohen Kiihlraten beginnt die Ferritbildung friiher als beim
konventionellen DP600. Bei beiden Stidhlen steigt die Martensit-Start-Temperatur erst bei
hoheren Kihlraten an als bei den DP800-Guten. Es entstehen fir alle Kiuhlraten weichere

Geflige, wobei der Anstieg der Hartewerte bei hohen Kihlraten fiir den DP600HD besonders
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stark ausgepragt ist. Der DP600HD erreicht hohere Restaustenitgehalte als der konventionel-
le DP60O.
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Abb. 15: Kontinuierliche Umwandlungsschaubilder fiir DP600HD (oben) und DP600 (unten)

Der TRIP700 (siehe Abb. 16) zeigt trotz der hohen As-Temperatur einen spaten Umwand-
lungsstart der Ferritbildung. Auch das Fortschreiten der Umwandlung mit steigender Abkih-
lung wird starker verzogert als bei den Dualphasenstdhlen. Bei niedrigen Kiihlraten weist der

Stahl eine stark ausgepragte Perlitbildung auf, die erst ab einer Kuhlrate von 10 K/s vollstan-
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dig unterdriickt wird. Die Ferrit- und Bainitbildung nehmen bei Kihlraten tGber 20 K/s immer
weiter ab, wobei in diesem Bereich die Martensit-Start-Temperatur stark ansteigt. Der TRIP-
Stahl erreicht ab einer Kuhlrate von 2.5 K/s die héchsten Restaustenit-Gehalte und weist
gleichzeitig eine geringere Harte auf. Der Anstieg der Harte im Bereich hoher Kihlraten ist
fallt jedoch starker aus als bei den DP800-Giiten, wodurch die Harte bei der hochsten Kihl-
rate gleich hoch ist. Bei den niedrigsten Kiihlraten hingegen weist das Geflige viel geringere
Restaustenit-Gehalte auf.
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Abb. 16: Kontinuierliches Umwandlungsschaubild des TRIP700

Besonders fiir die DP800-Giten und den TRIP700 ist auffallig, dass bei hohen Kiihlraten der
Abfall des Restaustenit-Gehalts von starkerem Anstieg der Harte begleitet ist, als dies bei

niedrigeren Kihlraten der Fall ist. Bei mittleren Kiihlraten ist der Anteil an Restaustenit in

etwa konstant.

4.3 Isotherme Gliihzyklen am Dilatometer

Das folgende Kapitel enthalt die Beschreibung der Ergebnisse der isothermen Umwand-
lungsuntersuchung. Es wird auf das Umwandlungsverhalten der vier Dualphasenstahle und
kurz auf die resultierende Mikrostruktur und deren Eigenschaften eingegangen.

Die gemessenen Dilatometerkurven liefern nach Berlicksichtigung der thermischen Ausdeh-

nung des Probenkdrpers den Umwandlungsanteil als Funktion der Temperatur und Zeit, wie
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in Kap. 3.3.2 beschrieben. In Abb. 17 und Abb. 18 sind die Umwandlungsanteile nach ver-

schiedenen Abschnitten im Glihzyklus getrennt dargestellt.

Die Ergebnisse der Dilatometermessung des TRIP700 (isotherme Haltezyklen) konnten nicht
ausgewertet werden, weil durch unterschiedliche Austenitisierungsgrade der einzelnen Pro-
ben die Vergleichbarkeit der Umwandlung bis zur isothermen Haltephase nicht gegeben war.
So wurden bei gleicher Temperaturfiihrung erheblich unterschiedliche Langenwerte gemes-
sen und Umwandlungswerte bestimmt, wodurch eine Verfalschung der Ergebnisse zu weite-
ren Umwandlungsvorgangen entstand. Es wurde festgestellt, dass dieser Effekt umso starker
auftritt, je geringer der Austenitisierungsgrad der Proben war. Da bei Harte- und Restauste-
nitwerten des TRIP700 keine derartige Schwankung in den Ergebnissen vorhanden ist, wur-

den diese zum Vergleich mit den Dualphasenstahlen mit ausgewertet.

In Abb. 17 ist erkennbar, dass der DP80OHD im Gegensatz zum konventionellen DP800 nach
der Glihphase auf 840 °C einen Anteil von etwa 15 Prozent kubisch-raumzentrierter Phase
enthalt. Der DP800 hingegen liegt vollstandig austenitisiert vor. Zu Beginn der isothermen
Haltephase weisen beide Stahlsorten in etwa den selben Umwandlungsanteil auf. Mit fallen-
der Haltetemperatur steigt dieser Anteil. Nach der langen Haltezeit von 1800 Sekunden hat
die HD-Variante bei mittleren Haltetemperaturen etwas weiter umgewandelt als der DP800,
bei tieferen Haltetemperaturen wird ein deutlich erkennbarer Anteil an Restaustenit stabili-
siert. Der konventionelle DP800 wandelt in diesem Bereich bis zum Ende der Haltephase und

danach bis Raumtemperatur etwas mehr um und erreicht so geringere Restaustenit-Anteile.
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Abb. 17: Umwandlung bei Abkiihlung mit isothermer Haltephase fir DP800HD (links) und DP800 (rechts) nach
Glihung bei 840 °C und langsamer Abkihlung bis 750 °C

Die in Abb. 18 dargestellte Umwandlung der DP600-Gliten weist ahnliche Charakteristika auf
wie die der DP800-Varianten: Die Umwandlung bis zur isothermen Haltephase steigt mit
sinkender Haltetemperatur leicht an, und die HD-Variante stabilisiert bei niedrigen Halte-

temperaturen einen geringen Anteil an Restaustenit. Das bleibt bei der konventionellen Va-
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riante fast aus. Nach der Glihphase sind jedoch beide DP600-Stahlsorten vollstdndig auste-
nitisiert und gleichzeitig ist der Anteil der Umwandlung bis zur Haltephase um etwa zehn
Prozent hoher als bei den DP800-Gliten. Besonders der konventionelle DP600 wandelt nach

langer Haltedauer sehr weit um und stabilisiert keine relevanten Anteile an Restaustenit.
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Abb. 18: Umwandlung bei Abkihlung mit isothermer Haltephase fiir DP600HD (links) und DP600 (rechts) nach
Gliihung bei 840 °C und langsamer Abkiihlung bis 750 °C

Als weiterer Punkt wird nun die isotherme Umwandlung fiir die Dualphasenstdhle beschrie-
ben. Es lasst sich feststellen, dass die Umwandlung fiir die meisten Haltetemperaturen zwei-
stufig ablduft. Der Start der ersten Umwandlung verschiebt sich mit abnehmender
Haltetemperatur zunehmend zu langeren Zeiten, wahrend der Betrag dieser ersten Um-
wandlungsstufe etwa konstant bleibt. Generell 1duft die Umwandlung beim DP800HD etwas

langsamer als beim DP800.
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Abb. 19: Umwandlung wahrend der isothermen Haltephase fiir DPS80OHD (links) und DP800 (rechts) nach Gli-
hung bei 840 °C und langsamer Abkiihlung bis 750 °C

Der Beginn der zweiten Umwandlung wird fir beide Stahlsorten mit sinkender Haltetempe-
ratur zu langeren Zeiten verschoben, wobei diese Umwandlungsstufe beim DP800OHD spater

beginnt und friher ein Plateau erreicht, bei dem keine weitere Umwandlung mehr stattfin-



4 Ergebnisse 30

det. Beim konventionellen DP800 scheint die zweite Umwandlungsstufe bereits bei kiirzeren
Zeiten allmahlich einzusetzen, lauft jedoch (vor allem bei nicht sehr hohen Haltetemperatu-
ren) viel langsamer ab, wodurch in allen Fallen die Kurve am Ende der Haltezeit immer noch
eine erkennbare Steigung aufweist. Der Betrag der zweiten Umwandlung sinkt ebenfalls mit
der Haltetemperatur.

Fir die DP600-Gliten (siehe Abb. 20) lassen sich die gleichen Gemeinsamkeiten und Unter-
schiede feststellen, wobei die Summe der Umwandlung wahrend der Haltephase um finf bis

zehn Prozent unter den Werten fiir die DP800-Gliten liegen.
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Abb. 20: Umwandlung wahrend der isothermen Haltephase fiir DP600HD (links) und DP600 (rechts) nach Gli-
hung bei 840 °C und langsamer Abkihlung bis 750 °C

Auffallig ist in Abb. 20, dass der Anteil der ersten isothermen Umwandlung des DP600HD
nicht so grold ist wie beim DP600. Fir die DP800-Giten wurde ein solcher Zusammenhang

nicht festgestellt.

Fiir alle betrachteten Stahlsorten treten mit sinkender Haltetemperatur nach langen Halte-
zeiten steigende Mikrohadrtewerte auf (siehe Abb. 21). Der Abfall ist beim DP800HD beson-
ders ausgepragt und beim TRIP700 am schwachsten. Bei den DP800-Giten erzielt die HD-
Variante um einiges héhere Hartewerte als der konventionelle DP800. Fiir die DP600-Giiten
ist kein aussagekraftiger Unterschied feststellbar. Bei hohen Haltetemperaturen weist der
TRIP700 etwa die gleiche Harte auf wie der DP8OOHD.
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Abb. 21: Vickers-Harte der untersuchten Stahlsorten nach isothermen Gliihzyklen mit Glilhung bei 840 °C und
langsamer Abkiihlung bis 750 °C
Vergleicht man den Restaustenit-Gehalt des TRIP700 mit den bereits in Abb. 17 und Abb. 18
ersichtlichen Werten der Dualphasenstdhle (siehe Abb. 22), so fallt der hohere Anteil an
Restaustenit sowohl bei niedrigen als auch bei hohen Haltetemperaturen ins Auge. Zwischen
440 und 480 °C bleibt der Anteil jedoch nicht liber jenen der HD-Dualphasenstdhle.
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Abb. 22: Restaustenit-Anteil der untersuchten Stahlsorten nach isothermen Gliihzyklen mit Glihung bei 840 °C
und langsamer Abkihlung bis 750 °C

Die den bisher beschriebenen isothermen Haltephasen zugehdrigen Mikrostrukturen bei der
niedrigsten und hochsten Haltetemperatur sind in Abb. 23 dargestellt. Allen Stahlsorten ist
gemeinsam, dass bei 380 °C weille Phase in geringem Anteil vorkommt und die dunklen, fein
strukturierten Bereiche in viel h6herem Anteil vorhanden sind als bei 560 °C. Dort sind dafir
die hellgrauen Korner grofRer und besitzen eine regelmaBige Form. Zwischen diesen Kérnern
sind kleinere sehr dunkle Bereiche zu erkennen und es kann keine weie Phase identifiziert

werden.
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Abb. 23: Mikrostruktur der untersuchten héchstfesten Stahle nach Abkiihlen mit isothermer Haltephase bei

jeweils zwei verschiedenen Haltetemperaturen; T,, = 840 °C, T, = 750 °C

4.4 Unterbrochene FVZ5-Zyklen

Im Folgenden sollen Unterschiede zwischen den untersuchten Stahlsorten im Geflige und
den mechanischen Eigenschaften bei Unterbrechung eines Warmebehandlungszyklus der

FVZ5 vor und nach der Overaging-Zone beschrieben werden.

