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KURZFASSUNG

Kurzfassung

Diese Arbeit prasentiert die Entwicklungsschritte und wichtigsten Ergebnisse von zwei
neuen experimentellen Versuchsmethoden zur Untersuchung der Oberflachenrissbildung
unter stranggussnahen Bedingungen. Diese Versuchsmethoden sind die In - Situ
Characterization - Tensile (IMC-T) und In - Situ Characterization - Bending (IMC-B) Methode.
Die erste Methode basiert auf einem Zugversuch an der in — situ erstarrten Schale am
Prifkérper. Die zweite Methode ist der 3 — Punkt Biegeversuch mit Proben, die in einer
speziellen Kokille hergestellt werden. Beide Methoden ermdglichen die Untersuchung der
Rissanfalligkeit von Stahlen mit direkt aus der Schmelze erstarrten Proben. Die Proben
charakterisieren sich durch gerichtete Erstarrung, Kornwachstum und Ausscheidungen
entsprechend dem simulierten StranggielRprozess. Die Versuchsmethoden gewahrleisten
auch eine kontrollierte Probenabkuihlung bis zur Versuchstemperatur. Damit ist erstmals eine
Untersuchung der Rissbildung unter Berucksichtigung aller notwendigen Material- und

Prozessparameter maglich.
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ABSTRACT

Abstract

This work presents developmental stages and the most important results of two new
experimental test methods to measure the critical strain to prevent the surface crack
formation under continuous cast conditions. These experimental methods are the Situ
Characterization - Tensile (IMC-T) and the In - Situ Characterization Bending (IMC-B)
Method. The first method is based on the tensile test with the in - situ solidified shell on the
test body. The second method is the 3 - point bending test with samples, which are produced
in a special mold. Both methods allow the measurement of the cracking susceptibility of
steels with directly solidified samples from the melt. The samples are characterized by
directional solidification, grain growth and precipitation according to the simulated continuous
casting process. These methods allow also the controlled cooling of the samples to the
testing temperature. Therefore it is the first time possible to investigate the crack formation in

consideration of all necessary material and process parameters.
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Akronyme

Ao Schalenflache vom IMC — T Versuch, in mm?

Ay Schalenbruchfliche nach dem IMC — T Versuch, in mm?

AFZ Ausscheidungsfreie Zone

Ar; Temperatur der Bildung von Ferrite unter der konstanten Abkuhlrate ohne die
Verformung

B Parameter abhangig vom Material

BR Biege-Richt-Anlage

BT Brake-temperature

d Brammendicke, in m

D, Durschnittliche Schalendurchmesser nach dem IMC — T Versuch, in mm

Do Austenitkorngrofde, in um

D Durschnittliche Schalendurchmesser vom IMC — T Versuch, in mm

DIF Deformationsinduzierter Ferrite

DRX Dynamische Rekristallisation

F max maximal Kraft, in kN

GBS Korngrenzengleitung

HDZ Zone der hoheren Duktilitat

IMC-T In-Situ Characterization Method -Tensile
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NDZ
NME
NZT

oM
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I
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SSCT

REM

Rn—1

TEnd
Tmax

T,

In-Situ Characterization Method — Bending
Lange der Schale wahrend des Versuchs, in mm
Angangslange der Schale, in mm

Lehrstuhl fir Metallurgie

Laser Scaning Confocal Mikroskop

Lokale Werte der Brucheinschniirung

Parameter abhangig vom Material
Zone der niedrigeren Duktilitat
Nichtmetallischer Einschlisse
Nullzahigkeitstemperatur
Oszillationsmarken

Parameter abhangig vom Material
Akrivationsenergie
Gaskonstante
Radius des Prifkorpers, in mm
Radius des Prifkorpers und die Schale, in mm
Schalendicke, in m
Schalendicke inn -, inm
Submerged Split Chill Tensile test
Stranggiefradius, in m

Rasterelektronenmikroskop

Stranggieflradius bei der n-1 — Punkt Richtzone, in m

Stranggiefradius bei der n — Punkt Richtzone, in m

Zeit, ins
Temperatur, in K
Temperatur am Versuchsende, in °C

Temperatur beim maximalen Kraft, in °C

Temperatur wahrend der Brammenrickbiegen, in °C
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1 Einleitung

Der StranggieRprozess ist die verbreileste Methode zur Erzeugung von hochqualitativem
Halbzeug aus Stahl. Der Grund fir diese Popularitat ist die signifikante Senkung der
Energiekosten und Erhéhung der Qualitdt des gegossenen Produkts im Vergleich zu
konventionellen GieRmethoden. Weiters bietet der Ersatz von Kokillen und Blockwalzwerk
durch eine Stranggielfanlage grof3e Einsparungsmoglichkeiten bei der Produktion des
Stahles. Durch den Wegfall dieser Produktionsschritte sinkt auch die Menge des
produzierten Kohlendioxids, der Personalkosten und Produktionszeit, was zur deutlichen
Erhéhung der Produktivitat der Werke flhrt.

Trotz intensiver Bemihungen zur Verbesserung von Stranggiel’anlagen ist der
Stranggielprozess weiterhin eine groRe Herausforderung. Eines der gréf3ten Probleme ist
die Bildung von Oberflachenrissen in Form von Kanten- und Querrissen. Die Bildung dieser
Fehler hangt mit der Entstehung von tiefen Oszillationsmarken an der Halbzeugoberflache,
mit einem Duktilitatsverlust des Stahls zwischen ca. 1100°C und 700°C sowie dem Auftreten
von Zugspannungen an der Halbzeugoberflaiche wahrend des Strangbiegens und/oder
Rickbiegens zusammen. Weitere Griinde fir den Duktilitatverlust sind Ausscheidungen,
nichtmetallische Einschllisse sowie diinne Ferritfilme, die sich an den Austenitkorngrenzen
bilden. Der Einfluss dieser duktilititsmindernden Erscheinungen und die damit verbundene
Oberflachenrissbildung ist die letzten vierzig Jahre intensiv untersucht worden. Dabei wurden
Versuchsmethoden entwickelt, die diese Einfliisse zeigen sollen. Diese Methoden basieren
groflitenteils auf Zug-, Stauch, Biege- oder Torsionsversuchen. Die Versuche haben aber
auch Nachteile. Als gréfite Nachteile waren zu nennen: kein einheitlicher Materialzustand
(nicht gerichtete Probenerstarrung, unterschiedliche Austenitkorngrofde im Vergleich zum

StranggielRprozess), Versuche werden nicht direkt in der erstarrenden Schmelze
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2 Literaturteil

Im ersten Teil des folgenden Kapitels werden das Prinzip des Stranggiel3prozesses und
die grundlegenden Anlagentypen beschrieben. Danach werden die Qualitdtsaspekte bzw.
Fehler und Risse und die Belastungen der Strangschale wahrend des Stranggiel3prozesses
diskutiert. In den darauf folgenderen zwei Kapiteln wird das Hauptaugenmerk auf die
Mechanismen der Bildung von Innen- und Oberflachenrissen gelegt. Es werden auch die
wichtigsten EinflussgréRen zur Bildung von Querrissen aufgezeigt. Zur diesen gehdren
Vorschadigungen der Strangschale wie z.B. Oszillationsmarken, die chemische
Zusammensetzung des Stahles, Ausscheidungen, die Grolke der Austenitkdrner, die
Verformungsgeschwindigkeit sowie die Strangabkihlung. Alle diese Einflussparameter
werden in getrennten Kapiteln beschrieben. Dann werden die Vor- und Nachteile der zur
Verfigung stehenden Versuchsmethoden zur Untersuchung der Stahlduktilitdt im
Stranggielprozess diskutiert. Die Vor- und Nachteile jeder Versuchsmethode dienen der
Ableitung der notwendigen Randbedingungen fir die Entwicklung von neuen

Versuchsmethoden.

2.1 StranggieBprozess

Der Stranggiefprozess wurde in den letzten vierzig Jahren zur dominierenden Methode
fur die Produktion von hochqualitativen Brammen, Knippeln und Rundmaterial aus flissigem
Stahl. Die kontinuierliche Steigerung des Produktionsanteils von Strangguss ist auf die
deutliche Senkung der Produktionskosten und Erhéhung der Qualitdt der gegossenen
Produkte zurlckzufiihren [38][80][221]. In Abbildung 2-1 wird die weltweite
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durchgefiihrt, dynamische Rekristallisation wahrend des Versuchs, keine kontrollierte
Probenabkihlung bis zur Versuchstemperatur und es gibt keine Mdglichkeit der Messung

der kritischen Dehnungen, die zur Rissbildung fuhren.

Aufgrund der Nachteile aller in der Literatur beschriebenen Versuchsmethoden wurden
zwei komplett neue Verfahren im Rahmen eines Projekts am Lehrstuhl fir Metallurgie an der
Montanuniversitat Leoben entwickelt: die In - Situ Characterization - Tensile (IMC-T) und In -
Situ Characterization - Bending (IMC-B) Methode. Die Methoden erlauben die Ermittlung der
kritischen Parameter (Dehnungen) zur Oberflachenrissbildung unter stranggussnahen

Bedingungen.

Die IMC — T Methode basiert auf den sogenannten Submerged Split-Chill Tensile (SSCT)
Methode. Dieser Versuch wurde fir das Messen der kritischen Dehnungen bei
Heildrissbildung im Zweiphasengebiet entwickelt. Flr die Realisierung des IMC-T Versuchs
wurde eine komplett neue Anlage errichtet. Die Prifkdper und Anlagensteuerung sind
ebenfalls neu entwickelt und anders als beim SSCT — Versuch. Im Vergleich dazu basiert die
IMC — B Methode auf dem 3 — Punkt Biegeversuch mit direkt aus der Schmelze erstarrten
Proben. Die beiden Versuchsmethoden zeigen nicht die Nachteile, die bestehende
Methoden aufweisen und erlauben dadurch eine Untersuchung der Rissanfalligkeit von
Stahlen unter stranggussadhnlichen Bedingungen. Im Rahmen dieser Arbeit werden die
wichtigsten Entwicklungsschritte und Ergebnisse der entwickelten Versuchsmethoden
dargestellt. Eingangs sind im Literaturteil die wichtigsten Mechanismen und EinflussgroRen
der Rissbildung beim StranggielRprozess dargestellt. Die Kenntnis dieser Einflisse ist nétig,

um die Ergebnisse aus den beiden Versuchen zu verstehen.
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Entwicklungstendenz des Anteils an Stranggie®produkten in Bezug auf die gesamte
Produktion von Rohrstahl dargestellt. Der Stranggussanteil an der gesamten Produktion liegt

jetzt bei mehr als 95% [1]. Dieser Wert kénnte in den nachsten Jahren noch weiter steigen.

StranggufBanteil an der Rohrstahlerzeugung

10 95 %
90 86 %
ol
=
e ]
= 59 %
E 60
5 50
2 o 39%
g
o 30
20
10 4%
o mmm

1970 1980 1990 2000 2010
Jahr [-]

Abbildung 2-1: Stranggussanteil an der Weltrohrstahlerzeugung [1]

Das Grundprinzip einer konventionellen Kreisbogenerstranggieanlage wird in Abbildung
2-2 dargestellt [19]. Diese Art der Stranggiefanlage wird sehr oft zum GieRen von
Vorblécken und Knlippeln verwendet.

Pfanne Badspiegel GieRrohr

Stopfen Meniskus

X ¥ GieRrohr
v--u

Verteiler A

Kokille Kokille Kokille

Strang

flissiger Stahl Kreiszone

B orstarrter Stahl .
- Schlacke, GieBpulver Sumpfspitze
- Wassergekiihlte Kupferplatten
- Feuerfest-Material, Walzen

Strangdicke

-+ Bramme

Abbildung 2-2: Das Prinzip einer konventionellen Kreisbogenerstranggiefltanlage [2]

Der StranggieRprozess beginnt, wenn der flissige Stahl aus der Pfanne in den Verteiler
flieRt. Die Uberhitzungstemperatur, darunter versteht man die Differenz zur
Liquidustemperatur, des Stahls betragt ca. 30°C. Der Stahl flieRt aus dem Verteiler durch
einen Eintauchguss oder in seltenen Fallen im Freilauf zur wassergekuhlten Kokille, die nach
unten geoffnet ist [74][80]. Der Durchfluss des Stahles wird durch die Position des Stopfens
so gesteuert, dass der Meniskus mdglichst in der gleichen vertikalen Position bleibt. Die
Kokillen sind aus Kupferplatten gebaut und oszillieren mit einer definierten Geschwindigkeit

und einem bestimmten Weg zur Vermeidung von Stahlanhaftungen wahrend des Giel3ens
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[38][74][80][221]. Ebenfalls zur Vermeidung dieser Anhaftungen und der Verminderung der
Reibung zwischen der Kokille und Strang wird GieRBpulver verwendet [85]. Das GielRpulver
dient auch zur Vermeidung der Reoxidation, der Regulierung des Warmeverlusts sowie zur
Aufnahme der aus dem Stahl aufgestiegenen nichtmetallischen Einschlisse [198]. Die
Vermeidung der Anhaftung des Stahls an der Kokillenwand ist besonders wichtig, weil dies
zur Bildung von Oszillationsmarken und weiters zur Entstehung von Querrissen an der
Strangoberflache fliihren kann [210][238]. Die Kuhlung in der Kokille wird als ,primares
Kihlen* bezeichnet. In der Kokille bildet sich aufgrund der Stahlabkiihlung und Erstarrung
eine dinne Strangschale [80]. Nach der Bildung dieser diinnen Strangschale verlasst der
Strang die Kokille und wird weiter in der Sekundarkiihlzone gekuhlt [74]. Einer Verlangerung
der Kokille sind Grenzen gesetzt: Der Warmetbergang wird bedingt durch die Kontraktion
des Stahles und die Abklhlung der Oberflache geringer, die Reibungskrafte werden
dagegen immer hoher. Aus diesen Grinden wird flir die weitere Abklhlung des Stranges
eine direkte Wasserabkuhlung an der Strangoberflache durch Spritzwasserkuhlung oder
Zweistoffklhlung realisiert [74]. Die Verwendung einer Zweistoffkiihlung (feiner Sprihnebel)
fuhrt zu einer gleichmafRigeren Oberflachentemperatur und zur Verminderung von
Spannungen und Rissen an der Strangoberflache. Die Lange der Sekundarkihlzone ist
neben dem Strangformat auch abhangig von GieRgeschwindigkeit und Stahlqualitat [190].
Der Strang wird nach dem Verlassen der Kokille durch Rollen gestitzt. Die Aufgabe dieser
Rollen ist neben der Flhrung des Stranges auch die Vermeidung des Ausbauchens der
Schale aufgrund des ferrostatischen Drucks der Schmelze [80]. Der Strang wird auch durch
die Rollen gekihlt, was zur VergroRerung der Temperaturgradienten an der
Schalenoberflache fiihrt. In der Kreisbogenerstranggiefanlage ist der Strang nach dem
Verlassen der Kokille bereits gebogen und wird dann durch die Rollen in der Richtzone in der
Horizontale umgebogen [74]. Die Strangoberflache ist in diesem Bereich besonders
rissanfallig, sowohl fur die Bildung von Quer-, als auch von Kantenrissen. Deswegen ist es
wichtig eine mdglichst exakte Temperaturfiihrung an der Strangoberflache wahrend der
Ruckbiegung zu gewahrleisten. Der Strang ist in dieser Zone noch nicht komplett erstarrt und
hat noch einen flissigen Kern [80]. Die Position, an der der Stahl komplett erstarrt ist, ist
abhangig von der GieRgeschwindigkeit, der Kuhlrate sowie der Dicke des Endproduktes [74].
Die Stranggief’anlage ist haufig auch mit einer Vorrichtung zum elektromagnetischen
Ruhren, fur die Verbesserung der inneren Qualitat des gegossenen Produkts, ausgestattet.
Das elektromagnetische Rihren wird meistens im Kokillenbereich durchgefihrt [130]. Nach
der kompletten Erstarrung des Strangs wird der Stahl mit einem Brenner auf die
vorgegebene Lange geschnitten. Die Strangldange vom Gieldspiegel bis zum véllig

durcherstarrten Strang wird als ,metallurgische Lange* bezeichnet [2].
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Fir das Angielen wird ein Anfahrstrang (,Kaltstrang“) verwendet. Seine Aufgabe ist es,
den Stahl in der Kokille gegen das Auslaufen zu schitzen. Der Kaltstrang wird von oben
oder unter in die Kokille eingefahren. Der Stahl erstarrt am Anfahrstrang und wird mit diesem
nach unten gezogen. Nach der kompletten Erstarrung des Halbzeugs bzw. dem Erreichen

der metallurgischen Lange wird der Anfahrstrang und das Halbzeug voreinander getrennt [2].