In der Mikrostruktur sind bereits zu Beginn der Overaging-Zone deutliche Unterschiede er-
sichtlich (siehe Abb. 24):



4 Ergebnisse

- 881 MPa
RA=1%

" R =1153 MPa
RA=1.9%
L

o~ ]

Abb. 24: T,, = 840 °C, T, = 750 °C, T,, = 500 °C, Abschrecken zu Beginn der Overaging-Zone

Die DP600-Gliten weisen eine relativ grobe Struktur auf, in der die hellblauen Kérner groR-

teils polygonal ausgebildet sind. Es sind grolRe braune Kérner vorhanden und feinere nur

leicht braunliche oder weille Korner, die sich fast immer an den Korngrenzen der hellblauen

Kérner befinden. Vor allem diese kleinen Koérner sind im Fall des DP600HD groRer als die

entsprechenden Bereiche beim DP600.

Bei den DP800-Giiten fallt zuerst die generell feinere Gefligestruktur auf. Es sind auch mehr

von den groBen braunen und kleinen weillen Kérnern vorhanden. Der DP800OHD weist gro-

Rere hellblaue Korner auf und auch hier sind die weiRen Koérner im Gefiige nicht so klein wie

beim DP800.
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Im Fall des TRIP700 sind die groRen hellblauen Bereiche zwar in hoherem Anteil vorhanden
als bei den DP800-Giiten, weisen aber nicht eine so polygonale Struktur auf wie bei den
DP600-Gliten. Auch die Farbung dieser Bereiche ist nicht so homogen blau wie bei den Dual-
phasenstdahlen. Manche dieser Kérner sind dunkler. Auffallend ist des Weiteren, dass keine
dunkelbraunen Koérner vorhanden sind. Es sind zwar unterschiedliche GrofRenfraktionen der

weillen Korner ersichtlich, jedoch weisen alle dieselbe Farbung auf.

Die Zugfestigkeit der DP800-Giiten ist nach dem Abschrecken vor der Overaging-Zone am
hochsten, die der DP600-Glten am niedrigsten — der TRIP liegt dazwischen. Die Zugfestigkeit

der ,High Ductility-Giiten” ist etwas hoher als die der konventionellen Dualphasenstédhle.

Alle Dualphasenstahle weisen nach dem Abschrecken zu Beginn der Overaging-Zone einen
Anteil an Restaustenit von unter zwei Prozent auf. Einzig der TRIP-Stahl hat bereits lGber sie-

ben Prozent stabilisiert.

Nach der Overaging-Zone (Abb. 25) sind keine groRen braunen Bereiche mehr im Geflige
vorhanden. Lediglich bei den HD-Glten lasst sich noch das eine oder andere grofRere weilRe
Korn mit braunlicher Farbung erkennen. Die blauen Bereiche haben sich ausgebreitet, auch
zuvor bereits kleine weiRe Koérner sind kleiner geworden. Noch immer weisen die HD-Glten
aber grofRere weille Kérner auf als die konventionellen Dualphasenstdhle. Bei diesen ist hin-
gegen an manchen Stellen eine schwarze Phase zu erkennen, die sich an Stellen befindet, an
denen zu Beginn der Overaging-Zone noch weiRe Koérner befunden haben. Diese Phase ist

auch beim TRIP700 zu erkennen.

Die Zugfestigkeit ist fur alle Geflige gesunken, wobei Unterschiede vom Beginn der Overa-

ging-Zone erhalten geblieben sind.

Im Vergleich zu Abb. 24 weisen alle Geflige einen hoheren Restaustenit-Anteil auf. Der TRIP-
Stahl hat nach dem Abschrecken weiterhin am meisten Austenit stabilisiert, der DPS80OHD
besitzt nun bereits mehr Restaustenit als der DP800. Anders bei den DP600-Giiten: Hier be-

sitzt die High-Ductility-Variante weniger Restaustenit als der konventionelle DP600.
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Abb. 25: T,, = 840 °C, T, = 750 °C, T,, = 500 °C, Abschrecken zu Ende der Overaging-Zone

4.4.1 Einfluss der Gliihbedingungen

Am Beispiel des DP800OHD soll nun der Einfluss der Gliihbedingungen auf die Mikrostruktur
beim Abschrecken vor und nach der Overaging-Zone beschrieben werden (siehe Abb. 26

erste und zweite Zeile).

Die bereits beschriebene braune Phase tritt bei niedrigen Glihtemperaturen bereits zu Be-
ginn der Overaging-Zone (Mitte links) nicht mehr auf. Graublaue Bereiche besitzen teilweise
schon KorngroBen von 7-10 um, und es sind nur mehr kleine und sehr kleine weilRe Kérner

entlang der Korngrenzen zu erkennen. Am Ende der Overaging-Zone (Mitte rechts) hat sich
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das Geflige nicht nennenswert verandert und es sind keine groRen Unterschiede zwischen

den beiden Gliihbedingungen zu erkennen.

Die Zugfestigkeit des Materials ist jeweils zu Ende der Overaging-Zone und bei niedrigerer
Glih- und Abschrecktemperatur niedriger. Die Verringerung der Zugfestigkeit von Beginn zu

Ende der Overaging-Zone ist im Fall hoher Gliihtemperatur etwa doppelt so hoch wie bei
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Abb. 26: Mikrostruktur des DP800OHD beim Abschrecken vor (links) und nach (rechts) der Overaging-Zone
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4.4.2 Einfluss der Overaging-Temperatur

Wieder anhand des DP800HD wird nun der Einfluss der Overaging-Temperatur auf die Gefi-
geausbildung im Abschreckversuch aufgezeigt (siehe Abb. 26 erste und dritte Zeile).

Beim Abkiihlen auf niedrigere Overaging-Temperatur steigt der Anteil an hellblauer Phase im
Vergleich zur Overaging-Temperatur 500 °C etwas an (vgl. Abb. 26 links oben — links unten).
Am Ende der Haltephase bei niedriger Overaging-Temperatur (rechts unten) lassen sich Be-
reiche mit sehr feiner Struktur, die dunkler erscheinen klar von jenen Bereichen trennen, in
denen groéRere hellblaue Kérner und kleine oder sehr kleine Kérner weiller Phase vorliegen.
Die angesprochenen feinen, dunklen Bereiche liegen zu Beginn der Overaging-Zone noch

nicht im Gefiige vor.

Auffallend ist hier, dass die Zugfestigkeit nach der Overaging-Zone bei T,, = 400 °C hoher ist
als bei Toa = 500 °C — trotzdem die Verhaltnisse vor der Haltephase anders liegen. Vom Be-

ginn zum Ende der Haltephase ergibt sich eine Abnahme der Festigkeit.

4.5 Volistandige FVZ5-Zyklen

In diesem Kapitel werden Ergebnisse zur Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften
der Legierungen nach einem vollstandigen FVZ5-Zyklus mit Galvannealing-Fahrweise be-
schrieben. Dabei wird insbesondere auf den Einfluss der Galvannealing-Temperatur einge-
gangen, wobei unter anderem ein Vergleich zwischen Stahlsorten mit gleicher

Mindestzugfestigkeit vorgenommen wird.

4.5.1 Einfluss der Galvannealing-Temperatur — Vergleich DP800/DP800HD

Bei der Betrachtung der mechanischen Kennwerte in Abb. 27 fallen folgende prinzipielle Un-
terschiede zwischen dem DP800 und dem DP80OHD auf: Die High Ductility Variante erreicht
fir beide Glihbedingungen die hdhere Festigkeit, wobei der Unterschied bei hohen Glih-
temperaturen (quadratische Symbole) viel starker ausgepragt ist. Gleichzeitig liegt das
Streckgrenzverhaltnis beim DP80OHD etwas niedriger.

Beim Restaustenit-Anteil liegt der DP800HD jeweils geringfligig unter dem DP800, der Unter-

schied ist aber nicht sehr ausgepragt.

Bei Erhéhung der Galvannealing-Temperatur (x-Achse) ergeben sich dhnliche Kurvenverldu-
fe. Bis 440 °C ergibt sich mit steigender Galvannealing-Temperatur ein leichter Abfall der
Festigkeit, der mit einem steigenden Streckgrenzverhaltnis, steigender GleichmaRdehnung
und steigendem Restaustenit-Anteil einher geht. Bei héheren Temperaturen ist ein Anstieg
des Streckgrenzverhaltnisses und ein Riickgang der GleichmaRdehnung und des Restauste-

nit-Anteils beobachtbar. Die Festigkeit steigt dabei zuerst um etwa 50 MPa an und bricht
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schlielRlich bei sehr hohen Galvannealing-Temperaturen zwischen 40 und 100 MPa ein. Das
passiert beim DP800 schon ab 500 °C und in gréRerem Ausmal, beim DP800OHD steigt die
Festigkeit bis 520 °C noch an, und fallt dann vergleichsweise nicht so stark.

Beim DP800 liegen Restaustenit-Anteil und GleichmalRdehnung fiir hohe Glihtemperaturen
und Galvannealing-Temperaturen unter 480 °C viel hoher als bei den anderen Messungen.

Streckgrenzverhaltnis und der Festigkeit liegen in diesem Bereich niedriger.

1000 -~ ‘ ‘ 0.7
900 + 0.6 »
© d [ ]
[a [ ] L ]
800 0.5 4
> ]
E A 1l A 2 A 2 A
A ADADA
E 700 0.4
600 T r . . . . 0.3 . . . . . .
360 400 440 480 520 560 360 400 440 480 520 560
T /°C T /°C
galv galv
20 4 m T =840°C, DP800 16
A T =800 °C, DPS00
18 an
® T_=840°C, DP8OOHD 12 —q;:g .
16 A T =800 °C, DPS8OOHD 1 =
X ] " X gl # A %
~ 144 ® %ﬁl . > ’
< p o B §o0ge : , ~TR§
12 8 g
10 4+— . . . T . . 0 +— : : : : .
360 400 440 480 520 560 360 400 440 480 520 560
galv/ c galv/ c

Abb. 27: Mechanische Eigenschaften und Restaustenit-Anteil des DP800 (schwarz) und DP80OHD (rot) fur ver-
schiedene Glihbedingungen in Abhangigkeit der Galvannealing-Temperatur. FVZ5-Zyklus, T,, = 500 °C,
Vgand = 100 m/min

In Abb. 28 wird die Mikrostruktur des DP800OHD bei Variation der Galvannealing-Temperatur
(vollstandiger Zyklus) im Vergleich zum Ausgangszustand am Ende der Overaging-Zone dar-
gestellt. Es ist zu erkennen, dass vor allem bei Tg,, = 400 °C, aber auch noch bei 460 °C, die
weillen Korner kleiner werden. Bei 520 und 560 °C hat hingegen der Anteil und die Korngro-
Re der weillen Phase fast nicht abgenommen. Zusatzlich tritt bei diesen Temperaturen an
manchen Stellen eine schwarze Phase auf, die weder bei niedrigeren Galvannealing-

Temperaturen, noch im Ausgangszustand vorkommt.

Auch fir niedrige Glihtemperaturen (800 °C; Abb. 29) des DP800HD ist bei 520 °C mehr wei-

Re Phase vorhanden als bei héheren und niedrigeren Galvannealingtemperaturen. Uber
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520 °C ist an manchen Stellen schwarze Phase zu erkennen. Im Vergleich zu Abb. 28 ist hier

Abb. 28: Mikrostruktur des DP80OHD fiir T,, = 840 °C. FVZ5-Zyklus, Ty, = 500 °C, Vgang = 100 m/min

Im Geflige des konventionellen DP800 (Abb. 30 und Abb. 31) sind nach hoher Gliihtempera-
tur keine grolRen Ferritbereiche und nur wenig weille Phase erkennbar. Das Geflige ist be-
sonders fein. Schwarze Phase ist in manchen Bereichen schon nach dem Abschreckzyklus zu
sehen, und besonders nach hoher Galvannealing-Temperatur liegt viel davon im Geflige vor.
Bei niedrigen Glihtemperaturen liegen grolRe Ferritkérner vor, allerdings weniger als unter
gleichen Bedingungen beim DP800HD. Der Anteil an weiller Phase ist hoher als bei hohen
Glihtemperaturen.

Bei niedrigen Galvannealing-Temperaturen andert sich im Vergleich zum Abschreckzyklus
wenig. Bei hohen Galvannealing-Temperaturen sind in zuvor feinen Bereichen die blauen
Kérner gewachsen und statt weiller Phase liegt schwarze Phase vor. Beim DP800 kann au-
Rerdem im Gegensatz zu DP800OHD mit zunehmender Galvannealing-Temperatur kein An-

stieg des Anteils an weier Phase festgestellt werden.
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Abb. 30: Mikrostruktur des DP800 fiir T,, = 840 °C. FVZ5-Zyklus, Ty, = 500 °C, Vgang = 100 m/min
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Rm = 948 MPa

Abb. 31: Mikrostruktur des DP800 fur T,, = 800 °C. FVZ5-Zyklus, T, = 500 °C, Vgang = 100 m/min

4.5.2 Einfluss der Galvannealing-Temperatur — Vergleich DP600/DP600HD

In Abb. 32 sind die mechanischen Eigenschaften der DP600-Giiten fir jeweils zwei verschie-
dene Gliih- und Abschrecktemperaturen (vgl. Abb. 8) Uber der Galvannealing-Temperatur

dargestellt.

Im Vergleich zu den DP800-Giiten ergibt sich neben der niedrigeren Festigkeit auch ein klei-
neres Streckgrenzverhaltnis, hohere GleichmaRdehnung und weniger Restaustenit-Anteil.
Auch hier liegt der High-Ductility-Stahl bei héherer Festigkeit und niedrigeren Streckgrenz-
verhéltnissen, Restaustenit-Anteilen und GleichmaRdehnungen. Im Gegensatz zum DP800
liegt aber beim DP600 eine hohere Festigkeit und niedrigere GleichmaRdehnung vor, wenn
Glih- und Abschrecktemperatur hoher liegen.

Mit Erhohung der Galvannealing-Temperatur andert sich die Festigkeit bei den DP600-Gliten
nur wenig, wobei fir beide Stahle (fir hohe Glihtemperatur) ein Riickgang bei hohen Galva-
nnealing-Temperaturen ersichtlich ist, wobei allerdings die Festigkeit des DP600HD zuerst

um etwa 50 MPa ansteigt.
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Abb. 32: Mechanische Eigenschaften und Restaustenit des DP600 (schwarz) und DP600HD (rot) fiir verschiede-
ne Gluhbedingungen in Abhangigkeit der Galvannealing-Temperatur. FVZ5-Zyklus, T,, = 500 °C,
Vgand = 100 m/min

Das Streckgrenzverhaltnis steigt zu hoheren Galvannealing-Temperaturen leicht an. Gleich-
malkdehnung und Restaustenit-Anteil nehmen ab etwa 440 °C ab, der DP600 stabilisiert je-
doch zwischen 440 und 540 °C noch mehr Restaustenit als der DP600HD.

Der Anteil an weiRer Phase des DP600HD ist in Abb. 33 bei niedrigen Galvannealing-
Temperaturen sehr gering, nahert sich aber bis 520 °C dem des Abschreckzyklus an. Bei
560 °C liegt wieder weniger vor, wobei schon bei 520 °C die Bildung der schwarzen Phase
beginnt.

Bei niedrigen Gliihtemperaturen (Abb. 34) liegt zu Ende der Overaging-Zone bereits weniger
weille Phase vor, nach niedrigen Galvannealing-Temperaturen ist der Anteil nicht viel héher
als bei hoher Glihtemperatur (Abb. 33). Bei 560 °C tritt eine Bildung von schwarzer Phase

auf.

Die Geflige des konventionellen DP600 (Abb. 35 und Abb. 36) enthalten generell weniger
weille Phase als der DP600OHD. Mit steigender Galvannealing-Temperatur andert sich dieser
Anteil nicht, aber es tritt schwarze Phase auf — vor allem bei 560 °C in starkem Umfang. Ver-

einzelt ist die schwarze Phase beim DP600 bereits am Ende der Overaging-Zone zu erkennen.
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Abb. 33: Mikrostruktur des DP600HD fiir T,, = 840 °C. FVZ5-Zyklus, Ty, = 500 °C, Vgang = 100 m/min
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Abb. 34: Mikrostruktur des DP600HD fur T,, = 800 °C. FVZ5-Zyklus, Ty, = 500 °C, Vgang = 100 m/min
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Abb. 36: Mikrostruktur des DP600 fur T,, = 800 °C. FVZ5-Zyklus, T,, = 500 °C, Vgang = 100 m/min
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4.5.3 Einfluss der Galvannealing-Temperatur — TRIP700

Die mechanischen Eigenschaften (Abb. 37) und Mikrostruktur des TRIP700 bei Veranderung
der Galvannealing-Temperatur werden nun fiir die Overaging-Temperaturen 500 °C und
400 °C miteinander verglichen. Es werden nur die Ergebnisse der Glihungen mit Glihtempe-
ratur 840 °C diskutiert. Beim TRIP-Stahl wurde anstatt der Proportionalitatsgrenze Ryg, die
untere Streckgrenze Rel aufgetragen, da im Zugversuch im Gegensatz zum Dualphasenstahl

eine ausgepragte Streckgrenze auftritt.

Zuallererst fallt auf, dass der TRIP-Stahl sehr hohe GleichmaRdehnungen und Restaustenit-
Anteile erreicht.

Bei hohen Overaging-Temperaturen wird der TRIP um etwa 50 MPa fester, wobei die Diffe-
renz zu hohen Galvannealing-Temperaturen leicht zurlickgeht. Gleichzeitig weist er dort eine
niedrigere Streckgrenze und niedrigere GleichmaRdehnung auf. Die Differenz der Gleich-

mafRdehnungen sinkt zu hohen Galvannealing-Temperaturen.
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Abb. 37: Mechanische Eigenschaften und Restaustenit des TRIP700 fiir verschiedene Overaging-Temperaturen
in Abhangigkeit der Galvannealing-Temperatur. FVZ5-Zyklus, T,, = 840 °C, Vgang = 100 m/min

Der Verlauf von Festigkeit und Streckgrenze liber der Galvannealing-Temperatur dndert sich
gualitativ bei Variation der Overaging-Temperatur nicht. In Abb. 37 sinkt die Festigkeit zuerst
(380 — 480 °C), steigt dann um circa 40 MPa an und sinkt erneut ab (Uber 500 bzw. 520 °C).

Die Streckgrenze zeigt eine entgegengesetzte Entwicklung. Die GleichmaRdehnung steigt
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zuerst an, durchschreitet ein Maximum und geht (iber 440 bis 460 °C stark zurlick.
Der Restaustenit-Anteil ist bis 480 °C in etwa konstant und bricht dann rasant ein — im Fall
der niedrigeren Overaging-Temperatur fast auf ein Viertel des Anfangswerts. Auch die Diffe-

renz im Restaustenit-Anteil zwischen Overaging-Temperatur 400 und 500 °C verschwindet.

Beim Vergleich der Mikrostruktur der Abschreckzyklen fir die in Abb. 37 dargestellten Kur-
ven fallt auf, dass bei niedriger Overaging-Temperatur (Abb. 38) etwas weniger weilRe und
keine schwarze Phase erkennbar ist. Ein Unterschied im Anteil an weilRer Phase bei den Ge-
fugen der vollstandigen Zyklen (T, 400 bis 560 °C) ist wenn, dann nur bei Galvannealing-
Temperatur 400 °C gut zu erkennen. Nach hoher Galvannealing-Temperatur bildet sich die
schwarze Phase ebenfalls in hohem AusmaR, und der Anteil an weier Phase geht stark zu-
rick. Die schwarze Phase ist in diesem Bereich auch sehr zeilig angeordnet — bei niedrigen
Galvannealing-Temperaturen sieht das Geflige viel gleichmaBiger aus. Dieser Sachverhalt
tritt auch bei hohen Overaging-Temperaturen (Abb. 39) auf, wobei hier im Geflige unabhan-
gig von der Galvannealing-Temperatur immer schwarze Phase zu beobachten ist, wenn auch
in relativ geringem Ausmall.
o “" ' ¥4l R, =818 MPa

! RA=17%

e

>
N ¥ g
er Overaging-Zone galv = 400 °C

P

460
Abb. 38: Mikrostruktur des TRIP700 fiir T,, = 400 °C. FVZ5-Zyklus, T., = 840 °C, Vgang = 100 m/min
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Abb. 39: Mikrostruktur des TRIP700 fiir T,, = 500 °C. FVZ5-Zyklus, T., = 840 °C, Vgang = 100 m/min

In weiterer Folge beschaftigt sich die Arbeit nun mit Veranderungen im Verfestigungsverhal-
ten des TRIP-Stahls wenn die Galvannealing-Temperatur variiert wird. Es wird dabei anhand
der selben Glihzyklen wie in Abb. 37 vorgegangen. In Abb. 40 sind dazu die Verfestigungs-
exponenten in bestimmten Bereichen der Spannungs-Dehnungs-Kurve dargestellt. Der Index
beschreibt dabei den Dehnungsbereich in Prozent, der fir die Berechnung des Verfesti-
gungsexponenten entsprechend eines Differenzenquotienten aus logarithmischer Span-
nungs- und Dehnungsinderung herangezogen wurde. Uber 520 °C fehlen die Werte fiir
Ni0.18, Weil bei diesen Glihzyklen die GleichmaRdehnung unter 18 % sinkt, und somit der

Wert nicht mehr sinnvoll bestimmt werden kann.