Neben der konventionellen KreisbogenstranggieRanlage gibt es auch andere Arten von
StranggieRRanlagen. Diese Variationen werden in Abbildung 2-3 zusammengefasst
dargestellt. Vertikal- und HorizontalstranggieRanlagen werden selten gebaut. Diese Anlagen
werden meist zum Giellen von hochlegierten Stahlen [19] verwendet, die zu rissanfallig fur
KreisbogenerstranggieRanlage sind. Die Biege-Richt-Anlage ist die fihrende Technologie fir

das Brammengief3en [19].

Vertikal- Biege-Richt- Anlage mit Kreisbogen- Horizontal-
Anlage Anlage progressiver  Anlage Anlage
Abbiegung
Abbildung 2-3: Arten von StranggieRanlagen [19][201]

Jede Art der StranggieRRanlage hat sowohl Vor- als auch Nachteile. Diese wurden durch
Bernhard [19] in Tabelle 2-1 zusammengefasst. Die Wahl der StranggieRanlage ist vom
Format des gegossenen Stahls, der Stahlqualitdt und der geforderten Produktivitat abhangig.
Eine groRRe Herausforderung ist die Gewahrleistung einer ausreichenden Qualitat des

gegossenen Produkts um die Anforderungen der Kunden zu erflllen.

Anlagenform wichtigste Vorteile wichtigste Nachteile
Vertikalanlage - Abscheidung NME; - Bauhohe (Investitionskosten);
- Geringe Verformung der Strangschale; - GieRRgeschwindigkeit geringer im Vergleich

zu BR-Anlage und Bogenanlage;

Biege-Richt-Anlage - Abscheidung NME besser als bei - Bauhodhe (Investitionskosten);
(BR-Anlage) Kreisbogenanlage; - Verformung der erstarrten Strangschale
- Biegen und Richten in erstarrtem Zustand (durch Mehrpunktbiegen und —richten
moglich; weitergehend unproblematisch);
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Bogenanlage - Bauhdhe geringer als bei BR-Anlage; - Einschlussband;

- Geringere Stahlverformung;

Horizontalanlage - Bauhéhe sehr gering; - Unsymmetrisches Einschlussband;
- Geringe Stahlverformung; - Oberflachenqualitat;
- kein GieRpulver, kaum Reoxidation. - Geringe GielRleistung;

Tabelle 2-1: Vor- und Nachteile von verschiedenen Stranggieanlagenbauarten [19]

2.2 Qualitatsaspekte beim StranggieRBprozess

Der Stranggieprozess ist der produktivste technische Erstarrungsprozess, bringt aber
auch Probleme mit sich. Diese Probleme liegen in der Bildung von tiefen Oszillationsmarken,
Rissen an der Oberfliche und im gegossenen Strang, Seigerungen, Poren, sowie
ungewlnschten nichtmetallischen Einschlissen. Viele Autoren [23][28][80][93][177][238]
haben sich schon mit der Problematik der Stahlqualitat beim StranggieRprozess beschaftigt.
Irving [93] zeigte, dass die chemische Zusammensetzung bzw. der Reinheitsgrad eine
wesentliche Rolle in der Rissbildung spielen. Quingshen at al. [177] zeigte die
prozessabhangigen Parameter fur die Rissbildung und mdgliche MaRnahmen um sie zu
entfernen. Zur diesen Malnahmen gehoren: kleine Uberhitzungstemperatur, konstante
Giellgeschwindigkeit, stabiler GielRspiegel, sowie eine bestimmte Abkuhlstrategie wahrend
der Strangfihrung. Brimacombe und Sorimachi [23][28] stellen den Einfluss der
mechanischen und thermischen Spannungen auf die Rissbildung dar. Guillet [80] und
Zarandi [238] stellen neben den Spannungen die temperaturabhangigen Stahleigenschaften

als Grund fur die Rissbildung dar.

Die Risse beim StranggieRBprozess kénnen allgemein nach dem Entstehungsort in
Innen- und Oberflachenrisse unterteilt werden. Die beiden Rissarten werden in Abbildung
2-4 zusammengefasst. Die Risse konnen sich fast in jedem Bereich des gegossenen
Halbzeugs bilden. Jedoch bildet sich jede Rissart durch unterschiedliche Ursachen aus. Ein
wesentlicher Aspekt zum Verstandnis der Problematik der Rissbildung ist die Identifizierung
der Belastungen, die zur Rissbildung beim Stranggiel3prozess fiihren. Diese Belastungen

kénnen in temperatur- und prozessabhangige Belastungen geteilt werden.

Diese Arbeit konzentriert sich besonders auf die Entwicklung von Versuchsmethoden zur
Untersuchung der kritischen Dehnungen fliir die Oberflachenrissbildung unter
stranggienahen Bedingungen im Temperaturbereich zwischen 1200 °C und 600 °C.
Deswegen beziehen sich die nachsten Kapiteln besonders auf die Mechanismen der

Oberflachenrissbildung. Das Verstandnis der Enstehungsmechanismen der inneren
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Rissbildung ist jedoch auch notwendig, um die Probleme der Vermeidung dieser Risse
wahrend der Entwicklung der neuen Versuchsmethode eruieren zu kénnen. Im Folgenden
werden die Belastungen an der Strangschale der Bramme wahrend des

Stranggiel3prozesses im Detail diskutiert.

Innere Risse
1. Halbseitenrisse
2. Triple-Point Risse
3 3. Zentrumrisse
T 4. Diagonalrisse
X x *x 1 10 5. Biegen/Richten Risse
/7/ A 6, Risse wegen der Schalenausbruch
Oberflichenrisse
1,561 11} 4. 7. Langsrisse in der Brammenmitte
—2 3 2— 8. Langsrisse in der Kantennihe
r,4 11131,56 9. Querrisse
10. Kantenrisse
11. Star Risse

Abbildung 2-4: Schematische Darstellung der verschiedenen Rissarten [25]

2.3 Belastungen beim StranggieBprozess

Die Spannungs- und Dehnungsverteilung in der erstarrenden Schale beim
Stranggielprozess hat einen wesentlichen Einfluss auf die Qualitdt des gegossenen
Halbzeuges. Durch die Verhinderung der prozessabhangigen Spannungen und Dehnungen
steigt die Produktivitat der StranggielRanlage. Besonders gefahrlich sind Zugspannungen und
Zugdehnungen. Diese koénnen zur Rissbildung fihren, wenn sie kritische Werte

Uberschreiten [106].

Die kontinuierlich gegossene Schale wird beim Stranggiel3prozess sowohl durch
mechanische als auch thermische Spannungen und Dehnungen belastet. Die mechanischen
Belastungen entstehen hauptsachlich aufgrund der Kokillenoszillation und den Biege- und
Richtvorgangen [25][74][104]. Die mechanischen, axialen Spannungen bilden sich in der
Schale schon wahrend des GielRens in der Kokille. Der Grund dafir ist die Reibung zwischen
den Kokillenwanden und dem Strang [25][104]. Diese axialen Spannungen sind
Zugspannungen, wenn sich die Kokille nach oben bewegt und Druckspannungen, wenn sich
die Kokille nach unten bewegt [25][217]. Dadurch erreicht die Reibung den maximalen Wert

wahrend der nach oben gerichteten Bewegung (nach oben) der Kokille [217].

Neben den Spannungen in Langsrichtung bilden sich auch Spannungen in Querrichtung
an der Strangschale. Diese Spannungen entstehen aufgrund der Abkihlung und

Schrumpfung der Schale und dem ferrostatischen Druck der Schmelze [25][104]. Der Grund
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fur die Stahlschrumpfung sind temperaturabhdngige Volumenanderungen und
Phasenumwandlungen wahrend der Stahlabkiihlung aus der Schmelze [187]. Die maximalen
Werte der Zugspannungen werden im mittleren Bereich der Strangoberflache erreicht
[25][104]. Die Dehnungen und Spannungen hervorgerufen durch die Strangabkihlung bilden
sich auch im Kantenbereich der erstarrenden Schale. An der Schalenoberflache herrschen
Zugspannungen und Dehnungen und an der Erstarrungsfront Druckspannungen [25]. Der
Grund dafiir ist die niedrigere Temperatur der Strangoberflaiche im Vergleich zur
Erstarrungsfront, was zur Bildung einen Temperaturgradienten entlang der Schale fiihrt [25].
Der Spannungs-/Dehnungszustand kann auch, abhangig von der lokalen Temperatur,
umgekehrt sein [25]. Die nichtgleichmaRige Abklhlung der Schale kann zu grofen

Qualitatsproblemen bzw. zur Bildung von Innenrissen im gegossenen Stahl fihren [26].

Der ferrostatische Druck der Schmelze verursacht unter der Kokille ein Ausbauchen der
Schale zwischen den Fihrungsrollen [25][74][104]. Dieses Phanomen flhrt zur Bildung von
Biege- und Membranspannungen (Dehnungen) in der Schale. An der Strangoberflache
herrschen Zugspannungen und in der Nahe der Erstarrungsfront Druckspannungen [104].
Das Ruickbiegen der Schale verursacht Zugspannungen an der Erstarrungsfront. Die Folge
dieser Spannungen und Dehnungen ist die Bildung von Innenrissen [241]. Um diese Risse

zu vermeiden, soll der Abstand zwischen den Flhrungsrollen mdglichst klein sein.

Besonders gefahrlich fir die Bildung von Querrissen sind die Zugspannungen an der
Strangoberflache. Diese Spannungen bilden sich beim Biege- und Richtvorgang. Die
Dehnungsanalyse zeigt [131], dass man die groRten Dehnungen an der oberen Oberflache
des Halbzeugs nach dem Ruckbiegen findet. Beim Strangbiegen treten die Zugspannungen
an der unteren Strangoberflache (AuRenbogen) und die Druckspannungen auf der oberen
Strangoberflache (Innenbogen) auf. Beim Strangriickbiegen ist dies genau umgekehrt. Die
Spannungsverteilung wahrend des Strangriickbiegens im mittleren Brammenbereich in der

noch nicht durcherstarrten Bramme wird in Abbildung 2-5 dargestellt [242].

Abbildung 2-5 zeigt die = Spannungsverteilung in der Einpunkt- und
Mehrpunktstranggief3anlage.
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Abbildung 2-5: Schematische Darstellung der Biegedehnungen in der Einpunkt- (a) und (b) [242]

Die Biegedehnungen ¢, in der Einpunkt- und Mehrpunktrichtzone einer StranggieRanlage

kann man aus den folgenden Zusammenhangen berechnen [241][242]:

€, :(1_Sjl - fiir Einpunktrichten, in % (2-1)
2 R

g =[4_s | L~ 1| fur Mehrpunktrichten, in % (2-2)

= =S, | =————— | - fur Mehrpunktrichten, in -
2 Rn—l Rn P i

WO

d - Brammendicke, in m; s,s, - Schalendicke, in m; R, R, R, - Stranggiefradius, in m

Diese Formeln beruhen auf der Annahme, dass die neutrale Achse in der Mitte der
gegossenen Bramme liegt [241]. Formel 2-1 und Formel 2-2 =zeigen, dass die
Biegedehnungen von der Brammen- und der Schalendicke sowie den Biege- und
Richtradien abhangig sind. Mit der Verkleinerung der Schalendicke und des Biegeradius’
steigen die Biegedehnungen in der Schale [104][242]. Diese Dehnungen betragen an der
Strangoberflache, abhangig von der Stranggielfanlage und der Brammendicke, zwischen
1 und 3 % [43][49][85][87][116][146][168]. Das Konzept der Mehrpunktbiegeanlage ist, dass

die gesamte Biegedehnung ¢, auf mehrere Biegepunkte aufgeteilt wird. Dadurch soll die

Anzahl der Oberflachen- und Innenrisse aufgrund der Spannungsrelaxation zwischen den

Biegepunkten absinken [146].

In den nachsten zwei Kapiteln werden die Konsequenzen der Uberschreitung der
kritischen Spannungen und Dehnungen also die Bildung von Innenrissen und

Oberflachenrissen beschrieben.
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2.4 Innenrisse

Innenrisse bilden sich meistens schon wahrend der Erstarrung entlang der
interdendritischen Zwischenraume und der primaren Korngrenzen bei der dendritischen
Erstarrung und sind als Heil3risse bekannt [16][174]. Als primare Korngrenzen versteht man
»die Bereiche, wo Dendriten mit unterschiedlicher Orientierung aufeinander treffen® [174]. Zu
den Heildrissen beim StranggieRprozess gehéren: die Halbseitenrisse (quer und langs zur
Giel¥richtung), triplepunktnahe Langsrisse, oberflichennahe Langsrisse, Zentrumsrisse und
Diagonalrisse [25][91][171][181]. Beispiele dieser Risse kann man in Abbildung 2-6 sehen.

a) Knuppel b) Bramme c¢) Rundmaterial

‘ ' Open Hot Tears

r (Subsurface Defects)

?