In den meisten Bereichen besitzen die Zugproben bei einer vorhergehenden Warmebehand-
lung mit Overaging-Temperatur 400 °C niedrigere Verfestigungsexponenten als bei 500 °C.
Bei niedrigen Galvannealing-Temperaturen ist der Unterschied am gréBten bei ngg und am
geringsten flir nyg.15. Ab 500 °C wird die Differenz kleiner. Fiir ng.1o ist diese Differenz lber
500 °C sehr gering, bei nig.15 sinken die Verfestigungsexponenten fiir Overaging-Temperatur

500 °C sogar unter jene von 400 °C.
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Abb. 40: Verfestigungsexponenten unterschiedlicher Dehnungsbereiche des TRIP700 fiir verschiedene Overa-
ging-Temperaturen in Abhdngigkeit der Galvannealing-Temperatur. FVZ5-Zyklus, T, = 840 °C, Vgang = 100 m/min
Bei Galvannealing-Temperaturen zwischen 380 und 500 °C existiert meist ein Abfall und An-
stieg der Verfestigungsexponenten. Diese Entwicklung tritt bei den unteren beiden Dia-
grammen nur flr ng 19 bei Overaging-Temperatur 400 °C auf.

Im oberen Temperaturbereich ab etwa 500 °C ist bei hohen Overaging-Temperaturen fir die
Verfestigung in allen Dehnungsbereichen ein Riickgang zu erkennen. Die Verfestigung bei
hohen Dehnungen (n1o.1g) bricht dabei viel starker ein als jene bei geringen Dehnungen (n;.4).
Bei niedrigen Overaging-Temperaturen ist dieser Rickgang zwar fir ng.i0 und nig.1g, nicht

aber fur n,.4 und nsg vorhanden.

4.5.4 Untersuchung von Gefiigen mit dem Rasterelektronenmikroskop

Um genauere und weitere Aussagen Uber die bei den Warmebehandlungen entstehenden
Phasen treffen zu kdnnen, wurden ausgewahlte Geflige im Rasterelektronenmikroskop un-
tersucht. Dabei wurde das Hauptaugenmerk auf Vorkommen und Aussehen der mit LePera
schwarz erscheinenden Phase und der entstehenden Bainitstrukturen gelegt. In Abb. 41 ist
dazu ein Vergleich zwischen der Mikrostruktur des DP80OHD nach einer FVZ5-Warmebe-

handlung bei hohen und niedrigen Galvannealing-Temperaturen dargestellt.
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In Gefligen, in denen im Lichtmikroskop die schwarze Phase zu beobachten war, wurde im
REM eine perlitartige Phase mit unregelmalig geformten Lamellen mit einem Lamellenab-

stand von etwa 0.1 um identifiziert (Abb. 41 b-c, e). Nach niedrigen Galvannealing- und

Overaging-Temperaturen tritt diese Phase nicht auf (wie auch die schwarze Phase; Abb.
41 a, d).

¢) 560 °C - d)a20°c €) 560 °C

Abb. 41: Geflige des DP80OHD im REM (a-c) und LIMI (d-e) nach FVZ5-Multipas-Zyklus mit verschiedenen Gal-
vannealing-Temperaturen; T,, = 840 °C, T, = 750 °C, T, = 400 °C, Vgang = 100 m/min

Unterschiede in der Matrix, wie sie in Abb. 41 d zu erkennen sind (hellblaue und dunklere,
braunliche Bereiche), konnten auch im REM identifiziert werden. In den braunlichen Berei-
chen treten demnach in lattenartig strukturierten Kérnern verstarkt Ausscheidungen auf,
wie sie etwa in Abb. 41 a zu sehen sind. Diese weisen zumeist bevorzugte Orientierungen
auf. Hellblaue Bereiche erscheinen im REM dunkel und besitzen keine Unterstruktur. Bei
hohen Galvannealing-Temperaturen (Abb. 41 b, e) sind im Lichtmikroskop nur sehr schwa-
che Unterschiede in der Farbung der Matrix zu beobachten; gleichzeitig hat die Anzahl der
Ausscheidungen in den lattenartig strukturierten Kérnern abgenommen. Das ist beispiels-

weise in Abb. 41 b links unten zu erkennen.
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5 Diskussion

Ziel der Diplomarbeit war eine Beschreibung des Einflusses der Galvannealing-
Warmebehandlung auf das Umwandlungsverhalten von Stahlen mit und ohne Restaustenit.
Dazu wurden kontinuierliche, isotherme und anlagennahe Glihzyklen am Glihsimulator und

Dilatometer durchgefihrt.

Beim anlagennahen Gliihzyklus wird der Einfluss des Prozesses durch Gliih-, Abschreck-,
Overaging- und Galvannealing-Temperatur beschrieben. Die ersten drei genannten Parame-
ter charakterisieren in dieser Arbeit den Ausgangszustand der untersuchten Werkstoffe vor
der Galvannealing-Zone. Der Fokus liegt schlielich auf der Auswirkung verschiedener Galva-
nnealing-Temperaturen unter Beriicksichtigung dieser Vorbedingungen. Zur Beschreibung
des Einflusses der genannten Parameter wurden an samtlichen Proben nach der Warmebe-
handlung Zugversuche durchgefiihrt, Mikroschliffe angefertigt und der Anteil an Restauste-

nit bestimmt.

5.1 Kontinuierliche Umwandlung

Die kontinuierlichen Umwandlungsschaubilder der DP800-Giiten sind in Abb. 12 und Abb.
13, die der DP600-Giten in Abb. 15 und das kontinuierliche Umwandlungsschaubild des
TRIP700 in Abb. 16 zu finden. Die zugehorigen Harte- und Restaustenitwerte sind in Abb. 14
grafisch dargestellt.

Die relativ hohen Gliihtemperaturen von 900 °C fiir die Dualphasenstahle und 950 °C fiir den
TRIP haben zur Folge, dass die Ferritbildung erst nach einer Unterkihlung von 60 °C und
grofler einsetzt. Das liegt an der besseren Homogenisierung des Austenits und der Abnahme
der Anzahl an Keimstellen fur die Rickumwandlung mit steigender Gliihtemperatur. Beson-
ders viel Ferritbildung tritt bei den DP600-Giiten auf, weil der Gesamt-Kohlenstoffgehalt
gering ist. Daraus resultiert eine hohe Triebkraft der Umwandlung.

Das Ausmal$ der Perlitumwandlung wird durch die Lage der Dreikantréhre vorgegeben: Der
TRIP und der DP600HD bilden besonders viel und auch bei 5 K/s noch Perlit, beim DP800 ist
die Perlitumwandlung hingegen am starksten verdrangt. Das kann der austenitstabilisieren-
den Wirkung von Mangan zugeschrieben werden, da der DP800 den hdéchsten und der
DP600HD und TRIP die niedrigsten Mangangehalte der untersuchten Legierungsvarianten
besitzen. Beachtenswert ist dabei, dass der DP800 trotz des hoheren Kohlenstoffgehalts bei
einer Kiihlrate von 0.6 K/s weniger Perlit bildet als der DP600HD. Selbst bei dieser langsamen

Kihlrate 16st Mangan bereits einen Rilickgang der Perlitbildung aus. In weiterer Folge besit-
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zen die DP800-Giiten bei sehr geringen Kihlraten eine hhere Harte und héheren Anteil an
Restaustenit als die drei anderen Legierungstypen.

Zu hoheren Kiihlraten hin wird das Ausbleiben der Perlitbildung von einem starken Abfall der
80%- bzw. 90%-Umwandlungslinien begleitet, weil der Kohlenstoff dann in den verbleiben-
den Austenit umverteilt wird und diesen so stabilisiert. Deshalb tritt die Bildung von Marten-
sit ein, aber erst bei sehr tiefen Temperaturen. Harte und Restaustenit-Anteil steigen.

Je hoher die Kihlrate wird, umso mehr werden Ferrit- und Bainitbildung verzégert. Das fihrt
zu einer geringeren Kohlenstoffumverteilung und bewirkt einen Anstieg der Martensit-Start-
Temperatur. Gleichzeitig steigt die Harte des Werkstoffs wegen des wachsenden Phasenan-
teils an Martensit. Aufgrund der starkeren Verzogerung der Ferritumwandlung bei den
DP800-Gliten und dem TRIP700 tritt dies bereits bei niedrigeren Kihlraten ein als bei den
DP600-Guten.

Im Bereich hoher Kiihlraten ist bei den HD-Giiten eine Unterdriickung der bainitischen Um-
wandlung an den steil abfallenden Linien gleicher Umwandlung zu erkennen. Beim Vergleich
des DP800OHD mit dem DP800 ist gut sichtbar, dass die geringe Bainitbildung im Kihlratenbe-
reich von 40 bis 2.5 K/s eine hohere Martensit-Start-Temperatur und bei 60 und 80 K/s mehr
Martensitbildung bei hohen Temperaturen bewirkt. In der Folge besitzen diese Geflige des
DP800HD eine hohere Harte (hdherer Phasenanteil an Martensit) und einen etwas geringe-

ren Anteil an Restaustenit.

5.2 Umwandlung und Gefiligeentwicklung bei isothermen Haltephasen

Entsprechend den thermodynamischen Berechnungen missten bei 840 °C Gliihtemperatur
alle Dualphasenstahle annahernd vollstandig austenitisch vorliegen. Bei den isothermen Di-
latometerzyklen wird aber, wie in Abb. 17 zu sehen, der DP800HD nicht vollstandig austeniti-
siert. Das kann durch die inhomogene Kohlenstoffverteilung im Geflige wie in [27] erklart
werden: Beim Aufheizen startet die Umwandlung in Austenit an den Phasengrenzen von
Perlit und Ferrit, wobei sich im Austenit ein Kohlenstoffgehalt einstellt, der zwischen jenem
des Ferrits und des Perlits liegt. Da im Geflige oft Bereiche mit mehr und Bereiche mit weni-
ger Perlit vorliegen, ist zur vollstandigen Austenitisierung des Gefliges ein gewisser Ausgleich
des Kohlenstoffgehalts im Austenit notig. Das kann die vollstandige Umwandlung verzégern.
Offenbar ist bei den DP800-Giiten wegen ihres hoheren Kohlenstoffgehalts die Umverteilung
des Kohlenstoffs zur vollstandigen Austenitisierung noch nicht abgeschlossen und es bleiben
Ferritkdrner zuriick. Beim konventionellen DP800 scheint hingegen die Triebkraft zur Um-
wandlung auszureichen, um wahrend der Haltedauer bei Glihtemperatur vollstandig umzu-

wandeln. Fir die DP600-Giten missen eine schnellere Austenitisierungsgeschwindigkeit
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oder homogenere Perlitverteilung vorhanden sein, da diese trotz der hoheren

As-Temperaturen zu Beginn der Abkihlung vollstéandig austenitisch vorliegen.