Hot Tear Segregations
(Halfway Defect) Hot Tear, Spread up to the Surface

10mm

Directional solidification up
to the slab centre

Hot Tear Segregations,
Formed within the Mould

Hot Tear Segregations
P

Directional solidification from
the narrow slab side

-—
—
—

Equiaxed'solidiﬁcation

Hot Tears Segregations,
Formed below the Mold

Abbildung 2-6: Heil3risse in Knlippel, Bramme und Rundmaterial [20]

Die Heil’risse kdnnen zu jeder Zeit des StranggielRprozesses entstehen: sowohl am Anfang
der Erstarrung in der Kokille als auch in der Sekundarkiihizone und Richtzone. Der Ort an
dem sich Heil¥risse bilden, verschiebt sich wahrend der Erstarrung von der Strangoberflache
bis zur Strangmitte [171]. Die Risslange kann von wenigen Millimetern bis zu Zentimetern

betragen [179].

Die Voraussetzung fiir die Bildung von Heilrissen ist eine Uberschreitung der lokalen Werte
der kritischen Dehnungen und Spannungen im Zweiphasengebiet fest/flissig [171][172].
Diese Risse kdénnen sich nur im Bereich der gerichteten Erstarrung bilden, weil nur in diesem

Bereich die Spannungen senkrecht zur Erstarrungsrichtung [171] auftreten.

Man unterscheidet zwischen gedffneten und geseigerten Heildrissen (Heildrissseigerungen).
Der Unterschied zwischen den beiden Heil’rissarten ist bei der metallographischen
Auswertung der Proben eindeutig erkennbar [172]. In Abbildung 2-7 sind Beispiele fir

Heildrisse dargestellt. Die offenen Heilrisse sind schon bei den ungeatzten Schliffen gut
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sichtbar. Im Gegensatz dazu sind die Heilrissseigerungen nur nach einer Pikrin-Atzung gut
erkennbar. Es ist bekannt, dass die Heildrisse bzw. Heilkrissseigerungen nicht nur beim
StranggielR3prozess gefahrlich sein kdénnen, sondern auch beim Kaltwalzen [171]. Die
Erklarung daflr ist eine andere Elementkonzentration in den Heil3rissseigerungen im
Vergleich zur Matrix. Dies kann die Bildung von Hartephasen wahrend der Abkuihlung aus
der Schmelze verursachen [18][181]. Die Elementkonzentration in den Heildrissseigerungen
andert sich wahrend dem nachfolgenden Warmwalzen nach dem Stranggiel3prozess fast
nicht. Das flhrt zu Festigkeitsunterschieden zwischen der Heilrissseigerung und der Matrix
im Stahl und dadurch zum Qualitatsabfall des kaltgewalzten Endprodukts[171][181].

- 711000 pm- * 1000 pm
gedtzt ungeiitzt

Abbildung 2-7: Beispiele fir offene Heilrisse und Heil¥rissseigerungen in der SSCT-Probe [174]

Die Unterschiede in der Elementkonzentration und der Phasen sind gut in den Konzentration
Mapping und ZTU - Schaubilder erkennbar (Abbildung 2-8). Linkes Bild zeigt die
Mangankonzentration in der Probe. Man sieht eindeutig, dass die Heildrissseigerung einen
deutlich groReren Mangangehalt als die Matrix besitzt. Das hat zur Folge, dass die Ferrit-
Perlit Umwandlung zu langeren Zeiten und tieferen Temperaturen verschoben wird.
Deswegen bildet sich im Bereich der Heildrissseigerung ein Gefiige mit héherer Festigkeit

aus. Das fihrt zu einer Festigkeitsdifferenz zwischen der Heil3rissseigerung und der Matrix.
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Abbildung 2-8: Concentration Mapping und ZTU-Schaubilder (JMat Pro) fir den Stahl: 0.51 % C,
0.96 % Mn, 0.015 % P, 1 % Crund 0.12 % V [18]
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Die Heilrissseigerungen bilden sich im Vergleich zu den offenen Heildrissen deutlich
haufiger beim Stranggielprozess, obwohl die Bildungsmechanismen der beiden inneren
Rissarten sehr ahnlich sind [172]. Der Mechanismus der Heilrissbildung wird in Abbildung
2-9 dargestellt. Es gibt vier Etappen der Heilrissbildung [173]. Die erste Etappe beginnt,
wenn eine Deformation im Zweiphasengebiet flissig/fest auftritt (Abbildung 2-9a). Die
Spannungen und Dehnungen erweitern die Primarkornzwischenraume und dadurch wird der
Ruckdiffusionsweg flir die Elemente in die Restschmelze verlangert. Das fuhrt zur
Ausscheidung von Sulfiden und Carbonitriden in den Zwischenraumen (Abbildung 2-9b)
[172][181]. Die Elemente verbleiben als Heildrissseigerungen in den
Primarkornzwischenrdaumen. Mit weiterer Verformung im Zweiphasengebiet bilden sich
Poren entlang dieser Heilkrissseigerungen. Die Verformung (Dehnung), die fir die
Initialisierung des Heil’risses (Porenbildung) verantwortlich ist, ist immer kleiner als die
globale (effektive) Dehnung, die z.B. wegen der Reibung zwischen der Kokille und dem
Strang auftritt [17]. Die letzte Etappe ist das Zusammenwachsen der Poren und die Bildung

des offenen Heildrisses (Abbildung 2-9d) [172].

Deformation Deformation
¥ ‘ 1,94
e ¥ : 1,60
R iy 1.66
= 1.52
1.38
1.24
-1.18

—— Priméren Korngrenzen

_Erweiterung der Primarkorn-
zwischenraumen .

-0.82

18,68
+B.54<
Mn

~ Ausscheidungen

Restschmelze zB. MnS

Deformation

0.03%C, 1.52 % Mn

- 0 )\
MnS Ausscheidungen

Deformation

v

0.54%C, 0.81 % M
54 1% Mn

N W

RENBREABREY

Mn

EE e
proomhrDEy

R

o
Hn 662

Offene Heifriss

Nb-hiltige
Ausscheidungen

Abbildung 2-9: Etappen der Heilrissbildung: (a) Erweiterung der Primarkornzwischenraumen
aufgrund der Deformation, (b) Bildung von Heilrissseigerungen, (c) Porenbildung,

(d) Zusammenwachsen der Poren [172][173]

Die Bildung von Heildrissen ist sehr stark von der Stahlzusammensetzung abhangig.
Besonders rissanfallig sind peritektische Stahle mit einem Kohlenstoffequivalent zwischen

0.1 % - 0.13 % verwendet werden [228]. Die peritektische Phasenumwandlung verursacht
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eine ungleichmaRige Schrumpfung der Schale, dadurch bilden sich thermische Spannungen
an der Strangschale welche eine Heilrissbildung verursachen kénnen [228]. Noch gréRere
Probleme bringen hoher kohlenstoffhaltige Stahle mit einem Kohlenstoffgehalt grofier als
0.5 % mit sich. Bei diesen Stahlsorten bilden sich Heil3risse schon bei einer Dehnung von
weniger als 2 % [172]. Der Grund fur die hohe Rissanfalligkeit bei diesem Kohlenstoffgehalt
ist die GroRe des Zweiphasengebiets wahrend der Erstarrung. Die Stahle mit einem

Kohlenstoffgehalt unter 0.1% sind nur bei einer sehr hohen Dehnung rissanfallig [172].

Neben der Schrumpfung und der Kontraktion werden die Spannungen und Dehnungen
durch den Stranggieliprozess selbst hervorgerufen. Dazu gehéren die Reibung in der
Kokille, die Biege- und Richtspannungen, das Ausbauchen der Schale sowie der
Rollenversatz [172]. Rauter [179] hat die praktischen MaRnahmen zur Vermeidung von
Heildrissbildung beim Stranggielprozess fir das GielRen von Rundmaterial dargestellt. Die
ersten MalRnahmen sind die Einstellung einer méglichst kleinen Uberhitzung der Schmelze
und die Realisierung von niedrigen Gieltgeschwindigkeiten. Dies flihrt zur VergroRerung der
globulitischen Mittenzone des Stranges[130][179]. Die hohen Giel3geschwindigkeiten
verursachen zusatzlich eine Vergrofierung der Dehnungen und Dehnungsgeschwindigkeiten
und dadurch eine Erhéhung der Gefahr der Heildrissbildung. Das fuhrt weiter zur Bildung von
offenen Heilrissen [179]. In Abbildung 2-10 werden zwei Beispiele fur die Bildung von
Heil’rissen abhangig von der GielRgeschwindigkeit dargestellt. Der mit hdherer
Gieltgeschwindigkeit gegossene Stahl zeigt eine gréRere Anzahl und Lange an offenen
Heildrissen und Heil¥rissseigerungen als der mit niedrigerer GieRgeschwindigkeit gegossene
Stahl.

4

geatzt, Pikrinsaure geatzt, Nital 3%  geatzt, Pikrinsaure geitzt, Nital 3%

Abbildung 2-10: Anzahl von Heilrissen abhangig von der Gieldgeschwindigkeit [179]

Eine weitere MalRnahme zur Vermeidung von Heillrissen ist eine geringe
Strangabkihlung, welche auch zur Vergréf3erung der globulitischen Mittelzone fuhrt [179].

Ein anderer wichtiger Parameter zur Vermeidung der Heil’rissbildung beim Stranggie3en von
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Kndppeln und Vorblécken ist der Einsatz des elektromagnetischen Rihrens in der Kokille.
Das elektromagnetische Rihren fiihrt zur Verminderung der Seigerungen in der Strangmitte
und zur VergroBerung des Bereiches der globulitischen Erstarrung in der Mittelzone des
Stranges, aufgrund des thermischen Gradienten in der Schmelze sowie der Abscherung der
Dendriten [130][179].

Die zweite Gruppe von Rissen, die beim Stranggiel’prozess auftreten, sind
Oberflachenrisse. Zur dieser Gruppe gehdren Langsrisse, ,Stern“-Risse und Querrisse. Die
Bildungsmechanismen dieser Risse sind im Vergleich zu den Heilrissen jedoch komplett
anders. In den nachsten Kapiteln werden diese Mechanismen sowie die Einflussfaktoren zur

Bildung genauer beschreiben.

2.5 Oberflachenrisse

Die Bildung von Oberflachenrissen an der Stranggielioberflache zieht entweder die
kostenintensive Nachbehandlung durch Flammen nach sich, oder sogar die Verschrottung

einzelner Brammen oder Vorblocke.

Am haufigsten bilden sich die Oberflachenrisse schon in der Kokille aufgrund der hohen
Reibung oder der nicht gleichmaRigen Abkihlung der Schale [15][25]. Der Grund fir die
schlechten Abkuhlbedingungen in der Kokille ist oft eine nicht ausreichende Qualitat des
Gielipulvers bzw. seine Viskositdt und die sogenannte ,Break — temperature® (BT), das ist
jene Temperatur bei deren Unterschreitung die Viskositat stark ansteigt [17][93][248]. Diese
Parameter sind besonders wichtig beim GieRen von peritektischen Stahlsorten, die sehr
rissanfallig im Dreiphasengebiet (y+0+liquid) sind [227][228]. Eine moglichst niedrige
Viskositat des GielRpulvers und eine hohe BT fiihren zur Vermeidung der Warmeabfuhr in
der Kokille [18][248] und dadurch zur Vermeidung der Rissbildung. Weitere
Prozessparameter zur Vermeidung von Oberflachenrissbildung sind die Gewahrleistung
einer gleichmafRigen Schalenbildung, die Vermeidung von Badspiegelschwankungen und die
Bildung von Oszillationsmarken [228]. Diese Parameter sind wieder stark abhangig von der
Uberhitzungstemperatur, der chemischen Zusammensetzung des Stahls, der Qualitat des
Gielipulvers bzw. GielRschlacke (ihre Viskositat, Schmelztemperatur, Warmeleitfahigkeit,
Aufnahmefahigkeit fur Einschlisse), der Konizitat, und Oszillation der Kokille (Frequenz,
Hubweg, Lange, nicht sinusférmige Kokillenoszillation), sowie der Regelung des Badspiegels
[64][227].
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Der ferrostatische Druck der Schmelze und die Stahlschrumpfung spielen eine wesentliche
Rolle im Kokillenbereich und in der sekundaren Kihlzone [104]. Beide Spannungsarten
verursachen eine Erhéhung der Zugspannungen in der Bramme. Das kann in Verbindung mit
ungleichmaRiger Abkihlung in und unter der Kokille, zur Bildung von offenen Rissen bzw.
Langsrissen in der Mitte der Brammenoberflache und im Kantenbereich fihren [25][104]. Die
Bildung dieser Oberflachenrisse ist auch von der chemischen Zusammensetzung abhangig.
Ein Kohlenstoffgehalt von 0.10 % - 0.15 %, hohe S-, Cu- und Ni-Gehalte, sowie ein niedriges
Mangan zu Schwefel Verhaltnis (kleiner 20) sind besonders gefahrlich fir die Bildung von
Langsrissen im mittleren Bereich der Brammenoberflache [25][27][93][196]. Die Langsrisse
im Kantenbereich bilden sich oft bei den Stahlsorten mit einem Kohlenstoffgehalt zwischen
0.10 % und 0.30 % und besonders bei peritektischen Stahlen mit einem Kohlenstoffgehalt
von 0.1 % - 0.18 % und einem Schwefel- und Phosphorgehalt gréRer als 0.035 % [25][128].
Viele praktische Ergebnisse zeigen, dass sich Langsrisse besonders oft beim GieRen mit
hohen Geschwindigkeiten bilden [93][100]. Die metallographische Untersuchung der
Langsrisse zeigt eine interdendritische Bruchfliche und eine lokale Segregation
[27][99][100]. Das ist darauf zurtickzufiihren, dass die Langsrisse im frihen Stadium der
Erstarrung meistens schon in der Kokille entstehen[27][99][100]. Weitere metallographische
Untersuchungen zeigen aber, dass die Rissausbreitung bei Temperaturen unter der Ar;

stattfindet [99]. Der Riss bildet sich entlang der Austenitkorngrenzen [99].

Einen anderen Bildungsmechanismus zeigen die Sternrisse an der Brammen-
Oberflache. Der Grund fir die Bildung dieser Risse ist die Bildung von flissigen Kupferfilmen
an der Brammenoberflache bei den hohen Temperaturen. Dies flihrt zur Penetration der
Austenitkorngrenzen durch dieses Element [88]. Das ist nur méglich, wenn die Menge des
Kupfers groRer als die Grenzléslichkeit des Kupfers im Austenit ist [88]. Wolf und Schwabe
[225] haben herausgefunden, dass der Rissanfalligkeit an der Brammenoberflache von
aquivalenten Cu — Gehalt abhéngig ist. Dieser Cu - Aquivalentgehalt kann in der folgenden

Formel ausgedruckt werden:

Cu‘ = [%Cu] + 10*[%Sn] — [%Ni] — 2*[%S] (2-3)
Ein Cu‘ Gehalt < 0.2 % gewabhrleistet die Herstellung von Halbzeug frei von den Rissen
[225]. Die Gefahr der Bildung von Sternrissen steigt mit der Zugabe von Cu und Sn. Buzek et

al. [32] haben gefunden, dass die Rissanfalligkeit auch mit der Zugabe vom S im Stahl steigt.

Das aquivalente Cu — Gehalt betragt in diesem Zusammenhang:
Cu’ = [%Cu] + 6*([%Sn] + [%Sb]) — [%N:i] (2-4)

Cu’ = [%Cu] + 8*[%Sn] — [%Ni] (2-5)
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Die Elemente wie S und Ni minimieren die Anfalligkeit der Bildung von Sternrissen im Stahl.
Schwertfeger [190] und Brimacombe [25] berichten, dass das Kupfer durch Abrieb der
Kupferkokille an die Strangoberflache gelangen kann. Durch die Verwendung von Ni oder Cr
— auf den Kokillenplatten ist dieses Problem heute weitergehend geldst. Die Sternrisse sind

meistens nicht tiefer als 3 mm [25].

Einer der haufigsten Fehler an der Brammenoberflache beim Stranggieflen sind
Querrisse. Die Bildung dieser Risse hangt mit der Verminderung der Stahlduktilitat im
Temperaturbereich zwischen 1200 °C und 600 °C, dem sogenannten ,zweiten
Duktilitdtsminimum® [146][168][182] und dem Strangriickbiegen zusammen, wo kleine
Dehnungen von 1 % bis 4 % an der Stranginnenflache auftreten
[43][49][55][86][116][146][168]. Mehrere Forscher berichten [24][36][84][113][146][176][195],
dass die Bildung der Querrisse schon in der Kokille beginnt, aufgrund der Kokillenoszillation
und der lokalen Segregation in den Oszillationsmarken. Die Oszillationsmarken bilden sich
an der breiten und schmalen Brammenseite sowie im Kantenbereich der Bramme. Die
Bildung der Oszillationsmarken kann zur Oberflachenrissbildung wahrend des
Strangriickbiegens im kritischen Temperaturbereich fliihren [24][36][84][113][146][176][195].
Ma et al. [113] berichten dagegen, dass die Oszillationsmarken nur einer von vielen
Einflussgrofien auf die Oberflachenrissbildung sind und die Tiefe der Oszillationsmarken
nicht Gber den Auftritt von Querrissen entscheidet [113]. Ma et al. [113] verglich die Tiefe von
Oszillationsmarken im Innenbogen und Auflenbogen der Bramme beim Giel3en
mikrolegierter Stahle mit Nb, V und Ti. Die Tiefe der Oszillationsmarken in den beiden
Bereichen waren sehr ahnlich. Trotzdem wurden die Querrisse nur im Aullenbogen der
Bramme gefunden. Im diesen Fall wurden die Querrisse beim Biegen des Halbzeuges
erzeugt. Triolet et al. [213] haben gezeigt, dass mit dem Anstieg der Oszillationsmarkentiefe
die Anzahl an Querrissen steigt. Dies konnte durch Beobachtungen beim Vergief3en von
hochfesten, niedrig legierten Stahlen in einer Biege — Richt — Stranggiefsanlage festgestellt

werden. Im diesen Fall wurden die Risse ebenfalls durch das Biegen erzeugt.

Weiters flhrten Triolet et al. [213] Untersuchungen beziglich des Einflusses des
Gielpulvers auf die Menge von Querrissen durch. Durch die richtige Wahl des Giel3pulvers
kann die Anzahl an Querrissen im Kantenbereich reduziert werden. Eine geeignete Auswahl
der Giel3pulver kann zur VergroRerung der Warmeubertragung vom Stahl zur Kokille flhren,
was dann zur Kornfeinung des austenitischen Gefuges an der Brammenoberflache fuhrt
[213]. Weiters kann man die Reibung durch die Auswahl des richtiges GieRRpulvers zwischen
dem Strang und der Kokille deutlich reduzieren [213]. Diese Beobachtungen wurden nach

der Untersuchung von den zwei verschiedenen Giel3pulvern festgestellt. Michalik et al. [131]
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und Triolet et al. [213] erwdhnen auch andere Parameter, welche fir die
Oberflachenrissbildung wesentlich sind. Diese Parameter sind: ungleichmaRige
Temperaturverteilung und Stahlschrumpfung wahrend der Abkulhlung,
Phasenumwandlungen, Verformung in dem Zweiphasengebiet, der ferrostatische Druck der
Schmelze, Richt- und Biegedehnungen sowie die Verformung der Brammenoberflache durch

Stutzrollen. Ein Beispiel fur Oberflachenrisse wird in Abbildung 2-11 gezeigt.

Abbildung 2-11: Risse an der Knlppeloberflache: (a) Querriss am Kantenbereich,

(b) Querriss in der Strangmitte, (c) tiefe Oszillationsmarken [101]

Brimacombe et al. [23][24] hat nach umfangreichen Untersuchungen an einer
StranggiefRanlage festgestellt, dass eine zu intensive Abklihlung in der Sekundarkihlzone
und eine hohe Reibung in der Kokille zur Vergroflerung der Zugdehnungen an der
Brammenoberflache und zur Ausbreitung der Risse filhren kann. McPherson und McLean
[129] beschreiben neben dem Einfluss des Gieldpulvers und des Giellspiegels andere
Parameter. Diese Parameter sind die Stahlzusammensetzung, Kokillenform, Kihlen in der
Sekundarkihlzone und die Steuerung der gesamten StranggieRanlage [129]. Diese
Ergebnisse basieren auf einer ausfuhrlichen Literaturrecherche von McPherson und McLean
[129].

Die Stahlzusammensetzung ist eine der wichtigsten Parameter, die man zur Vermeidung von
Querrissen berlcksichtigen sollte. Als der Stranggusspraxis und den vielen Laborversuchen
ist bekannt, dass peritektische und mikrolegierte Stdhle besonders anfallig bezlglich der
Bildung von Querrissen sind [36][37][46][52][74][80][106] [137][146][156][160][199][221][228].
Eine genaue Beschreibung der Querrisse, die Mechanismen der Entstehung, Art der
Bruchflache und die wichtigsten Einflussparameter zur ihrer Bildung werden in den nachsten

Kapiteln genauer diskutiert.
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2.6 Querrisse

Die Querrisse gehdren zu den haufigsten Oberflachenfehlern beim Stranggiel3prozess.
Diese Risse entstehen meistens entlang von Oszillationsmarken an der oberen Oberflache in
der Strangmitte - und im Kantenbereich (Abbildung 2-12) [146]. An den Oszillationsmarken
konzentrieren sich die Spannungen wahrend des Stranggielprozesses. Diese sind durch ein
gréberes austenitisches Gefiige und Seigerungen im tiefsten Bereich charakterisiert [213].
Die Ausbreitung der Risse findet statt, wenn der Strang gebogen oder riickgebogen wird
[146]. Dabei kédnnen Dehnungen von bis zu 4 % auftreten [43][49][86][87][116][146]. Die
Risse haben meistens eine Lange einigen Millimetern und eine Tiefe von bis zu 8 mm [146].
Die typische Lange der Querrisse im Kantenbereich betragt bis zu ca. 20 mm [213].
Besonders haufig bilden sich Querrisse in mikrolegieren Stahlen, wenn die
Oberflachentemperatur beim Rickbiegen einen Wert zwischen 1200 °C und 600 °C aufweist
[146][168][182]. Der Grund daflir sind die intensiven Ausscheidungsvorgange von Nb(C, N),
AIN, V(CN), MnS [3][6][12] und die Bildung von proeutektoidem Ferrit an den
Austenitkorngrenzen unter der Ars; - Temperatur [146]. Neben den aufgelisteten
Mikrolegierungselementen spielen auch andere Elemente eine bedeutende Rolle. Zu diesen
gehoren Ti, P, Cu, Ni [83]. Der Einfluss von jedem Element auf die Querrissbildung ist
unterschiedlich. Zusatzlich beeinflussen sich die Elemente gegenseitig. Dadurch wird im

Rahmen dieser Arbeit jedes einzelne Element getrennt diskutiert.

Abbildung 2-12: Querrisse: (a) im Mitten- und (b) im Kantenbereich [8][175]

Man muss jedoch feststellen, dass die Entstehung von Oszillationsmarken nicht immer der
entscheidende Parameter zur Querrissbildung ist. Der kritische Parameter ist die Abkuhlung
der Halbzeugoberflache bis zum kritischen Temperaturbereich wahrend des Ruckbiegens
[216].
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Zusammenhangend kann gesagt werden, dass die Uberlagerung von drei Einflissen

verbundenen mit Grobkornbildung die Bildung von Querrissen entscheidet:

1) Bildung von Oszillationsmarken.
2) Lokale AbklUhlung der Brammenoberflache bis zum kritischen Temperaturbereich.

3) Strangbiegen oder -riickbiegen

Die Bildung von Querrissen aufgrund der vorhergenannten Mechanismen wird im Rahmen
dieser Arbeit genau beschrieben und diskutiert. Durch die genaue Kenntnis der Rissbildung
kénnen in weiterer Folge die wichtigsten Parameter sowie mogliche Randbedingungen fir
die Laborsimulation der Bildung von Oszillationsmarken ermittelt werden. Mittels dieses
Versuchsapparats ist es somit maoglich, verschiedene Stahle auf die Rissanfalligkeit im

Stranggielprozess im kritischen Temperaturbereich zu untersuchen.

In den nachsten Kapiteln werden die Einflussfaktoren bzw. die Mechanismen zur
Bildung von Oszillationsmarken an der Schale beim StranggieRprozess diskutiert. Neben
diesen Mechanismen werden auch die MaRnahmen fir die Reduzierung der tiefen
Oszillationsmarken beim Stranggiel3prozess dargestellt. Es wird gezeigt, wie sich das
Gefuge und die kritischen Dehnungen zur Rissbildung durch die Bildung der

Oszillationsmarken andern.

2.7 Bildungmechanismen der Oszillationsmarken

Die Kokille oszilliert wahrend des StranggieRprozesses um das Ankleben der
Strangschale an den Kokillenwanden zu vermeiden. Jedoch verursacht diese Oszillation die
Bildung von Oszillationsmarken. Die Oszillationsmarken sind oft der Ausgangspunkt zur
Querrissbildung. Sie entstehen, wenn sich die Kokille schneller als der Strang nach unten
bewegt (Negativstripzeit t,) [10]. Wahrend der Negativstripperiode vergroRert sich die Tiefe
der Marken an der Strangoberflache. Am Anfang der Negativstripperiode sind die Marken
noch klein. Die Tiefe der Marken vergroert sich im mittleren Bereich und erreicht das
Maximum am Ende der Negativstripperiode [10][11][110]. Die Bildung der Marken kann man
experimentell durch die Schwankungen der Warmestromdichte erkennen [11]. Die
Warmestromdichte vergrélert sich wahrend der ganzen Negativstripperiode und erreicht das
Maximum am Anfang der Positivstripzeit [110]. Die Zusammenhange der Entstehung der
Oszillationsmarken, die Schwankungen in der Warmestromdichte, die Schalenform und die
Kokillenposition werden in Abbildung 2-13 dargestellt. Diese Ergebnisse wurden entweder

durch Laborexperimente oder durch mathematische Modellierung ermittelt.
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Es gibt viele Theorien, wie sich Oszillationsmarken bilden [72][73][210][212]. Besonders
interessant sind die folgenden drei Theorien: Die erste Theorie von Takeuchi und
Brimacombe [210] konzentriert sich auf die Bewegung des Badspiegels wahrend der
Kokillenoszillation. Die Ergebnisse beider Forscher wurden aufgrund der mathematischen
Analyse der Stromung und der Form des Meniskus festgestellt. Die Bildung der Marken in

einer Oszillationsperiode nach dieser Theorie wird in Abbildung 2-14 dargestellt.
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Abbildung 2-13: Bildung von Oszillationsmarken, Schwankungen in der Warmestromdichte,
Schalenform und die Kokillengeschwindigkeit in finf Oszillationszyklen [10][11][110]

Der Badspiegel steigt wahrend der Negativstripzeit in Bezug zur diinnen, erstarrten
Anfangsschale (Schritte 1-3 in Abbildung 2-14). Wahrend der Aufwartsbewegung der
Kokille (Schritte 4-7 in Abbildung 2-14) steigt der Druck des flissigen Stahls, die diinne
Schale wird nach auf’en gebogen. Dieser Mechanismus wird als bend — back — (Rlickbiege)
— Mechanismus bezeichnet. Die Ausbildung von tieferen Oszillationsmarken steigt mit der
Erhéhung der Steifigkeit der Strangschale [228].

g F P

Zeit

Geschwindikeit

Abbildung 2-14: Mechanismen der Bildung von Oszillationsmarken [210]
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Die zweite Theorie wird durch Delhalle et. al. [66] wird aus den Ergebnissen
metallographischer Untersuchungen abgeleitet. Die Oszillationsmarken werden durch drei
mogliche Mechanismen erklart. Diese Mechanismen sind schematisch in Abbildung 2-15

dargestellt.

(a) (b) (c)

Kokille
Fliissiger Stahl

Schale

Uberlauf Uberlauf +Umschmelzen  Badspiegelriickbiegung

Abbildung 2-15: Mechanismen der Bildung von Oszillationsmarken nach Dehalle et al. [66]

Der flissige Stahl Uberlauft die erstarrte Schale und erstarrt an der Kokillenwand
(Abbildung 2-15a). Es entsteht eine Oszillationsmarke mit Uberlappung (,hook*). Beim
zweiten Mechanismus (Abbildung 2-15b) Uberlauft der flissige Stahl die erstarrte Schale
und diese wird dann teilweise umgeschmolzen. Beim dritten Mechanismus (Abbildung
2-15¢) wird die Schale durch den ferrostatischen Druck des flissigen Stahls zur
Kokillenwand  gepresst [66], dies entspricht dem  bereits geschriebenen
Riickbiegemechanismus (bend — back). Oszillationsmarken mit und ohne Uberlappung

werden in Abbildung 2-16 dargestellt.

Abbildung 2-16: Oszillationsmarken mit Uberlappung (a) und ohne Uberlappung (b) [210]

Eine weitere Theorie der Oszillationsmarkenbildung kommt von Emi et al [73]. Das
erstarrte GieRBpulver an der Kokillenwand driickt die Schale wahrend der Kokillenoszillation
von der Kokillenwand weg, was zur Markenbildung flihrt [73][212][185] (Abbildung 2-17). In
der ersten Phase der Bildung der OM (Abbildung 2-17a) bewegt sich die Kokille nach oben.
Der Unterschied in der Geschwindigkeit zwischen der Kokille und der Schale erreicht ein
Maximum. Die geschmolzene Schlacke wird dabei nach oben zur Schlackenschicht
gepresst. Dann (Abbildung 2-17b) ragt die erstarrte Schlacke Uber die Gielpulverschicht.