5.2.1 Umwandlung beim Abkiihlen

Auch bei der Rickumwandlung in kubisch-raumzentrierte Phasen wird ein Unterschied in
der Umwandlungsgeschwindigkeit sichtbar (siehe Abb. 17): Zu Beginn der isothermen Halte-
temperatur haben beide DP800-Giiten in etwa gleich weit umgewandelt, obwohl der
DP800HD bereits zu Beginn der Abklhlung Ferrit enthalt. Der DP800HD wandelt bereits
langsamer um, weil der Kohlenstoffgehalt im Austenit schon hoher liegt, und der DP800
kann den Riickstand so gut wie aufholen. Je weiter abgekiihlt wird, umso mehr Austenit
wandelt bis zum Erreichen der Haltephase um, bis bei 460 °C ein Plateau erreicht ist. Das
bedeutet, dass sich unterhalb dieser Temperatur eine weitere schnelle Unterkiihlung (die
Kuhlrate betragt ab 750 °C 50 K/s) nicht in zusatzlicher Umwandlung bemerkbar macht, weil
dazu die Diffusion zu sehr eingeschrankt ist. Steht genug Zeit zur Verfligung, so wandelt der
Werkstoff weiter um.

Bei hohen isothermen Haltetemperaturen verhindert die Bildung der perlitahnlichen oberen
Bainitstruktur die Stabilisierung von Restaustenit und beide Stdhle wandeln vollstandig um.
Dabei wird der Austenit in direkter Umgebung des sich bildenden Bainits an Kohlenstoff an-
gereichert und wandelt verzogert in eine perlitahnliche Ferrit-Zementit-Struktur um (oberer
Bainit). Jegliches mit Zementitbildung gekoppeltes Wachstum von kubisch-raumzentrierter
Kristallstruktur ist im Dilatometer als zweite isotherme Umwandlungsstufe sichtbar.

Im unteren Temperaturbereich hingegen ist die Ausscheidung von Zementit im entstehen-
den unteren Bainit so weit verzogert, dass selbst bei Haltezeiten von 1800 Sekunden
Restaustenit stabilisiert wird. Die starkere Verzogerung der Zementitbildung beim HD-Stahl

hat dabei seinen héheren Restaustenit-Gehalt zur Folge.

Der wahrend der isothermen Haltephase umwandelnde Anteil (siehe Abb. 17) geht mit sin-
kender Temperatur leicht zuriick. Mit sinkender Haltetemperatur wird die Kohlenstoffdiffu-
sion erschwert, wodurch es zu einer Verzogerung der zweiten Umwandlung und einer
geringeren Umwandlungsmenge kommt (siehe Abb. 19). Beim konventionellen DP800 ge-
schieht diese Verzdgerung allmahlich, wobei die Zementitbildung auch bei niedrigen Halte-
temperaturen relativ friih beginnt, aber immer mehr verlangsamt wird. Beim mit Silizium
legierten DP800OHD hingegen ist der Beginn der zweiten Umwandlung starker verzogert. Zwi-
schen 460 und 440 °C Haltetemperatur wird die Zementitbildung so stark gehemmt, dass der
stark an Kohlenstoff angereicherte Austenit bis Raumtemperatur stabilisiert wird.

Bemerkenswert ist, dass beim DP800OHD die Zementitbildung zwar spater einsetzt; dann aber

schneller ablauft als beim gewohnlichen DP800. Dadurch ist der isotherme Umwandlungsan-
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teil beim DP800OHD zwischen Haltetemperaturen von 480 und 460 °C hoher als beim DP80O0.
Demnach hatte Silizium zwar verzogernde Wirkung auf den Start der Zementitbildung, im
Vergleich zu Mangan aber eine Beschleunigende Wirkung auf die Umwandlung nach erfolg-

ter Keimbildungsphase.

Die erschwerte Diffusion des Kohlenstoffs bewirkt, dass auch die erste der beiden isother-
men Umwandlungsstufen mit sinkender Haltetemperatur eine Verzégerung erfahrt. Die da-
bei umgewandelte Phasenmenge bleibt im Fall des DP800HD in etwa konstant, beim DP800
ist wegen der sehr langsam beginnenden zweiten Umwandlung keine genaue Aussage dar-
Uber moglich. Die Verzogerung der isothermen Umwandlung durch Kohlenstoff wurde auch
in [20] bereits fiir TRIP-Stahle festgestellt.

Der wesentlichste Unterschied der DP600-Giiten (siehe Abb. 18) besteht darin, dass sie bei
Erreichen der isothermen Haltephasen aufgrund des geringeren Legierungsgehalts schon viel
weiter umgewandelt haben als die DP800-Gliten und samtliche bereits beschriebenen Effek-
te hier zwar auch, jedoch in geringerem Ausmald stattfinden. Der DP600 wandelt bei allen
Haltetemperaturen und langen Haltezeiten so gut wie vollstindig um, wahrend der
DP600HD unter 460 °C Haltetemperatur sehr wohl noch einige Prozent Restaustenit stabili-
sieren kann. Der Grund ist wie beim DP800OHD die Verzogerung der zweiten Zementit aus-
scheidenden Umwandlungsstufe wahrend der Haltephase, was in Abb. 20 ersichtlich ist.
Auch hier ist die viel langsamere Ausscheidung von Zementit im Fall des konventionellen
DP600 beobachtbar.

Der Anteil der ersten isothermen Umwandlung ist beim DP600HD niedriger als beim DP600.
Moglicherweise wirkt sich die hohere Triebkraft des HD-Stahls zur Ferritbildung
(As-Temperatur hoher) in einer erhéhten Umverteilung des Kohlenstoffs bereits wahrend
der Abkiihlphase aus. In Abb. 18 ist vor allem bei hohen Haltetemperaturen ein héherer
Umwandlungsanteil des DP600HD bis zur Haltephase beobachtbar. Das wiirde bedeuten,
dass wahrend der Haltephase die Kohlenstoff umverteilende Umwandlung bereits verlang-
samt ist. Der etwas hohere Gesamt-Kohlenstoffgehalt des HD-Stahls konnte diesen Effekt

verstarken.

5.2.2 Harte der isotherm umgewandelten Gefiige

Der fiir alle Stahlsorten festgestellte Anstieg der Hartewerte mit fallender Haltetemperatur
(siehe Abb. 21) ist mit Hilfe der Umwandlungsprodukte und deren Bildungstemperatur er-
klarbar: Bei niedrigerer Haltetemperatur findet ein groRerer Teil der Umwandlung bei nied-
rigen Temperaturen statt, wodurch aufgrund der verringerten Kohlenstoffdiffusion hartere
Phasen gebildet werden. Im Geflige (Abb. 23) ist das am hoheren Anteil an feiner bainiti-

scher Struktur bei niedrigen Haltetemperaturen erkennbar, wahrend bei 560 °C der Anteil an
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weichem umverteilendem Bainit sehr hoch ist.

Vergleicht man die gemessenen Hartewerte der DP600-Glten mit der bei der Abkiihlung
auftretenden Umwandlung (siehe Abb. 18), so wird klar, dass aufgrund der sehr dhnlichen
Umwandlungsprozesse auch beinahe gleiche Hartewerte auftreten.

Die DP800-Guiten hingegen unterscheiden sich generell durch den niedrigeren Austenitisie-
rungsgrad und bei tiefen Temperaturen zusatzlich durch die starkere Stabilisierung von
Restaustenit beim DP800HD. Mit diesen zwei Aspekten ist die héhere Harte des DPS80OOHD
und der Anstieg der Differenz zu niedrigeren Haltetemperaturen erklarbar.

Der TRIP-Stahl weist die Besonderheit auf, dass bei isothermen Glihzyklen der Anstieg der
Harte mit fallender Temperatur viel geringer ausfallt als bei allen Dualphasenstahlen (siehe
Abb. 21). Das kann durch den niedrigen Austenitisierungsgrad erklart werden, der auch bei
den thermodynamischen Berechnungen und den Abschreckversuchen festgestellt wurde.
Dieser hat weniger Veranderung der Harte zur Folge, weil nur ein geringerer Teil der Mikro-
struktur durch Variation der Haltetemperatur verandert wird. Auffallig ist, dass beim TRIP
die Harte in dem Temperaturbereich, bei dem viel Restaustenit stabilisiert wird (siehe Abb.
22) die Harte anndhernd konstant bleibt. Der hohe Kohlenstoffgehalt im Austenit des TRIP-
Stahls kdnnten der Grund sein, dass bei Temperaturen kleiner 460 °C die Start-Temperatur
fur unteren Bainit noch nicht unterschritten wird, stattdessen aber Kohlenstoff weiter im
Austenit konzentriert wird. Das hat zur Folge, dass der Restaustenitgehalt bei etwa unveran-
derter Harte ansteigt. Fir die Erhartung dieser Theorie miisste bei der isothermen Umwand-
lung des TRIP-Stahls in dem angesprochenen Temperaturbereich die zweite, Zementit

ausscheidende Umwandlung zugunsten der ersten, Kohlenstoff umverteilenden sinken.

5.3 Ausgangszustand der Gefiige

5.3.1 Thermodynamische Berechnungen

Mit Thermo-Calc®-Berechnungen wurden Unterschiede zwischen den untersuchten Legie-
rungsvarianten im thermodynamischen Gleichgewicht aufgezeigt (siehe Abb. 11). Diese kon-
nen anhand der chemischen Analysen der verwendeten Stahlsorten erklart werden:

Die Differenz im Phasenanteil an Ferrit zwischen den konventionellen und den High-
Ductility-Dualphasenstahlen ist auf den erhdhten Silizium- und verringerten Mangangehalt in
den HD-Glten zurlickzuflihren. Wie im Literaturteil erwahnt, erniedrigt Mangan die As-, Aj,-
und A.-Temperatur. Silizium wirkt als Ferritstabilisator und erhoht die Lage der Gleichge-
wichtsumwandlung damit insgesamt. Bei gleicher Haltetemperatur besitzen die High-
Ductility-Guten also im Gleichgewicht einen héheren Anteil an Ferrit als die entsprechenden

konventionellen Giten.
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Der Unterschied im Ferritanteil bei Erreichen der Dreikantrohre zwischen den DP600- und
DP800-Giten ist vor allem mit dem Kohlenstoffgehalt der Legierungen zu begriinden und
kann mit dem Hebelgesetz erklart werden.

Der TRIP-Stahl nimmt aufgrund seines Aluminiumgehalts in der Reihe der untersuchten Stah-
le eine Sonderstellung ein: Aluminium wirkt als Ferritstabilisator und hebt dadurch beson-
ders die As-Temperatur stark an. Dieser Effekt von Aluminium ist beispielsweise in [11]
ebenfalls beobachtet worden und hat bei den durchgefiihrten Versuchen zur Folge, dass bei
den gewahlten Gluhtemperaturen bereits vor dem Beginn der Abkiihlung immer ein hoher
Anteil an Ferrit im TRIP-Stahl vorhanden ist und austenitische Bereiche starker mit Kohlen-

stoff angereichert sind.

5.3.2 Abschreckzyklen

Bei der nun folgenden Beschreibung der Umwandlung bis zum Zinkbad wird einerseits an-
hand der Gefligebilder vorgegangen, in denen die gebildete ferritische/bainitische Phase
blau und Martensit wei bzw. braun erscheint. Andererseits konnen auch Veranderungen
der Festigkeit der untersuchten Werkstoffe als Anhaltspunkt genommen werden: Im Geflige
vorliegender Austenit wandelt beim Abschrecken in Martensit um oder bleibt als Restauste-
nit stabil bis Raumtemperatur. In beiden Fallen wird im Zugversuch eine umso hohere Fes-
tigkeit gemessen, je mehr Austenit vor dem Abschrecken im Gefilige vorhanden war. Die
Umwandlung von Austenit in ferritische oder bainitische Phase wird so anhand der Festigkeit

im Zugversuch sichtbar.