Zu diesem Zeitpunkt herrscht kein Unterschied zwischen der Geschwindigkeit des Strangs
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und der Kokille. Im nachsten Schritt (Abbildung 2-17c) bewegt sich die Kokille nach unten.
Die Bewegungsgeschwindigkeit der Kokille ist hier groRer als die des Strangs. Das flhrt zur
Infiltration des Strangs durch die flissige Schlacke aus der Schlackenschicht. Die erstarrte
Schlacke an der Kokillenoberflache presst die Schale im Meniskusbereich zusammen, was
der Ausgangspunkt zur Bildung von OM ist. Der ferrostatische Druck des flliissigen Stahles
drickt den Schalenmeniskus in die entgegengesetzte Richtung der erstarrten Schlacke
(Abbildung 2-17d). Diese Bewegung wird bis zum Ende des Oszillationszyklus
durchgefuhrt (Abbildung 2-17e) [216].

o
(2]
o
]

a

GieRpulver—

erstarrte Schlacke—\"‘_'_ I\ —
geschmolzene—— §
Schlacke / //4 /— //_

fliissiger Stahl I
5 =
Rippelmarke - !
Schale >

Abbildung 2-17: Mechanismus der Oszillationsmarkenbildung nach Emi et al. [73]

Aus Laborversuchen und praktischen Erfahrungen wurden jene Parameter identifiziert,
die zur Reduzierung der OM — Tiefe eine entscheidende Rolle spielen. Einer der wichtigsten
Parameter, der die Bildung von OM beeinflusst, ist das Giel3pulver. Besonders
wlnschenswert ist flir die Vermeidung der Oszillationsmarken ein Gielpulver mit einer
hohen Flietemperatur bzw. niedriger Warmeabfuhr [228]. Zusatzlich soll das Gielipulver
eine gute Schmierfahigkeit haben um die Reibung in der Kokille bzw. die Zugspannungen
zwischen dem Strang und der Kokille zu vermeiden [217]. Diese Eigenschaften reduzieren
auch die Steifigkeit der Schale wund fihren dadurch zur Verminderung der
Oszillationsmarkenbildung. Weiters kann man durch die Minimierung der Amplitude der
Fluktuationen der Schmelze in der Kokille die Menge und Tiefe von OM reduzieren [TUR87].
Die dritte Malnahme ist die Reduzierung der Negativstripzeit mit der Erhéhung der
Oszillationsfrequenz und der Reduzierung des Hubweges [10][57][72][208][216][228]. Der
positive Einfluss der Reduzierung von Oszillationsmarken durch die Erhéhung der
Oszillationsmarkenfrequenz wird in Abbildung 2-18 dargestellt. Die vierte Mallnahme ist die
Anderung der Kokillenoszillation von sinusférmig auf dreieckig. Das fiihrt zur Reduzierung
der Negativstripzeit und daruch zur Vermeidung der Oszillationsmarkenbildung [66]. Die

funfte MalRnahme ist die Verwendung von Materialien zur Beschichtung des oberen
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Kokillenbereichs und die Reduzierung der Warmestromdichte im Bereich des Badespiegels
[66].

£=100 min™ =240 min™

Abbildung 2-18: Reduzierung der Tiefe von Oszillationsmarken durch die Erhéhung der

Oszillationsfrequenz von 100 min™" auf 240 min™ [72]

Die Oszillationsmarken konzentrieren die Dehnungen schon wahrend der Erstarrung und
weiters wahrend der Verformung in der Ruckbiegezone [129][228]. Die
Dehnungskonzentration kann zur Bildung von Heildrissen (=Erstarrungsrisse) in der Kokille
oder von interkristallinen Rissen wahrend des Strangriickbiegens im Temperaturbereich
zwischen 1200 °C und 600 °C fuhren (Abbildung 2-19) [228].

THRD S SR
r/ F rr'l; "\f 1
L

Risse enlang der
Austenitkorngrenze

gsrisse

Abbildung 2-19: Zwei Typen von Rissen entlang Oszillationsmarken [228]

Die Auswirkung von Form und Tiefe der Oszillationsmarken auf die Rissanfalligkeit wurde
durch Suzuki et. al. [207] untersucht Im Rahmen seiner Untersuchungen wurden Proben aus
der Brammenoberflaiche herausgeschnitten, welche zwischen 2 und 30 mm von
Strangoberflache entfernt. Diese Proben wurden danach auf eine endgultige Abmessung von
10 mm x 20 mm x 140 mm weiterbearbeitet. Dabei haben die Brammen einen
Kohlenstoffgehalt zwischen ca. 0.13 % und 0.17 % und einen Niobgehalt zwischen 0 %
und 0.028 %. In die Proben wurden Kerben mit verschiedenen Formen eingebracht. Die

Kerbe stellt dabei eine Oszillationsmarke dar, welche Ausgangspunkt fur einen Riss ist.
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Die Ergebnisse zeigen, dass die Form der OM keine wesentliche Rolle spielt. Jedoch sinkt
die kritische Dehnung zur Rissbildung mit der VergroRerung der Kerbtiefe. Der Einfluss der
Tiefe der Oszillationsmarken auf die kritische Dehnung zur Rissbildung wurde in der
Abbildung 2-20 dargestellt. Abbildung 2-20 zeigt, dass OM, welche tiefer als 0.2 mm sind,
die kritische Dehnung zur Rissbildung unter 10 % senken (gemessene mit dem
Heillzugversuch). Im Stranggiel3prozess ist die kritsche Dehnungen zur Rissbildung entlang
der tiefen Oszillationsmarken wesentlich kleiner. Dadurch kann man sagen, dass die OM die

Rissanfalligkeit beim StranggieRprozess deutlich vergrofRern.
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Abbildung 2-20: Einfluss der Oszillationsmarkentiefe auf die kritische Dehnung zur Rissbildung flr
die peritektische Stahlsorte mit dem mittleren Kohenstoffgehalt [207]

Dadurch steigt die Rissanfalligkeit des Stahls mit tieferen OM. Die Bildung der OM
verursacht auch einen schlechteren Kontakt zwischen dem Strang und der Kokille. Dies

verursacht weiters eine Vergréberung der Austenitstruktur in den OM [190][207].

Es ist aus den Ergebnissen aus dem Heillzugversuch bekannt [59][136][146][164][190], dass
sich Querrisse haufiger entlang von gréberen Austenitkdrnern bilden. Dafur gibt es viele
maogliche Griinde [146]: Zur den wichtigsten gehoéren die gréRere Spannungskonzentration in
den Triple-Punkten beim Korngrenzengleiten und die VergréRerung der Auscheidungsdichte
durch die Verkleinerung der mdglichen Ausscheidungsplatze im Vergleich zum feinen
Geflige [146].

Dippenaar et al. und Xu et al. [69][230] zeigen, dass manche Austenitkérner, aufgrund
der Erhéhung der lokalen Temperatur (>1350 °C) und der gréfteren Dehnungen (sogenannte
anormale Kornvergréberung) schneller als andere wachsen. Zusatzlich entstehen grobere
Austenitkdrner aus den groben & — Ferritkbrnern bei niedrig kohlenstoffhaltigen Stahlen [68].
In diesen anormalen Austenitkdrnern scheiden sich Sulfide schneller aus und/oder ein Cu -
Film bildet sich schneller aus, was die Austenitkorngrenzen weicher machen. Das kann

schon bei kleineren Dehnungen eine Mikrorissbildung verursachen [69]. Die Mikrorisse
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breiten sich bei Temperaturen unter der y/a Umwandlung wahrend des Strangruckbiegens
zu massiven Rissen aus [69][230]. Eine schematische Darstellung der Risse an den
Oszillationsmarken und der Querrisse entlang von anormalen groben Austenitkdrnern wird in
Abbildung 2-21 gezeigt.

Abbildung 2-21: Mikrorrisse an einer Oszillationsmarke entlang von anormalen groben
Austenitkérnern [208][209][230]

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass  Oszillationsmarken als
Spannungskonzentrator fir die Rissbildung dienen. Diese Risse kdnnen schon im
Zweiphasengebiet entstehen und sich wahrend des Strangriickbiegens weiter ausbreiten.
Durch die Entstehung der OM sinkt die Warmeabfuhr vom Strang zur Kokille aufgrund des
schlechteren Kontakts zwischen Strang und Kokille. Dies verursacht eine Vergroberung des
austenitischen Gefliges. Ein grobes austenitisches Geflige konzentriert die Spannungen an
den Triple-Punkten mehr als ein feines austenitisches Gefiige. Mit der Vergréberung der
Austenitstruktur sinkt die Menge der potenziellen Platze fur Ausscheidungen und dadurch

steigt die Ausscheidungsdichte im Vergleich zu einer feineren Struktur an.

Die Bildung von Querrissen beim Stranggief3prozess ist ein komplexes Phanomen. Die
Entstehung der OM ist nur der erste Schritt zur Bildung von Querrissen. Die anderen
Mechanismen wirken unter der Kokille. Diese Mechanismen sind temperaturabhangig und
verursachen Schwankungen der Stahlduktilitét und die Bildung von interkristallinen Rissen
wahrend des Stranggiellens, wenn die Strangoberflache durch die
Zugspannungen/Zugdehnungen belastet wird. Zur diesen Mechanismen gehoéren die
Ausscheidungsprozesse und die Verformung wahrend der y/a Umwandlung [146][218]. In
den nachsten Kapiteln werden diese Phanomene genau diskutiert. Ein gutes Verstandnis
dieser Phanomene ist notwendig fir die Verifizierung der metallographischen Ergebnisse

des experimentellen Teils der vorliegenden Arbeit.
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2.8 Mechanismen der Oberflachenrissbildung

Der Stahl zeigt im StranggieRprozess wahrend der Abkihlung aus der Schmelze
Schwankungen der Duktilitdt, welche zusammen mit Dehnungen und Spannungen zur
Rissbildung fiihren kénnen. Besonders gefahrlich fiir die Bildung von Oberflachenrissen ist
der Temperaturbereich zwischen 1200 °C und 600 °C beim Ruckbiegen des Stranges. Die
Risse die sich in diesem Temperaturbereich bilden sich durch die Dekohasion der
Korngrenzen und zeigen eine interkristalline Bruchflache [119][146][213][218].
Abbildung 2-22a zeigt einen Oberflachenriss in Kantenndhe der Bramme. Dieser Riss
Uberschneidend die Dendriten, was beweist, dass der Riss unter der Solidus — Temperatur
gebildet wurde. In Abbildung 2-22b ist die Dekohasion einer Austenitkorngrenze durch
Mikroporen zu sehen [213].
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Abbildung 2-22: Oberflacheriss in Kantenndhe der Bramme, gebildet unter der Solidustemperatur (a)

und Dekohasion einer Austenitkorngrenze durch Mikroporen (b) [213]

Die interkristalline Bruchflache ist entweder glatt oder weist Vertiefungen und Mikroporen auf
[146][238]. Eine glatte Bruchflache ist typisch flir den Bruch wahrend der
Korngrenzengleitung des Austenits. Im zweiten Fall entstehen die Risse wahrend der
Korngrenzengleitung um nichtmetallische Einschlisse oder Karbid- und Nitrid-
Ausscheidungen herum [106][146][106][238]. Die Korngrenzengleitung ist ein interkristalliner
kriechender Verformungsmechanismus, daflir ist eine niedrigere Dehnungsrate typisch
(10*s™-10°s™), diese ist ahnlich jener wahrend des Strangriickbiegens beim StranggieRen
[106][146]. Jedoch zeigen einige Experimente, dass die Korngrenzengleitung auch bei

hoheren Dehnraten 10" s™ auftreten kann [166].

Eine glatte Bruchflache bildet sich durch die Entstehung und Ausbreitung von Keilporen [75].
Im Gegensatz dazu entstehen Bruchflachen mit Vertiefungen und Mikroporen durch die

Mechanismen der Mikroporenbildung, Mikroporenvergroflerung und des
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Zusammenwachsens der Poren [146]. Der erste Mechanismus der Rissbildung tritt nur im
reinen Austenit auf. Der Grund dafir ist die begrenzte dynamische Erholung des Austenits,
was durch die hohen Spannungen an den Tripel-Punkten des Austenits eine Rissbildung
verursacht [79][146][218]. Der Mechanismus der Rissbildung und die Ausbreitung wahrend
der Korngrenzengleitung wird durch Hurtado-Delgado und Morales [87] schematisch in
Abbildung 2-23 dargestellt.

I (o} o ] o
(@) (b) (c)

o o o

Abbildung 2-23: Schritte der Entstehung und Ausbreitung der interkristallinen Risse wahrend der

Korngrenzengleitung [87]

Die Risse (Abbildung 2-23) entstehen durch eine kleine Dekohé&sion an der Korngrenze [87]
und bilden sich durch ,den Versetzungsaufstau und Korngrenzgleitung an den Tripel-
Punkten von Korngrenzflachen® weiter aus [75]. Der beschriebene Mechanismus tritt bei
hohen Temperaturen (gréRer als 960 °C) bevorzugt auf [75][87]. Bei diesen Temperaturen
weist der Stahl, aufgrund der kleineren Menge an Ausscheidungen an den
Austenitkorngrenzen, eine hohe Duktilitdt auf [75]. Die moglichen Formen der Risse

abhangig von der Korngrenzenbewegung der Austenitkbrner werden in Abbildung 2-24
A A
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Abbildung 2-24: Verschiedene Formen der Risse an den Austenitkorngrenzen abhangig von der

dargestellt.

Korngrenzenbewegung [40][146]

Der zweite Mechanismus der Porenbildung bringt beim StranggieRprozess grolie
Probleme mit sich. Dieser Mechanismus tritt bei niedrigeren Temperaturen im Vergleich zum
ersten Mechanismus auf. Die Bildung der Poren ist in diesem Fall mit der Blockierung der

Versetzungen entlang der Austenitkorngrenzen, der feinen Ausscheidung von Karbiden, und
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Nitriden und nichtmetallischen Einschlissen verbunden [75]. Weiters ist die Bildung von
Ferrit entlang der Austenitkorngrenzen unter der Ar; — Temperatur und die Entstehung von
weichen ausscheidungsfreien Zonen (AFZ) entlang der Ausscheidungen an den
Korngrenzen auch fir diesen Mechanismus verantwortlich (Abbildung 2-25)
[6][104][116][123] [146].