In Abb. 24 weisen sowohl DP600-Giiten als auch der TRIP einen héheren Anteil an Ferrit und
eine niedrigere Festigkeit auf als die DP800-Guiten. Die High-Ductility-Stahle besitzen eine
etwas hohere Festigkeit und einen etwas geringeren Anteil an weicher Ferritphase als die
konventionellen DP-Stahle. Die in Abb. 24 zu sehenden Geflige wurden bis zu einer Tempe-
ratur von 750 °C langsam, danach bis zur Overaging-Temperatur (50 K/s) schnell abgekihlt
und unmittelbar abgeschreckt. In Abb. 11 ergibt sich fiir den Ferrit-Phasenanteil der finf
Legierungstypen bei 750 °C ein dahnlicher Zusammenhang fiir die Abschreckzyklen. Durch den
langsamen Abkihlprozess bis 750 °C bleibt also ausreichend Zeit fiir Ferritwachstum und die
Geflige entfernen sich nicht weit vom Gleichgewicht.

Die Wirkung von Niob ist bei den DP800-Gliten und dem TRIP an der feineren Kornstruktur
im Vergleich zu den DP600-Giiten erkennbar. Beim DP800 entsteht dabei das feinste Geflige,
weil er wegen der niedrigen As-Temperatur am weitesten austenitisiert wird und deshalb
keine Ferritbereiche vorliegen, die beim Abkiihlen friih und stark wachsen. Genau das ist
beim TRIP jedoch der Fall und fihrt zu einer hohen Konzentration an Kohlenstoff im Austenit

und damit zu einem hohen Anteil an Restaustenit.
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Im Vergleich zu den DP600-Giiten besitzt der TRIP eine hohere Festigkeit, obwohl er einen
hohen Anteil an Ferrit/Bainit aufweist. Daflir konnen drei Griinde genannt werden: Erstens
folgt aus dem hohen Gesamt-Kohlenstoffgehalt eine viel héhere Festigkeit der Marten-
sit-/Restaustenit-Bereiche. Zweitens wird die Matrix wegen der feineren Verteilung der
Hartphase starker verfestigt. Die feine Verteilung der Hartphase folgt aus dem hdheren Ni-
obgehalt und dem geringen Austenitisierungsgrad. Drittens kann angenommen werden, dass
beim Abkuhlen neu gebildete Ferritkrner weniger Defekte enthalten und damit eine niedri-
gere Festigkeit aufweisen als nicht austenitisierte Bereiche.

Die fehlende Kohlenstoffanreicherung von groRen Austenitbereichen, wie sie beispielsweise
in Abb. 24 vorkommen, ist der Grund fiir den Atzangriff durch LePera, der in diesen Berei-
chen die braune Farbung des Schliffs verursacht.

Da die Matrix des TRIP-Stahls bei LePera-Atzung ein anderes Aussehen besitzt als die Matrix
der Dualphasenstahle, wurden die blauen Bereiche im REM verglichen. Dabei konnte kein
Unterschied festgestellt werden. Der verdnderte Atzangriff beim TRIP-Stahl kénnte auch mit
dem hdheren Anteil an Aluminium zu tun haben.

Bei immer wieder vorkommenden Ferrit-/Bainitkérnern mit dunkelgrauer Farbung im Licht-
mikroskop mit LePera-Atzung beim TRIP konnte im REM mit elektrochemisch geétzter
Schliffoberflache ebenfalls kein Unterschied zum Rest der Matrix beobachtet werden. Es
handelt sich dabei moglicherweise um einen Atzeffekt aufgrund von unterschiedlicher Kris-

tallografischer Orientierung der Korner.

5.4 Umwandlung wahrend der Overaging-Zone

Vergleicht man Geflige und mechanische Eigenschaften zu Beginn und Ende der Overaging-
Zone (Abb. 24 und Abb. 25), so ergeben sich folgende Zusammenhange:

Aufgrund von weiterer Umwandlung von Austenit zu kohlenstoffarmer bainitischer Struktur
wahrend der Overaging-Zone nimmt der Anteil an Martensit im abgeschreckten Geflige stark
ab. Die Folge sind niedrigere Festigkeiten, wobei die Unterschiede zwischen den Stahlsorten
vom Beginn der Overaging-Zone erhalten bleiben.

Die konventionellen Dualphasenstidhle bilden bis zum Ende der Overaging-Zone mehr ku-
bisch-raumzentrierte Phase als die HD-Glten und scheiden Zementit aus. Im REM wurde
gezeigt, dass dabei ein perlitdahnlicher oberer Bainit entsteht. Bei den HD-Glten wird hinge-
gen die Umwandlung wegen der Verhinderung von Zementitbildung durch Silizium ge-
bremst. Auch der etwas hohere Kohlenstoffgehalt der HD-Stahle konnte die Umwandlung
friiher zum Erliegen bringen (To-Konzept). Der hdhere Restaustenitgehalt des DP600 im Ver-
gleich zum DP600HD ist jedoch nur erklarbar mit einer kinetischen Verzégerung der kohlen-

stoffumverteilenden Umwandlung durch den héheren Silizium-Anteil.
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Beim TRIP findet die Bildung von oberem Bainit bei 500 °C ebenfalls statt, obwohl er mit Sili-
zium und Aluminium (verzogert ebenfalls die Zementitbildung) legiert ist. Offenbar tritt hier
der Zerfall von Austenit in oberen Bainit friiher auf, weil mehr Kohlenstoff im Austenit vor-

liegt als bei den Dualphasenstdhlen.

5.4.1 Einfluss der Gliih- und Abschrecktemperatur

Fir den DP800HD wurde der Einfluss von Glihbedingungen auf die Umwandlung vor dem
Zinkbad in Abb. 26 dargestellt. Gleichzeitig mit der Glihtemperatur T,, wurde auch die Ab-
schrecktemperatur zu Ende des Slow-Jet-Coolings variiert (sieche Abb. 8). Folgendes konnte
beobachtet werden:

Die Umwandlung ist bei niedrigen Glihtemperaturen bereits zu Beginn der Overaging-Zone
weit fortgeschritten, weil sie bei einem hdheren Ferritanteil startet. Das starke Wachstum
von bereits existierenden Ferritkdrnern fihrt auRerdem zu einer ungleichmaRigeren Korn-
groRenverteilung als bei hohen Glihtemperaturen. Es liegt weniger, feiner Austenit vor, der
aber einen hoheren Kohlenstoffgehalt besitzt als die groRen Austenitkdorner bei hohen Glih-
temperaturen, wodurch die weitere Umwandlung wahrend der Overaging-Zone nur sehr
langsam ablauft. Das hat auch zur Folge, dass sich der Restaustenit-Anteil im Geflige nur un-
wesentlich andert.

Bei hohen Glihtemperaturen ist der Restaustenit-Anteil zwar zu Beginn der Overaging-Zone
geringer, er nimmt jedoch starker zu und steigt auf 4.5 Prozent. Mdglicherweise wird mehr
Restaustenit stabilisiert, weil die Umverteilung von Kohlenstoff spater stattfindet und des-

halb auch die Zementitbildung verzogert wird.

5.4.2 Einfluss der Overaging-Temperatur

Vergleicht man die Geflige des DP800OHD zu Beginn der Overaging-Zone bei 400 und 500 °C
(Abb. 26 links unten, links oben), so ist in der lichtmikroskopischen Aufnahme nur wenig
Veranderung erkennbar. Die Verringerung der Festigkeit um 20 MPa beim Abkiihlen auf
400 °C vor dem Abschrecken weist auf eine weitere Umwandlung beim Abkiihlen auf 400 °C
hin. In den Bereichen mit kleinen Kérnern weiRer Phase fihrt die Erhohung der Triebkraft bis
zur Overaging-Zone zu einem weiteren Wachstum der Ferritkdrner und einer zusatzlichen
Umverteilung des Kohlenstoffs, da die kleinen Martensit-/Restaustenitkorner weiter
schrumpfen und sich der Restaustenit-Anteil erhoht.

Die groBen Austenitbereiche werden wahrend der Overaging-Zone bei 500 °C durch Bildung
von Kohlenstoff umverteilendem Bainit kleiner. Das fihrt zur Bildung von mehr weicher Pha-
se und verringert so die Festigkeit. Bei 400 °C hingegen ist die Kohlenstoffumverteilung so
weit gebremst, dass anstatt von Wachstum der umgebenden Korner in den groRen Austenit-

kornern die Bildung eines feinen unteren Bainit erfolgt, der eine héhere Festigkeit besitzt.



5 Diskussion 58

Das bedeutet, dass bei 400 °C die Starttemperatur fiir unteren Bainit unterschritten ist und
nicht mehr nur die Umverteilung des Kohlenstoffs und verzogerte Bildung von oberem Bainit
erfolgen. In Bereichen mit hohem Kohlenstoffgehalt im Austenit schreitet hingegen die Um-
wandlungsfront wie bei hohen Overaging-Temperaturen unter Umverteilung von Kohlen-
stoff voran, weil dort die Start-Temperatur fir unteren Bainit niedriger liegt. Das ist an
einem weiteren Schrumpfen der kleinen, weiRen Martensitkorner im Geflige zu erkennen. In
der Folge stabilisiert der DP80OHD bei 400 °C bis zum Ende der Overaging-Zone um 3.2 Pro-
zent mehr Restaustenit als bei 500 °C. Diese Beobachtung kann durch die Erhéhung der
Triebkraft zur Kohlenstoff-Umverteilung entsprechend dem Ty-Konzept erklart werden.

Die Zementitausscheidungen im beschriebenen ausscheidenden, unteren Bainit konnten im
Rasterelektronenmikroskop sichtbar gemacht werden. Dabei wurde festgestellt, dass diese
mit steigender Galvannealing-Temperatur in geringerer Anzahl und grober vorliegen (vgl.
Abb. 41 a, b). Einerseits kann dieser Sachverhalt auf die Vergroberung der vorhandenen Bai-
nitstruktur bei Erhéhung der Galvannealing-Temperatur zuriickgeflihrt werden. Andererseits
ware auch moglich, dass in manchen Austenitbereichen die ausscheidende Bainitumwand-
lung erst wahrend der Galvannealing-Zone einsetzt. In den Gefligen sind am Ende der
Overaging-Zone noch stellenweise groRere Austenitbereiche vorhanden. Dann wiirden bei
hoherer Galvannealing-Temperatur aufgrund der hoheren Kohlenstoffmobilitat grébere Kar-

bide entstehen.

5.5 Gefiigeentwicklung bei vollstandigen FVZ5-Zyklen

Im vorherigen Kapitel wurde der Ausgangszustand der Legierungsvarianten bis zum Beginn
der Galvannealing-Zone charakterisiert. Darauf aufbauend sollen nun die Auswirkungen von
unterschiedlichen Galvannealing-Temperaturen auf das Gefilige und die resultierenden me-
chanischen Eigenschaften nach dem Abkihlen erldutert werden. Dabei werden die HD-
Guten jeweils mit den entsprechenden konventionellen Stahlsorten verglichen und auch der
Einfluss der Glihbedingungen berlicksichtigt, da so verschiedene Start-Umwandlungsgrade
und Kohlenstoffgehalte im Austenit betrachtet werden kénnen. Zusammenhange zwischen

Umwandlung, Geflige und mechanischen Eigenschaften sollen diskutiert werden.

5.5.1 DP800-Giiten

Die folgende Diskussion bezieht sich auf die mechanischen Kennwerte in Abb. 27 und die
Gefligebilder in Abb. 28 bis Abb. 31.

Die niedrigere As-Temperatur des DP800 bewirkt, dass dieser bei hohen Glihtemperaturen
vollstandig austenitisiert ist. Wie bereits erwdahnt weisen beim Abkihlen neu gebildete Fer-

ritkdrner vermutlich eine niedrigere Festigkeit auf als nicht austenitisierte Bereiche, wodurch
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die Festigkeitsunterschied zum vollstdndig austenitisierten Gefiige erklart werden kann.

Die High-Ductility-Variante wandelt bei hohen Glihtemperaturen wahrend des Abkiihlens
weniger weit um als der konventionelle DP800. Dadurch ist im Geflige mehr harte Phase
(Martensit/Restaustenit) vorhanden und die Festigkeit liegt hoher. Beim DP800 wandelt das
homogene austenitische Geflige zu einem feinen Geflige um, in dem zwar bei tiefen Galvan-
nealing-Temperaturen viel Restaustenit stabilisiert wird, bei hohen Galvannealing-
Temperaturen aber viel oberer Bainit unter Ausscheidung von Zementit gebildet wird. Das
generell héhere Streckgrenzverhaltnis des DP800 bei hohen Glihtemperaturen ist ein Hin-
weis darauf, dass in dem feinen Geflige auch wahrend der Overaging-Zone bereits Zementit

gebildet wird. Im Gefligebild in Abb. 30 ist auch schwarze Phase zu erkennen.

Wahrend der Galvannealing-Zone findet fir alle Geflige eine weitere Umwandlung statt. Das
bewirkt im Vergleich zum Abschreckversuch niedrigere Festigkeiten. Im Folgenden soll erldu-
tert werden, welche Auswirkungen die Galvannealing-Temperatur auf die Art und das Aus-
mal der Umwandlung hat.

Wird nach der Overaging-Zone von 500 °C die Galvannealing-Temperatur auf unter 500 °C
abgesenkt, so wird wegen einer Erhéhung der Triebkraft weitere Umwandlung ermoglicht.
Unter 440 °C Galvannealing-Temperatur ist eine Hemmung der Reaktionskinetik sichtbar. Bei
den mechanischen Kennwerten lasst sich dieser Sachverhalt an sinkender und ab 440 °C
wieder steigender Festigkeit erkennen. Bei weiterer Umwandlung erfolgt Umverteilung des
Kohlenstoffs in den Austenit. Das hat erstens durch steigende Hartegradienten im Geflige
sinkende Streckgrenzverhaltnisse zur Folge und stabilisiert zweitens Austenit bis Raumtem-
peratur — die Restaustenit-Werte steigen hier mit dem Fortschreiten der Umwandlung an.
Bei Erhohung der Galvannealing-Temperatur auf tGber 500 °C wandelt der konventionelle
DP800 viel weiter um als der DP800HD. Das ist an schnellerem und friiherem Absinken der
Festigkeit und im Geflige an einer rapiden Abnahme an weiller Phase zu erkennen. Beim
DP800HD passiert beides nur in viel geringerem AusmaR. Auffillig ist, dass offenbar groRRere
Austenitbereiche mit weniger Kohlenstoffgehalt im Bereich der Bildung von oberem Bainit
stabiler sind als kleinere und eher nicht umwandeln. Der im Austenit enthaltene Kohlenstoff
wird beim DP800 viel starker in dem perlitahnlich lamellenartig aufgebauten oberen Bainit
konzentriert, wodurch der Anteil an Restaustenit rapide abfallt. Im relativ feinen Geflige des
DP800 nach hohen Gliihtemperaturen stehen hier besonders viele Keimstellen zur Verfi-
gung. Das erklart den sehr starken Anstieg des Streckgrenzverhaltnisses zu hohen Galvanne-
aling-Temperaturen. In weiterer Folge wird bei hohen Dehnungen nicht mehr so stark

verfestigt und auch die GleichmaBdehnungen liegen niedriger.
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5.5.2 DP600-Guten

Die mechanischen Kennwerte der DP600-Gliten bei Veradnderung der Galvannealing-
Temperatur sind in Abb. 32 dargestellt, die zugehorigen Geflige sind in Abb. 33 bis Abb. 36
zu sehen.

Aufgrund des geringeren Kohlenstoffgehalts liegt bei den DP600-Gliten weniger Hartphase
vor, wodurch generell die Festigkeit viel geringer und die GleichmalRdehnung hoher liegen. In
weiterer Folge fallen auch Anderungen der Festigkeit nicht so markant aus, weil in allen un-
tersuchten Fallen bereits weniger Austenit im Geflige vorliegt und daher weniger Verande-
rung durch andere Galvannealing-Temperatur zu erwarten sind.

Insgesamt besitzt der DP600HD aufgrund der Verzogerung der Umwandlung eine héhere
Festigkeit und ein niedrigeres Streckgrenzverhiltnis als der konventionelle DP800. Die Ver-
zogerung der Umwandlung kann nicht ausschlielSlich mit dem hoheren Kohlenstoffgehalt des
HD-Stahls erklart werden, weil dann bei Ausbleiben der Zementitbildung auch ein hoherer
Restaustenitanteil vorliegen misste. Der Schluss liegt daher nahe, dass der hohe Siliziuman-
teil des HD-Stahls eine kinetische Verzégerung der Umwandlung hervorruft. Im Gefilige
macht sich das am héheren Anteil an Martensit und am Fehlen der schwarzen Phase be-
merkbar. Die Umwandlung des DP600 lauft bereits weiter, und die Festigkeit ist im Vergleich
zum DP600HD verringert. Damit einher geht eine hohere Kohlenstoffkonzentration im Aus-
tenit, wodurch der hdohere Restaustenitanteil des DP600 erklart werden kann. AulRerdem
tritt die starkere Bildung von schwarzer Phase schon wahrend der Overaging-Zone ein, viel
starker aber noch bei hohen Galvannealing-Temperaturen. Das tragt so zu einer Erhéhung

des Streckgrenzverhaltnisses bei.

Die kinetische Verzogerung der Umwandlung bei sehr niedrigen Galvannealing-Temperatu-
ren ist bei den DP600-Glten wegen ihres niedrigeren Legierungsgehalts nicht so deutlich
erkennbar wie bei den DP800-Giiten.

Nur im Fall hoher Gliihtemperaturen beim DP600HD ist hier noch ein erheblicher Anteil an
Austenit im Geflige vorhanden. In der Folge tritt bei Galvannealing-Temperaturen von 480
bis 520 °C wegen sinkender Triebkraft ein Anstieg der Festigkeit ein, weil der Riickstand in
der Umwandlung dann nicht mehr aufgeholt werden kann. Bei niedrigen Gliihtemperaturen
und beim konventionellen DP600 ist der umgewandelte Anteil schon héher, sodass dieser
Effekt nicht so stark zu tragen kommt.

Der Abfall der Festigkeit bei Galvannealing-Temperaturen tber 520 °C ist ebenfalls aufgrund
des geringeren Anteils an Austenit am Ende der Overaging-Zone nicht so ausgepragt wie bei
den DP800-Glten.
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5.5.3 TRIP700

Flir den TRIP700 wurde der Einfluss der Galvannealing-Temperatur fiir die Ausgangsgefiige
nach 400 bzw. 500 °C Overaging-Temperatur beschrieben (siehe Kap. 4.5.3). Folgende Zu-
sammenhange konnen festgestellt werden:

Bei hoherer Overaging-Temperatur schreitet die kohlenstoffumverteilende Umwandlung
wegen geringerer Triebkraft nicht so weit fort. Statt der weiteren Umverteilung von Kohlen-
stoff und Stabilisierung von Restaustenit liegt mehr Hartphase im Geflige vor. Deshalb liegt
die Festigkeit hoher; das Streckgrenzverhaltnis, der Restaustenit-Anteil und die Gleichmal3-
dehnung niedriger (siehe Abb. 37). Bei hohen Galvannealing-Temperaturen tritt fiir beide
Falle ein Rickgang der Festigkeit und ein starker Abfall des Restaustenit-Anteils auf. Gleich-
zeitig bilden sich perlitartige Strukturen aus dem Austenit wie bei den Dualphasenstahlen.
Der selbe Prozess lauft bereits in geringerem Ausmall wahrend der Overaging-Zone bei
500 °C ab, weshalb in diesem Fall die Restaustenit-Werte bei niedrigen Galvannealing-
Temperaturen nicht so hoch sind wie bei 400 °C Overaging-Temperatur.

Bei sehr niedrigen Galvannealing-Temperaturen (Abb. 38) ist beim TRIP wiederum die kineti-
sche Hemmung der Umwandlung sichtbar — gleichzeitig mit einem Anstieg der Festigkeit
sinken die Streckgrenze und die GleichmaRdehnung. Der Anteil an Restaustenit ist dabei
konstant und durch eine geringfligig weitere Umwandlung etwas niedriger als bereits vor der
Galvannealing-Zone.

Die Gefligebilder des TRIP-Stahls nach hohen Galvannealing-Temperaturen (Abb. 39) zeigen,
dass sich die unvollstandige Austenitisierung negativ auf die Verteilung des Kohlenstoffs
auswirkt. Durch Umwandlung der Mikrostruktur von den nicht in Austenit umgewandelten

Ferritkdrnern aus wird der Kohlenstoff sehr zeilig im Geflige konzentriert.

Die in Abb. 40 dargestellten Verfestigungsexponenten des TRIP-Stahls korrelieren mit der
Bildung des perlitahnlichen oberen Bainits bei hohen Temperaturen und der Veranderung
der Hartegradienten bei niedrigen Galvannealing-Temperaturen:

Martensit verursacht zwar bei geringen Dehnungen eine Verfestigung der Ferritmatrix, we-
gen der Generierung von geometrisch notwendigen Versetzungen zur Gewahrleistung der
Phasenkompatibilitat mit dem umgebenden Ferrit wird die Hartedifferenz aber schnell aus-
geglichen. Je harter der Martensit wird, umso tiefer sinkt die Streckgrenze und umso mehr
Verfestigung wird auch bei etwas hoheren Dehnungen noch auftreten. Bei weiterer Kohlen-
stoffumverteilung wird Austenit bis Raumtemperatur stabilisiert. Die Streckgrenze steigt
dann wieder, weil bei Beginn der plastischen Verformung nicht unmittelbar groRe Hartegra-
dienten im Geflige vorliegen. Die dehnungsinduzierte Umwandlung des Restaustenits erhoht
die Verfestigungsrate zum Zeitpunkt der Umwandlung. Je héher der Kohlenstoffgehalt im

Austenit ist, umso spater wandelt dieser im Zugversuch in Martensit um, und tragt so zur
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Verfestigung bei immer héheren Dehnungen bei. Die Verfestigungsexponenten in Abb. 40
geben also einen Hinweis darauf, welche Fraktionen an Hartphase mit welchem Kohlenstoff-

gehalt im Geflige vorkommen.