Abbildung 2-25: Ausscheidungsfreie Zone entlang von Austenitkorngrenzen in Nb — haltigem Stahl
untersucht bei 950°C. An den Korngrenzen findet man feine Nb(CN) Ausscheidungen und grobe MnS
Einschllisse [52][143]

Diese Phanomene verursachen einen dramatischen Abfall der Stahlduktilitdt und eine
Querrissbildung an  der Halbzeugoberflaiche. = Abbildung 2-26 zeigen die

Erscheinungsformen und Bruchflachen bei der Porenbildung [75][52].
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Abbildung 2-26: Arten von Bruchflachen: (a) Glatte interkristalline Bruchflache typisch fiir die
Porenbildung bei hohen Temperaturen [146] und (b) die Vergréferung des ersten Bilds zeigt eine
kleine Menge an Sulfiden an der Bruchflache [146]; (c) Zusammenwachsen der Mikroporen [55] und
(d) die VergrofRerung der Bruchflache ist typisch fir die Porenbildung aufgrund der Ausscheidungen
(REM) [6]
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Der typische Ablauf der Bildung von Querrissen an der Halbzeugoberflache beim
Stranggieflprozess zwischen ca. 950 °C und 700 °C wird in Abbildung 2-27 dargestellt. Die
Bilder (a) und (d) reprasentieren die dynamische Ausscheidung und eine
Spannungskonzentration innerhalb der weicheren Schicht (AFZ und Ferritsdume) entlang
der Austenitkorngrenzen im ersten Stadium der Verformung. Die Bilder (b) und (e) zeigen die
Porenbildung durch die Dekohasion der Ausscheidung/Matrix - Grenzflachen. Die Bilder (c)

und (e) zeigen das Zusammenwachsen der Poren.
(a) (b) (c)

Ausscheidungen in Matrix

~200n Ausscheidungen

an der Korngrenzen

Ferrite an der Korngrenzen

7, Nicht umgewandelte
Austenit

(d)

Abbildung 2-27: Die Etappen der interkristallinen Rissbildung durch das Zusammenwachsen der
heterogenen Poren bei niedrigeren Temperaturen in Austenit (a-c) und im Zweiphasengebiet y/a (d-f)
[123]

Der Mechanismus der heterogenen Porenbildung beginnt bei niedrigen Temperaturen
im Austenit, wo sich Karbonnitride an den Korngrenzen ausscheiden (Abbildung 2-27a). Die
Ausscheidungen verursachen eine Korngrenzenverfestigung und die Bildung der AFZ auf
beiden Seiten der Korngrenzen [106][146]. Die AFZ sind relativ weich und konzentrieren die
Spannungen wahrend des Strangriickbiegens. Dadurch entstehen Poren entlang dieser
Ausscheidungen (Abbildung 2-27b). Die Poren wachsen mit zunehmenden Spannungen
zusammen, was weiter zur Oberflachenrissbildung fuhrt (Abbildung 2-27c) [6][123]. Unter
der Arz — Temperatur konzentrieren sich die Spannungen entlang der Austenitkorngrenzen
im weichen und dinnen Ferritfilm (~5-20 pm) (Abbildung 2-27d), der wahrend der
Umwandlung gebildet wurde [79][98][106][146]. Die Spannungen konzentrieren sich im
Ferritfilm aufgrund der niedrigeren FlieRspannung (flow stress) und Verfestigung den Ferrit
im Vergleich zum Austenit. Die niedrigere FlieRspannung und die Verfestigung ist auf die
niedrigere Stapelfehlerenergie des Ferrits zurlckzufihren [106][107][168]. Nach der

Uberschreitung der kritischen Spannungen bilden sich, aufgrund der Dekohésion der
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Teilchen/Ferrit Grenzflache, Poren. Zu diesen Teilchen gehdren grobe nichtmetallische
Einschlisse und feine Ausscheidungen (MnS, AIN, BN, Ti(CN), Nb(CN), V(CN)) die sich an
den Austenitkorngrenzen bildeten. Eine weitere VergroRerung der Spannungen fuhrt zur
Vergrdoberung und zum Zusammenwachsen der Poren. Dadurch bilden sich interkristalline
Risse an der Strangoberflache in der Riuckbiegezone [98][113][123][140][146][151][154]. Der
Mechanismus der interkristallinen Rissbildung wird in beiden Fallen durch Elemente
verstarkt, die die Oberflachenenergie verringern [213]. Der Stahl erreicht ein
Dukitlitatsminimum, wenn das Gesamtvolumen des Ferrits ca. 5-10 % betragt [45][106][107].

Die Risse entlang des diinnen Ferritfilms werden in Abbildung 2-28 dargestellt.

Abbildung 2-28: (a) Interkristalline Risse entlang eines dinnen Ferritfilms [36] und (b) die

Ausbreitung der Risse entlang eines dinnen Ferritfilms gebildet an den Austenitkorngrenzen

(Brammenprobe) [213]

Durch eine weitere Abkihlung der Halbzeugoberflache unter die Ar; — Temperatur
resultiert eine Zunahme der Ferrit-Menge an den Austenitkorngrenzen und eine
Verbesserung der Duktilitédt. Die Verbesserung der Duktilitat ist schon ab ca. 30 K unter der
Ar; - Temperatur bemerkbar, wenn sich 30 % - 50 % des Ferrits an den
Austetnitkorngrenzen  gebildet  hat  [45][52][55][107][108][136][145][146][153].  Die
Erhéhungsgeschwindigkeit der Duktilitat ist aber bei 30% Ferrit in Bezug auf das
Gesamtvolumen am héchsten [45]. Der Duktilititsanstieg ist durch die Ubertragung der
Dehnungen mit dem zunehmenden Gesamtvolumen des Ferrits moglich [45]. Einige
Hinweise zeigen [42][52][108][140][150][153][154], dass der Ferrit an den
Austenitkorngrenzen nicht nur aufgrund der Phasenumwandlung unter der Ar; — Temperatur
entstehen kann, sondern auch durch die Deformation induziert werden kann. Mintz [146] hat
die moglichen Phanomene zusammengefasst, die zur Bildung von deformationsinduzierten

Ferrit (DIF) fihren kénnen.
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Diese Phanomene wurden nach Auswertungen von HeilRzugversuchen festgestellt. Zu

diesen gehdren:

- Keimbildung an Ausbuchtungen an den Austenitkorngrenzen, aufgrund der lokalen
Korngrenzenmigration.

- Lokale Erhéhung der Stapelfehlerenergie wegen der Bildung von Subkdrnern neben den
Austenitkorngrenzen.

- Erhéhung der Stapelfehlerenergie wegen der VergrofRerung der Versetzungsdichte im

deformierten Austenit, was die Ferritbildung beglnstigt.

Der deformationsinduziere Ferrit ist eher ungewdhnlich beim StranggieRprozess. Der Grund
dafur sind die niedrigeren Dehnungen (1 — 4 %) und groben Austenitkérner [146], die an der
Oberflache des Halbzeugs wahrend des Stranggieltens auftreten. Jedoch zeigen die
Ergebnisse von Mintz et al. [150] resultierend aus Heilkzugversuche, dass sich DIF schon bei
einer Dehnung von 2 % bei einem Stahl mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,1 % und einer

Austenitkorngrofie von 200 um bilden kann.

Der Mechanismus der Porenbildung durch die Spannungskonzentration entlang
nichtmetallischer Einschlisse (Sulfide) ist nicht der dominante Mechanismus zum Aufbau
von Querrissen bei hohen Temperaturen im Austenit, denn die Stahle mit einem Mn/S -
Verhaltnis gréRer als 60 sind nicht empfindlich fur Rissbildung. Der Grund dafir ist die
geringe Ldslichkeit von Mn und S und die Tendenz von MnS zur Ausscheidung in der
Austenitmatrix [104]. Diese Ergebnisse wurden nach Untersuchungen mit der Hilfe von 3 —
Punkt Biegeversuchen bei wiedererwarmten Proben gefunden. Auferdem wirken sich grobe
Sulfide nicht auf die Verringerung der Duktilitdt aus [146]. Einige Hinweise aus
Heillzugversuchen mit bis zur Versuchstemperatur abgekihlten Proben und
anschlielendem Losungsgliihen bei 1330 °C zeigen, dass grobe Mangansulfide die
Ferritbildung begiinstigen und dadurch den Duktilitatseinstieg begtinstigen [52]. Osinkolu et
al. [165] haben den kombinierten Einfluss der AIN und S auf die interkristalline Rissbildung
mit der Hilfe vom Heildzugversuch untersucht. Im Rahmen dieser Arbeit wurden Stahle mit Al
— Gehalten von 0.0025 % und 0.093 % und S — Gehalten von <5 ppm und 83 ppm
untersucht. Die Ergebnisse zeigen, dass S die Korngrenzenfestigkeit verringert und AIN den
interkristallinen Wiederstand fir eine Deformation vergréRert. Dadurch sinken die kritischen

Schubspannungen fiir eine interkristalline Rissbildung [165].

Neben den Mikrolegierungselementen und den Mangansulfiden hat der Kohlenstoff
einen wesentlichen Einfluss auf den Start der beiden Mechanismen der Porenbildung. Der
Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf beide Mechanismen der Rissbildung wurde mit Hilfe

des Heillzugversuchs durch Crowther und Mintz untersucht [60]. Die Ergebnisse zeigen,

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski Seite 32



LITERATURTEIL

dass mit der Uberschreitung eines Kohlenstoffgehaltes von 0.28 % ein dominanter
Mechanismus fur die Rissbildung der interkristalline Bruch ist. Die Erklarung dafur ist die
Erhdéhung der Aktivierungsenergie mit dem Anstieg des Kohlenstoffgehaltes und der dadurch
verbundenen VergroRerung der kritischen Dehnung fur die dynamische Rekristallisation. Es
sollte jedoch betont werden, dass eine dynamische Rekristallisation beim StranggieRprozess
unmaglich ist. Der Grund dafiir sind die zu groben Austenitkérner (> 1 mm) und die nicht
ausreichenden Dehnungen (1 - 4 %) fir die dynamische Rekristallisation
[563][55][138][146][150][168].

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass die dominierten Mechanismen der
Bildung von Querrissen an der Halbzeugoberflache die interkristalline Rissbildung wahrend
der Verformung, verbunden mit der Ausscheidung von Mikrolegierungselementen an den
Austenitkorngrenzen ist und/oder der Bildung eines Ferrit - Filmes wahrend der y/a
Umwandlung sind. Risse, die durch diesen Mechanismus entstehen, zeigen eine
interkristalline Bruchflache. Diese Bruchflache zeigt jedoch einige Unterschiede bei einer
Untersuchung mit dem Rasterelektronenmikroskop (REM). Die Bildung von Poren und
Rissen ist diffusionskontrolliert [146][150]. Die kritische Temperatur flr die Rissbildung
betragt je nach Stahlsorte zwischen 1200 °C und 600 °C. Die Korngrenzengleitung und die
Bildung von Mikroporen ist typisch fiir eine niedrigere Dehnrate (10°- 10 s™), &hnlich jenen,
die beim Stranggie3prozess in der Rickbiegezone auftreten [123][146][150]. Der Ferrit bildet
sich beim StranggielRprozess unter der Ar; Temperatur wahrend der y/a Umwandlung.
Besonders gefahrlich fur die Rissbildung ist das Strangrickbiegen kurz unter Ar;
Temperatur, wenn sich nur der dinne Ferritfilm an den Austenitkorngrenzen befindet. Ein
Auftreten von deformationsinduzierten Ferrit und die dynamische Rekristallisation sind beim
Stranggiel3prozess unwahrscheinlich. Der Auftritt der dynamischen Rekristallisation und die
Kornfeinerung des austenitischen Gefliges kurz vor der Rickbiegezone kénnte besonders
gunstig fur die Vermeidung von Oberflachenrissen und die Verbesserung der Qualitat des

gegossenen Halbzeuges sein [231].

Es ist bekannt, dass die Ausscheidungen und die Bildung von Ferrit — Filmen an den
Austenitkorngrenzen Schwankungen in der Duktilitat verursachen. Zusatzlich werden diese
Schwankungen durch Stahlzusammensetzung, KorngroRen sowie von unterschiedlichen
Verformungsgeschwindigkeiten beeinflusst. Die Kenntnis dieser Parameter ist notwendig um
die Unterschiede in den Rissempfindlichkeit von Stadhlen unter stranggiefnahen
Bedingungen besser zu verstehen. Im nachsten Kapitel werden Schwankungen in der
Stahlduktilitdt abhangig von der Temperatur in Form eines Diagramms dargestellt und die

Problematik der Oberflachenrissbildung weiter diskutiert.
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2.9 Einfluss der Parameter auf die Stahlduktilitat und die
Oberflachenrissbidung

Die Unterschiede in der Stahlduktilitdt wurden das erste Mal als ,Brucheinschnirung in
Abhangigkeit der Temperatur® — Diagramm durch Suzuki et al. [205] dargestellt. Die Autoren
haben drei Bereiche in diesem Diagramm mit unterschiedlichen Mechanismen der
Verminderung der Duktilitat dargestellt: zwischen (1) der Nullzahigkeitstemperatur und 1200
°C, (2) 1200° C und 900 °C und (3) 900 °C und 600 °C. Diese Temperaurbereiche sind
quantativ zu sehen, durch die Aufteilung des Diagramms auf drei Bereiche wollten die
Authoren die typischen Mechanismen der Verminderung der Duktilitdt beschreiben, die bei
ungefahr diesen Temperaturen einsetzen. Bei jeder Stahlsorte liegen diese Phanomene bei
etwas anderen Temperaturbereichen und sind neben der chemischen Zusammensetzung
auch von den Versuchsparametern abhangig. Wolf [224] hat zusatzlich den Einfluss
niedrigschmelzender Cu-reicher Phasen in Bezug auf den Duktilitdtsabfall gezeigt. Thomas
et al. [211] haben den Einfluss der y/a Umwandlung und die Ausscheidung von Fe;C
Karbiden auf den Duktilitatsabfall in dem Diagramm dargestellt. Huchtemann und Wulfmeier
[90] haben den Fest-, Flissig- und Zweiphasenbereich markiert. Alle diese Beitrdge werden

in Abbildung 2-29 zusammengefasst.

Riss Riss Riss Riss niedrig Mn/S,

Ferrit+Fe,C S, P, Cu, Sn, B, Pb, Bi....

Ferrit Ferrit

AIN, BN, Nb(C,N), VN, Mng  AIN, BN, Nb(C,N), MnS, VN AIN, BN, Nb(C.N), VN (Fe,Mn)S-0  Schmelze

Cu,Sn, Sb S

Duktilitét [%]

J:m .lﬂ\lr3

L] L]
600 900 1200 t
Nullzdhigkeitstemperatur

Solidustemperatur

Deformationstemperatur [°C] Liquidustemperatur

fest gebiet | fliissig

Abbildung 2-29: Anderungen der Stahlduktilitat abhéngig von der Temperatur
[90][205][211][224]
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Das Diagramm wird in zwei Zonen geteilt, in denen der Abfall der Stahlduktilitat auftritt:
Hochtemperaturzone

Diese Zone (schwarz markiert) ist durch die Lange des Zweiphasengebiets und die
sogenannte Nullzahigkeitstemperatur charakterisiert. Die Nullzahigkeitstemperatur (NZT) ist
jene Temperatur, bei welcher Stahl komplett erstarrt ist und keine Restschmelze zwischen
den Dendriten existiert [171][188]. Dieser Temperaturbereich ist typisch fiur die Erstarrung
der Schale in der Kokille. Die Uberschreitung der kritischen Dehnungswerte bei einer
Temperatur kurz Uber der NZT flhrt zur Bildung von Heifrissen und interdendritischen
Bruchflachen. Die Mechanismen zur Bildung von Heildrissen wurden schon in Kapitel 2.4 im
Detail beschrieben. Mangansulfide und Elemente wie z.B. S, P, Cu, Sn, Pb, B haben einen
Einfluss auf die NZT und die Grofle des Zweiphasengebiets [90][211]. Nach weiterer
Abklhlung der Halbzeugoberflache steigt die Stahlduktilitat an. Beim StranggielRprozess ist
der Stahl in diesem Temperaturbereich unempfindlich fir eine Rissbildung. Ein Bruch des
Stahles ist nur bei sehr hohen Dehnungen mdglich. Der gebrochene Stahl zeigt eine
transkristalline Bruchflache mit charakteristischen ,Gribchen® [211]. Mit dem weiteren
Temperaturabfall andert sich der Bruchmechanismus vom transkristallinen zum
interkristallinen Bruch. Dieser Bruchmechanismus ist typisch flr die Zone der reduzierten
Duktilitat [211].