Der Grund fir den Verlauf der Verfestigungsexponenten bei niedrigen Dehnungen und nied-
rigen Galvannealing-Temperaturen ist die Verdanderung von Triebkraft und die kinetische
Behinderung der bainitischen Umwandlung, die sich auch in Festigkeit und Streckgrenzver-
haltnis wiederfindet. Im Bereich zwischen 460 und 500 °C steigt nig.15 als einziger der gezeig-
ten Verfestigungsexponenten mit sinkender Temperatur etwas an. Durch die weitere
Umwandlung wegen hoéherer Triebkraft kann die Umwandlung in Bereichen, in denen be-
reits viel Kohlenstoff umverteilt wurde, weiter laufen (To-Konzept), wahrend die Abnahme
an harter Phase insgesamt fir n,4 und n4¢ einen Riickgang herbeifiihrt.

Bei Galvannealing-Temperaturen von tber 500 °C tritt ein starkerer Abfall fiir Verfestigungs-
exponenten bei hheren Dehnungen ein als bei jenen niedriger Dehnung. Das ist ein weite-
rer Hinweis darauf, dass sich die perlitartige Struktur bevorzugt in Austenitkdrnern mit
hohem Kohlenstoffgehalt bildet.

Aus der niedrigeren Festigkeit und dem hoéheren Restaustenit-Anteil der Geflige, die mit
Overaging-Temperatur 400 °C behandelt wurden, folgt unmittelbar die niedrigere Verfesti-
gung dieser Geflige bei niedrigen Dehnungen und die hohere Verfestigung bei hohen Deh-
nungen. Wenn wie bei niedrigeren Overaging-Temperaturen kein oberer Bainit gebildet
wird, so bleibt der Zerfall der hochkohligen Austenitbereiche komplett aus. Das bewirkt eine
starkere Verfestigung bei hohen Dehnungen und bei sehr niedrigen Dehnungen (Abfall der
Streckgrenze). Wird aber nach niedriger Overaging-Temperatur auf Gber 480 °C aufgeheizt,
so tritt ebenfalls die Bildung der perlitartigen Struktur aus dem Austenit auf, und die Diffe-
renz in der Verfestigung zwischen den Messreihen unterschiedlicher Overaging-Temperatur

verschwindet.
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6 Zusammenfassung

Das Ziel der durchgefiihrten Diplomarbeit war die Untersuchung des Umwandlungsverhal-
tens von Advanced High Strength Steels beim Galvannealing in kontinuierlichen Feuerverzin-
kungs-Anlagen. Um eine Aktivierung von Diffusionsprozessen zwischen Zinkschicht und
Grundmaterial zu erreichen, wird das Stahlband beim Galvannealing-Prozess unmittelbar
nach dem Zinkbad zusatzlich um 60 bis 80 °C aufgeheizt. Dadurch kommt es zu einer Veran-
derung der mechanischen Eigenschaften im Endprodukt, weil die verdanderte Temperatur-
fihrung Einfluss auf die Umwandlungsprodukte und -kinetik nimmt.

Mit Hilfe von kleintechnischen Simulationen des Warmebehandlungszyklus und Dilatome-
termessungen wurde dieser Sachverhalt an konventionellen Dualphasenstahlen, ,High-
Ductility“-Dualphasenstahlen und einem TRIP-Stahl genauer untersucht. Die beiden zuletzt
genannten Legierungsvarianten haben zum Ziel, zur besseren Umformbarkeit der Stahlban-
der Restaustenit im Geflige zu stabilisieren. Zur Charakterisierung der Umwandlung und des
Ausgangsgefliges vor dem Einlaufen des Bandes in die Galvannealing-Zone wurden thermo-

dynamische Berechnungen sowie unterbrochene kleintechnische Glihzyklen durchgefihrt.

Anhand der Ergebnisse der kontinuierlichen Abkihlzyklen am Dilatometer wurden Unter-
schiede im Umwandlungsverhalten der verschiedenen Legierungstypen aufgezeigt und diese
mit der resultierenden Mikrostruktur und der Harte der Werkstoffe in Zusammenhang ge-
bracht.

Durch Analyse der isothermen Umwandlung der Stahle im Temperaturbereich von 380 bis
560 °C konnten folgende Schlussfolgerungen gezogen werden:

Beide auftretenden isothermen Umwandlungsstufen werden mit sinkender Haltetemperatur
zunehmend kinetisch verzégert. Grund daflr ist die immer geringere Mobilitat von Kohlen-
stoff.

Bei hohen Haltetemperaturen tritt flir alle Dualphasenstahle die Bildung von oberem Bainit
aus kohlenstoffreichem Austenit auf. Diese Phase konzentriert den Kohlenstoff in einer per-
litdhnlichen Struktur aus Ferrit und Zementit und verhindert so die Stabilisierung von
Restaustenit. Diese Umwandlung ist anhand des Dilatometersignals als verzégerte zweite,
Zementit ausscheidende Umwandlungsstufe zu erkennen.

Bei tiefen Haltetemperaturen wird die Bildung von Zementit so weit verzogert, dass bei allen
untersuchten Stahlen Restaustenit stabilisiert wird. Die Verzégerung ist fir die mit Silizium
legierten HD-Dualphasenstahle ausgepragter als flr die konventionellen, weshalb auch mehr
Restaustenit stabil bleibt.
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Folgende Aussagen kdnnen zum Ausgangszustand der Gefiige vor der Galvannealing-Zone im
anlagennahen Warmebehandlungszyklus getroffen werden:

Der Austenitisierungsgrad und das Ausmal der Ferritbildung im Bereich des langsamen Ab-
kiithlens wurden mit Hilfe der thermodynamischen Berechnungen erklart. Sie beeinflussen
die Umwandlung wahrend der Overaging-Zone durch Unterschiede im noch vorhandenen
Anteil an Austenit und seinem Kohlenstoffgehalt.

Bei niedrigen Overaging-Temperaturen und geringen Kohlenstoffgehalten im Austenit wird
die Bildung von unterem Bainit beobachtet, der Kohlenstoff schnell in Form von Zementit
ausscheidet — wobei eine feinere Gefligestruktur entsteht, die eine hohe Harte besitzt.

Bei hohen Overaging-Temperaturen und hohen Kohlenstoffgehalten im Austenit tritt wie bei

den isothermen Haltezyklen die Bildung von oberem Bainit auf.

Fiir die Umwandlung in der Galvannealing-Zone sind der noch vorhandene Anteil an Auste-
nit, sein Kohlenstoffgehalt und der Legierungstyp des Stahls relevant. Die High-Ductility-
Guten weisen direkt vor der Galvannealing-Zone noch einen hoheren Anteil an Austenit auf
als die konventionellen Dualphasenstdhle, wahrend beim TRIP-Stahl ein geringer Phasenan-
teil an Austenit mit besonders hohem Kohlenstoffgehalt vorhanden ist. In den Versuchszyk-
len wurden sowohl die Auswirkungen einer Erhéhung als auch einer Erniedrigung der
Haltetemperatur (im Vergleich zur Overaging-Temperatur) untersucht.

Unterhalb einer Galvannealing-Temperatur von etwa 500 °C kann die bainitische, Kohlen-
stoff umverteilende Umwandlung wegen der steigenden Triebkraft weiter laufen, wodurch
die Festigkeit sinkt — wahrend der Anteil an Restaustenit und die GleichmalRdehnung steigen.
Im niedrigsten Temperaturbereich kehrt sich die Entwicklung um — das entspricht einer kine-
tischen Verzogerung der Umwandlung.

Fir alle untersuchten Legierungsvarianten ist bei Erhohung der Galvannealing-Temperatur
Uber etwa 500 °C die Bildung von oberem Bainit im noch vorhandenen Austenit zu beobach-
ten. Bei den hochsten angewendeten Galvannealing-Temperaturen tritt die Bildung der Pha-
se stets am starksten auf. Besonders Austenitbereiche mit hohem Kohlenstoffgehalt sind
anfallig fir diese Umwandlung. In Folge des fehlenden Anteils an Restaustenit bzw. an har-
tem, kohlenstoffreichem Martensit sinken die Verfestigung, Festigkeit und GleichmaRdeh-
nung des Werkstoffs nach der Warmebehandlung.

Bei den HD-Dualphasenstdhlen wird aufgrund der Verzégerung der Zementitbildung durch
Silizium der obere Bainit erst bei hoheren Temperaturen und dann nur in geringerem Aus-
mal} gebildet als bei den konventionellen Dualphasenstadhlen. Davor tritt in den untersuch-
ten Fallen fir die HD-Stdhle keine weitere Umwandlung mehr ein, weil mit steigender
Temperatur die Triebkraft fir die Kohlenstoffumverteilung entsprechend dem Ty-Konzept

sinkt. Das verursacht die hohere Festigkeit der HD-Stahle nach dem Durchlaufen der Galvan-
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nealing-Zone im Vergleich zu den konventionellen DP-Stahlen.

Der TRIP-Stahl ist zwar ebenso wie die HD-Stdahle mit Zementit-verzégernden Elementen
(Silizium, Aluminium) legiert, konzentriert den Kohlenstoff aber schon friih und stark im Aus-
tenit — wodurch die Bildung von oberem Bainit geférdert wird und die Kohlenstoff umvertei-
lende Umwandlung des Werkstoffs nicht in einem bestimmten Bereich der Galvannealing-

Temperatur stehen bleibt.

Es konnte im Rahmen dieser Diplomarbeit gezeigt werden, dass bei den DP-Stahlen mit
Restaustenit (HD-Glten) die zulegierten Zementit-verzégernden Elemente einer Zersetzung
des Austenits wahrend der Galvannealing-Behandlung entgegenwirken. Dadurch wird sicht-
bar, dass die Kohlenstoff umverteilende Bainitbildung durch Erhéhung der Haltetemperatur
in der Galvannealing-Zone gebremst wird. Das fiihrt zu héheren Festigkeiten des Materials
nach der Warmebehandlung. Voraussetzung dafiir ist, dass zum Zeitpunkt des Einlaufens des
Materials in die Galvannealing-Zone noch Austenit im Geflige vorhanden ist.

Des Weiteren wurde deutlich, dass die Verringerung der Galvannealing-Temperatur im Ver-
zinkungsprozess zu einer Verbesserung der mechanischen Eigenschaften der untersuchten
Stahlsorten fuhrt. Soweit unter der Berlcksichtigung der gewiinschten Schichteigenschaften

moglich, sollte daher versucht werden, die Galvannealing-Temperatur zu verringern.
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