Zone der reduzierten Duktilitét

Die Zone der reduzierten Duktilitat tritt zwischen den Temperaturen von 1200 °C und
600 °C auf, abhangig von der Stahlzusammensetzung sowie den AbkuUhlungsbedingungen
[104][206]. Dieser Temperaturbereich ist in der Fachliteratur als ,zweites Duktilitatsminimum®*
bekannt [146][168][182]. Dieser Bereich charakterisiert sich durch einen massiven Abfall in
der Duktilitat. Dieser Abfall ist besonders fiir die Bildung von Querrissen gefahrlich, die
wahrend des Biegens oder Richtens des Stranges auftreten kénnen. Die Breite und Tiefe
des Abfalls ist abhangig von der Stahlzusammensetzung, dem Temperaturverlauf und der
Abkuhlungsrate, der Halbzeugoberflache sowie der Gielligeschwindigkeit [6][37][105]. Die
GroRe, Menge und Verteilung der Sulfide und Ausscheidungen von Karbonitriden, die
Entstehung von niedrigschmelzenden Phasen an der Korngrenzen sowie die weicheren
Phasen (ausscheidungsfreie Zonen und der Ferritfilm) entlang der Austenitkorngrenzen ist
an zweiter Stelle fir diesen Abfall verantwortlich [6][52][56][146][153]. Die zuséatzlichen
Faktoren fur den Duktilitdtsabfall in diesem Temperaturbereich sind eine niedrigere
Dehnungsrate und die groben Austenitkdrner [59][146][150][236].
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Die Zone der reduzierten Duktilitat kann man noch in vier Bereiche teilen:

Bereich 1. (rot markiert): Dieser Bereich befindet sich in einem Temperaturintervall
zwischen 1200 °C und 900 °C [57]. Der dominierende Grund zu den Duktilitdtsabfall ist die
Ausscheidung von (Fe, Mn)S-O an den Austenitkorngrenzen [211]. Dieser Mechanismus
charakterisiert sich durch interkristalline Bruchflachen [184]. Crowther [57] denkt, dass die
Rissbildung mit der (Fe, Mn)S-O Ausscheidung beim StranggieRprozess aufgrund der zu
niedrigeren Dehnraten nicht mdglich ist. Der zweite Mechanismus in diesem
Temperaturbereich ist das Auftreten von niedrigschmelzenden Cu - reichen Phasen an den
Austenitkorngrenzen. Der Auftritt dieser Phasen verursacht die Bildung von Heif3rissen und
die Entstehung von interdendritischen Bruchflachen aufgrund der Penetration der
Austenitkorngrenzen bis zu einer Temperatur von 1080 °C (Liquidustemperatur von Cu)
[156]. Die Ergebnisse von Huchtemann et al. [HUC98] zeigen einen schadigenden Einfluss
von 0.1 % Kupfer auf die Stahlduktilitdit bei hohen Temperaturen. Bei niedrigeren
Temperaturen sinkt der Einfluss des Kupfers auf die Stahlduktilitdt. Der Zusatz von Nickel
verbessert die Duktilitdt eines Cu — reichen Stahls, aufgrund der Erhéhung des
Léslichkeitslimits (9%) von Cu in Austenit [152][184]. Das Kupfer kann auch in Form von
Kupfersulfiden Cu,S ausgeschieden werden, was den Duktilitdtsabfall bei niedrigeren
Temperaturen des zweitens Duktilitdtsminimums verursacht [152]. Der Zusatz von Zinn in
Verbindung mit Cu verschlechtert zusatzlich die Duktilitdt und vergroRert die Neigung zur

Rissbildung bei niedrigeren Temperaturen [90].

Bereich 2. (blau markiert): Der Duktilitatsabfall tritt in diesem Bereich zwischen ca. 900 °C
bis zu 600 °C auf. Der Stahl zeigt in diesem Temperaturbereich beim Stranggielprozess
einen interkristallinen Mechanismus der Rissbildung [CROa]. Die interkristalline Rissbildung
tritt, aufgrund der Dekohasion entlang von Karbonitriden (AIN, BN, Nb(CN), VN) an der
Austenitkorngrenzen, ein. Besonders schadigend sind Aluminiumnitride und feine
deformationsinduzierte Nb(CN) [6][156]. Der negative Einfluss dieser Ausscheidungen auf
die Stahlduktilitat kann mit der Zugabe von Titan vermieden werden [MIN99]. Der Grund
dafiir ist die Ausscheidung von gréberen TiN bei hoheren Temperaturen, die als
Ausscheidungsplatze fir Nb(CN) dienen [3][156]. Weiters bindet Titan den Stickstoff bei
hohen Temperaturen [74], dadurch steht weniger Stickstoff flir die Bildung der Al- Nb-
Ausscheidungen zur Verfiigung [14][74]. Mehrere Laborexperimente zeigen, dass durch die
Vergroberung der Ausscheidungen und die Senkung der Abkihlrate die Stahlduktilitat steigt
und dadurch die Rissempfindlichkeit sinkt [3][35][62][144][146][149].

Bereich 3. (griin markiert): Der Grund fur den Abfall in diesem Bereich ist die Bildung eines

Ferritfilms wahrend der y/a Umwandlung unter der Ar; - Temperatur [146]. Wenn bei dieser
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Temperatur Ausscheidungen vorhanden sind, wird ein zusatzlicher Duktilitatsabfall bewirkt
(Abbildung 2-29c-d) [57]. Wahrend der y/a Umwandlung konzentriert der diinne Ferritfilm
die Spannungen, was zur Verminderung der Stahlduktilitdt fuhrt [57][146]. Die Poren
entstehen entlang der MnS, eingelagert an der Korngrenzen [74][199]. Mit zunehmender
Menge an Ferrit steigt die Stahlduktilitat [45][52][55][107][108][136][146][153][155]. Der
Grund fur diesen Anstieg ist die Reduktion der Unterschiede in der Festigkeit zwischen
Austenit und Ferrit mit der AbkUhlung unter die Ar; — Temperatur [57][74][146]. Der
Temperaturbereich, bei dem dieser Abfall auftritt, ist abhangig von der
Stahlzusammensetzung und der Abkulhlrate, z.B. Kohlenstoff und Mangan verschieben die
y/a Umwandlung zur niedrigeren Temperaturen [38][60][74][83]. Im Gegensatz dazu ist der
Anstieg der Temperatur der y/a Umwandlung durch die Zugabe von Al, Ti, S, P moéglich [37].
Die Zugabe von Mn und C vergrofiert auch den Bereich verminderter Duktilitat [53][138].
Deswegen soll die Senkung der Gehalte der beiden Elemente einen positiven Einfluss auf
die Duktilitat des Stahles haben [53][138]. Die zunehmende Abkilihlrate verschiebt die y/a
Umwandlung zu niedrigeren Temperaturen und vergrof3ert die Umwandlungsrate [74]. Die

typischen Bruchflachen fur den Bereich 3 werden in Abbildung 2-29 dargestellit:

Die Abbildung 2-30 zeigt die Ergebnisse der metallographischen Untersuchung von Nb —
haltigem (Abbildung 2-30a, b, d) und Nb - freiem Stahl (Abbildung 2-30c) bei
Temperaturen zwischen 825 °C und 925 °C. Abbildung 2-30a und Abbildung 2-30b zeigen
glatte Bruchflachen mit interkristallinen Rissen und Keilrissen entlang der Austenitkorner,
entstanden wahrend der Korngrenzengleitung - typisch fir die Schwankungen der Duktilitat
in Bereich 2. Abbildung 2-30c und Abbildung 2-30d zeigen eine durch das
Zusammenwachsen von Mikroporen gebildete Bruchflache . Diese Mikroporen werden am
Ferritfilm entlang der Mangansulfide gebildet. Die Risse sind interkristallin und sind typisch

fur die Schwankungen der Duktilitdt im Bereich 3.

Bereich 4. (violett markiert): Dieser Bereich zeigt den Duktilitatsabfall, wenn sich die Fe;C
Karbide unter der Ar; Temperatur an den Korngrenzen abscheiden [232]. Die Abklhlung der
Halbzeugsoberflache unter diese Temperatur kurz vorm Rickbiegen beim
Stranggielprozess ist eher ungewohnlich. Deswegen wird dieser Bereich nicht weiter
diskutiert.
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Abbildung 2-30: (a) Metallographische Untersuchung von Nb - haltigem Stahl unter dem REM bei
925 °C: glatte Bruchflachen mit interkristallinen Rissen gebildet wahrend der Korngrenzengleitung, (b)
Nb — haltiger Stahl bei 925 °C mit interkristalline Sprodbruch, (c) Nb — freier Stahl bei 875 °C zeigt
unter REM interkristalliner Verformungsbruch welche beim Zusammenwachsen von Mikroporen
entstanden sind und (d) Nb — haltiger Stahl zeigt bei 825 °C einen interkristallinen Bruchmechanismus

entstanden beim Zusammenwachsen der Mikroporen innerhalb des diinnen Ferritfilms [52]

Die Beschreibung aller Mechanismen und Parameter, die einen Einfluss auf den
Duktilitdtsabfall haben, ist eine komplexe Aufgabe. Es wurde festgestellt, dass die chemische
Zusammensetzung der Stahle fur den Abfall der Duktilitdt eine entscheidende Rolle spielen.
Der Einfluss der chemischen Zusammensetzung kann noch durch spezifische Material- und
Abkuhlungsbedingungen sowie die Dehnungsrate vergroRert werden. In den nachsten
Kapiteln wird der Einfluss aller Parameter auf die Duktilitdt des Stahles diskutiert. Viele
Diagramme die in diesem Kapitel gezeigt werden, stammen aus Laborhei3zugversuchen.
Diese Versuchsmethode ermdglicht eine Untersuchung der Stahlduktilitat unter
stranggienahen Bedingungen. Die Brucheinschniirung der Probe nach dem Zugversuch
wird zur Bestimmung der Rissanfalligkeit bzw. Duktilitat der Stahle verwendet. Sowohl der
Heillzugversuch als auch die Brucheinschnirung haben als Versuchsmethode auch
Nachteile. Zu den grofiten Nachteilen des HeilRzugversuchs gehért die Bildung des
deformationsinduzierten Ferrits und die dynamische Rekristallisation bei hohen
Temperaturen [138]. Die sonstige  Mikrostruktur,  Ausscheidungsmenge und
Ausscheidungsverteilung im Vergleich zum Stranggielprozess soll auch berlcksichtigt
werden [146]. Trotz dieser Nachteile zeigt der HeiRzugversuch eine gute Ubereinstimmung
der Duktilitdt von Stahlen im Vergleich zum Stranggielprozess. Wichtig ist aber nur der
Bereich des Duktilitdtsabfalles im Duktilitdt in Abhangigkeit der Temperatur - Diagramm und

nicht die Bereiche, wo ein schneller Anstieg der Duktilitdt stattfindet. Einen schnellen
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Duktilitatanstieg kann man bei hohen Temperaturen durch die Rekristallistaionsphdnomene
erklaren. Der Duktilitdtsanstieg ist auf die Bildung des Ferrits an den Austenitkorngrenzen

zuruckzufihren.

In den nachsten Kapiteln wird der Begriff der ,Brucheinschntirung® durch ,Duktilitat” ersetzt.
Dadurch wird mehr auf die Duktilitdt des Stahls beim StranggieRprozess als auf den
Heillzugversuch selbst fokussiert. Der Heillzugversuch und die anderen Versuchsmethoden

werden erst in Kapitel 2.10 diskutiert.

2.9.1 Einfluss der chemischen Zusammensetzung

Im folgenden Kapitel wird der Einfluss der Stahlzusammensetzung auf die Stahlduktilitat
im Temperaturbereich zwischen 1200 °C und 600 °C beim StranggieRprozess diskutiert. Zur
Diskussion werden fast nur Ergebnisse von ,in-situ“ oder lI6sungsgegliihten Proben in
Versuchen mit Dehnraten typisch fir das Stranggiel3en verwendet. Deswegen sind diese
Ergebnisse ahnlich wie beim Stranggielfen von Stahl. Wray [226] hat folgendes Diagramm
(Abbildung 2-31) zur besseren Vorstellung der méglichen Bruchzonen abhangig von der
Temperatur und Stahlzusammensetzung im Fe-C Zweistoffdiagramm dargestellt. Das Fe-C
Diagramm wird in sieben Zonen (von A bis G) geteilt. Der Schwefel und der Phosphor sind
verantwortlich fur die interkristalline Versprodung in Zone A. Der dominante
Bruchmechanismus in Zone B ist die interkristalline Rissbildung durch die Ausscheidung von
MnS, AIN,BN, Ti(CN), Nb(CN), V(CN). Der dominante Mechanismus in Zone C ist der
interkristalline Verformungsbruch. Dieser Bruch beginnt bei groben (> 5 um) Teilchen,
meistens an Sulfiden und Oxiden. Der Bruch in Zone E ist mit der y/a Umwandlung und
groben MnS — Teilchen verbunden. Die Fe;C Ausscheidungen sind verantwortlich fir den
Bruch in Zone F. Der Bruch in Zone G ist mit Perlit- und Zementit - Gefligen verbunden
[226].
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Abbildung 2-31: Schematische Darstellung der méglichen Bruchbereiche bei

Verformungsgeschwindigkeiten im mittleren Bereich im Fe-C Zweistoffdiagramm [226]

Mangan und Schwefel

Mangan und Schwefel sind bekannt fir die Bildung von groben (Fe, Mn)S und
Mangansulfiden. Diese Sulfide bilden sich wahrend der Abklhlung aus der Schmelze. Die
Sulfide seigern sowohl an den Korngrenzen als auch an der Ausscheidung/Matrix
Grenzflache. Dies verursacht eine Dekohasion der Grenzflachen (ausscheidungsfreie Zone
oder Ferritfilm), die Bildung von Mikroporen und einen Duktilitdtsabfall unter Zugspannungen
[98][119]. Der dominante Temperaturbereich fir die Bildung von MnS im Fe-C System
(Abbildung 2-31) sind die Zonen C und E. Bei héheren Temperaturen in der Zone C
verursachen die Mangansulfide einen Verformungsbruch [226]. Der interkristalline
Verformungsbruch in Zone E kann durch eine Porenbildung entlang der groben
Mangansulfide wahrend der y/a Umwandlung erklart werden [146][226]. Ein sehr wichtiger
Parameter fur die Abschatzung des Einflusses der MnS auf die Stahlduktilitat ist der S —
Gehalt, bzw. das Mn/S — Verhaltnis [3][49][77][98][138][145][161][191][226]. Nagasaki et al.
[161] berichten, dass ein Verhaltnis von Mangan zu Schwefel kleiner 20 oder ein Schwefel
Gehalt grofer 30 ppm ohne der Zusatz von Mangan eine interkristalline Versprédung
verursacht. Ein Mn/S Verhaltnis gréRer als 50 und ein S — Gehalt kleiner als 10 ppm wirken
dieser Versprodung entgegen [161]. Diese Erkenntnisse entstammen aus Simulationen des
StranggielR- und direkten Walzenprozesses mit der Hilfe von Heillzugversuchen. Es wurde
Stahle mit Mangangehalten von kleiner als 0.01 % bis zu 0.50 % und Schwefelgehalten von
kleiner als 5 ppm bis zu 1100 ppm untersucht. Mit der VergréRerung des Volumenanteils von

Mangansulfiden steigt die Tendenz zur Rissbildung durch die Mechasnismen der
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Hohlraumbildung im Austenit [145]. Diese Aussage wurde nach den Untersuchungen von
Stahlen mit dem S — Gehalten von 20 ppm bis 300 ppm und Mn — Gehalten von 0.29 % -
1.42 % gefunden. Die VergroRerung der Abkuhlrate nach dem Ldsungsglihen bei 1330 °C
fuhrt zur Bildung von feineren Sulfiden und dadurch zum schnellen Abfall der Duktilitat [5].
Der Schwefel hat einen groRen Einfluss auf die Duktilitdt von Nb — haltigen Stahlen [146].
Der Duktilitatsabfall aufgrund Nb(CN) wird deutlich durch die Senkung des S — Gehaltes auf
weniger als 10 ppm reduziert [124]. Einige Autoren [83][145][165] haben den kombinierten
Einfluss von AIN und S auf die Stahlduktilitat beim HeilRzugversuch untersucht. Die
Ausscheidungen von AIN an den Korngrenzen ermdglicht eine Seigerung des Schwefels.
Deswegen verursachen die AIN Ausscheidungen eine Stahlversprodung [145]. In Abbildung
2-32 wird der Mechanismus der interkristallinen Rissbildung mit dem kombinierten Einfluss
von AIN und S dargestellt. Der Schwefel reduziert die Kohasionsfestigkeit der Korngrenzen.
Im Gegensatz dazu verursachen die AIN Ausscheidungen einen Anstieg des interkristallinen
Deformations - Widerstandes. Dadurch entsteht eine Konzentration der Schubspannungen
tsp entlang der Korngrenzen wéhrend der Deformation. Nach der Uberschreitung dieser
Spannungen bilden sich interkristalline Risse entlang der Korngrenzen. Die notwendigen
Schubspannungen fiur die |Initialisierung der Risse sind abhangig von der
Schwefelkonzentration an den Korngrenzen und der Temperatur [165]. Ohne dem Schwefel
zeigt der Stahl, auch wenn sich viele AIN Ausscheidungen an den Korngrenzen befinden,
eine hohe Duktilitat [83][145][165].

VQb
A”_“ rP/ Al!‘i o 8 Seigerungen
Ausscheidunge Ausigheldungen \ . ‘\/

S Seigerungen l

(a} Yar Jefarmation (b) Wihrend der Deformation

Abbildung 2-32: Schematisches Diagramm des interkristallinen Bruchmechanismus* in einer Al-N-S
Legierung und interkristalline Dekohasion aufgrund der S Seigerungen an den Austenitkorngrenzen
[165]

Ruddle [184] gibt an, dass Cu und Sn - Seigerungen an den Mangansulfiden einen

Duktilitatsabfall bei Stahlen mit mittlerem Kohlenstoffgehalt verursachen konnen.
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Nach Yasumoto et al. [234] steigt die Duktilitdt der Stahle mit der Vergréberung von
Mangansulfiden bei der niedrigen Abkuhlungsraten und langeren Haltezeiten bei der
Versuchstemperaturen. Die untersuchten Stahle hatten S — Gehalte zwischen 40 ppm und

160 ppm.

Allgemein kann behauptet werden, dass die Vermeidung von Schwefel im Stahl, eine
Zugabe von Mangan, ein Abfall in der Abkihlungsgeschwindigkeit sowie eine Vergrélierung
der Dehnungsrate die Duktilitat verbessert und somit eine Rissbildung vermeidet
[3][5][83][145][155]. Es muss jedoch betont werden, dass das MnS beim StranggielR3prozess
sehr grob ist und dadurch fir die Rissbildung im kritischen Temperaturbereich nicht

verantwortlich ist.
Kohlenstoff

Der Kohlenstoff hat einen massiven Einfluss auf die Stahlduktilitdit bei hohen
Temperaturen. Der Einfluss ist besonders gut bei Kohlenstoffstiahlen mit einem
Kohlenstoffgehalt zwischen 0.1 % und 0.17 % (peritektische Phasenumwandlung)
[57][159][228][236][243] und einem Kohlenstoffgehalt gréler als 0,5% sichtbar [172]. Diese
Stahle charakterisieren sich durch eine niedrige Duktilitdt im Temperaturbereich zwischen
900 °C und 700 °C [122][236]. Der Grund daflr sind die groben Austenitkérner, die nach der
Erstarrung entstehen [236]. Die groben Austenitkbrner entstehen bei den Stahlen mit
peritektischer Phasenumwandlung aufgrund der niedrigen Menge an & — Phase, die eine
Kornvergroberung vermeiden kann. Zusatzlich ist die Bildung durch eine hohe Temperatur
der 8/y Umwandlung erklarbar [236]. Die Kornvergroberung verursacht einen Duktilitatsabfall
unter 1200 °C. Der Duktilitatabfall vergroRert die Gefahr der interkristallinen Rissbildung
[236] und ist proportional zur Vergréberung der Austenitkdrner [122]. In Abbildung 2-33 wird
der Einfluss des Kohlenstoffgehalts auf die Duktilitdt und die Grofle der Austenitkdrner

dargestellt.

Die peritektische Phasenumwandlung verursacht auch eine ungleichmaRige
Schrumpfung des Stahles in der Kokille, was weiter zur Verschlechterung des Kontaktes
zwischen dem Strang und der Kokille fuhrt. Dadurch sinkt die lokale
AbkuUhlungsgeschwindigkeit. Die niedrigere lokale Abkuhlungsgeschwindigkeit verursacht
eine lokale Kornervergroberung [122][183]. Die Abbildung 2-34 zeigt schematisch die
Austenitstruktur in der erstarrenden Schale in der Kokille. Der niedrig oder hoch C — haltige
Stahl wird durch eine feinkdrnige Struktur charakterisiert. Im Gegensatz dazu zeigt ein Stahl
mit einem mittleren Kohlenstoffgehalt ein grobes Gefuge und Stangelkérner [122]. Mohamed
[159] hat die maximale GréRe der Austenitkdrner in Stahl mit einem Kohlenstoffgehalt von
0.14 % gefunden.
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Abbildung 2-33: Effekt des Kohlenstoffgehalts auf die Duktilitdt und die Austenitkorngrofie [122]
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Abbildung 2-34: Schematische Darstellung der Austenitstruktur in der erstarrenden Schale [122]

Neben der peritektischen Phasenumwanlung und der Kornvergréberung verursacht der
Kohlenstoffgehalt auch einen Duktilitatsabfall und einen dramatischen Anstieg der
Rissanfalligkeit. Der Grund fiir diesen Anstieg ist die Ausscheidung von feinen Nb(CN) an
den Austenitkorngrenzen und innerhalb der Kdrner [83][159]. Dieser Zusammenhang wurde
bei Heillzugversuchen mit in — situ [159] oder |6sungsbehandelten Proben bei 1300 °C [83]
gefunden.

Die Vergrolierung des Kohlenstoffgehalts flhrt auch zur Verschiebung der y/a Umwandlung
bzw. der Ar; — Temperatur und damit zu einer Erweiterung des Duktilitatstiefs bis zu
niedrigeren Temperaturen [60][108].

Stickstoff

Der Stickstoff hat einen massiven Einfluss auf die Bildung von Querrissen an der
Halbzeugoberflache. Dieser negative Einfluss auf die Qualitat des gegossenen Produkts tritt

nur auf, wenn neben dem Stickstoff auch Aluminium, Bor sowie Mikrolegierungselemente
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vorhanden sind [36][141][146]. Mit diesen Elementen bildet der Stickstoff Nitride, die sich an
den Korngrenzen ausscheiden, dadurch wird ein massiver Duktilitdtsabfall des Stahles und
die Bildung von Querrissen beim Strangriickbiegen verursacht [57][132][146]. Im Gegensatz
dazu hat der Stickstoff in Stédhlen ohne Al, B und Mikrolegierungselementen fast keinen
Einfluss auf die Stahlduktilitat, auch wenn der Stickstoffgehalt 130 ppm betragt [83]. Der
kleine Einfluss auf die Stahlduktilitat durch die Zugabe von Stickstoff wird in Abbildung
2-35a dargestellt. In dieser Abbildung wurde zeigt, dass die Stahlduktilitdt aufgrund der
grolien Stickstoffmenge bei einer Temperatur von 850 °C bis 900 °C leicht fallt. Mintz [141]
hat den Einfluss des Stickstoffs auf die Duktilitdt eines C-Mn-Nb-Al Stahls untersucht
(Abbildung 2-35b). Seine Ergebnisse zeigen, dass die Zunahme des Stickstoffs einen
kleinen Duktilitatsabfall verursacht. Die klare Erklarung warum der Stickstoff so kleinen
Einfluss auf die Duktilitat beiden Stahlen hat, wurde nicht gefunden. Dieser kleine Abfall zeigt
aber, dass der Stickstoff in Nb - haltigen Stahlen die Moglichkeit der Rissbildung vergréRert
[133]. Patrick und Ludlow [169] haben gezeigt, dass der Stickstoffgehalt von Nb — haltigen
Stahlen nicht grélRer als 40 ppm sein soll. Sonst verursacht er einen Dukitlitatsabfall und
somit Rissbildung [57][169].
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Abbildung 2-35: (a) Einfluss des Stickstoffs auf die Duktilitdt eines aluminiumfreien Stahls [83], (b)
Einfluss des Stickstoffs auf die Duktilitdt eines C-Mn-Nb-Al Stahls: 0.032-0.042 % Al (gel6st), 0.034
%Nb nach [141] gefunden in [133]

Eine ahnliche Tendenz zeigt der Stickstoff bei Al — haltigen Stdhlen. Chamont et al. [41]
zeigen, dass der Stickstoffgehalt im Stahl kleiner als 100 ppm sein soll, sonst verursacht er
durch die Bildung einer groflen Menge an Aluminiumnitriden einen Duktilitadtsabfall. Neben
einem bestimmten Stickstoffgehalt soll auch das Léslichkeitsprodukt [Al]*[N] mdglichst klein
sein [41][133][166]. Der Einfluss des [Al]*[N] Produkts auf die Stahlduktilitat nach Ouchi et al.
[166] wird in Abbildung 2-36a dargestellt. Mit der Zunahme des Produktes [AI]*[N] fallt die
Duktilitdt ab. Gleichzeitig vergrélert sich der Temperaturbereich der niedrigeren Duktilitat.
Dadurch steigt die Gefahr der Rissbildung bei héheren Temperaturen [166].
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Die gleiche Tendenz zeigen B - haltige Stahle. Ein Stickstoffgehalt von 49 ppm
verursacht einen massiven Abfall der Duktilitat bei Stahl mit einem Bor - Gehalt von 25 ppm
durch die Bildung von BN - Ausscheidungen an den Austenitkorngrenzen [47]. Ein Einfluss
des Stickstoffs bei diesen Stahlen ist nur bis zu einer Temperatur von 850 °C sichtbar. Man
muss jedoch anmerken, dass diese Stahle 16sungsgegliht wurden [47]. Dadurch kénnte es
ein Unterschied zwischen dem Verhalten von Stickstoff in den Versuchen und im

Stranggiel3prozess von B — haltigen Stahle geben.

Ein ahnliches Verhalten wie Al und B haltige Stahle zeigt der Stickstoff flir V - haltige
Stahle. Mit dem Anstieg von [V]*[N] fallt die Duktilitat bei niedrigeren Temperaturen. Der
Temperaturbereich der niedrigeren Duktilitdt wird ebenfalls ausgebreitet [149]. Der Grund
daflr ist ein Anstieg der vorhandenen VN - Ausscheidungen. Abbildung 2-36b zeigt den
Einfluss von V und N auf die Stahlduktilitit bei 800 °C. Die Ergebnisse zeigen, dass
Vanadium - haltige Stahle deutlich empfindlicher flir einen Duktilitdtsabfall beim Zulegieren
von Stickstoff als Nb - haltige Stahle sind.
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Abbildung 2-36: (a) Einfluss von [Al]*[N] auf die Stahlduktilitat [166], (b) Einfluss von V und N auf
die Stahlduktilitat bei 800 °C [149]

Der Stickstoff hat auch einen groRen Einfluss auf Ti — haltige Stahle durch die Bildung
von TiN - Ausscheidungen. Abushosha et al. [7] haben den Einfluss des [Ti] zu [N]
Verhaltnisses und die Abkihlungsgeschwindigkeit auf die Ausscheidungsgréfle und
Stahlduktilitat  untersucht. lhre  Ergebnisse zeigen, dass man die kleinste
AusscheidungsgrofRe, die groRte Menge an Ausscheidungen und dadurch die niedrigste
Duktilitdt mit dem stéchiometrischen [Ti] zu [N] Verhaltnis von 3.4 zu 1 findet [7]. Die
Duktilitat verbessert sich deutlich bei einem Verhaltnis von 6.1 zu 1, was durch die
Vergroberung der TiN Ausscheidungen erklart werden kann [7]. Die niedrigere

Abkuhlungsgeschwindigkeit verursacht einen Anstieg der Duktilitdt durch eine Vergréberung
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der TiN Ausscheidungen. In Abbildung 2-37 wird der Einfluss des Stickstoffs bzw. Ti zu N

Verhaltnisses und die Abkihlungsgeschwindigkeit auf die Ausscheidungsgrofie dargestellit.
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Abbildung 2-37: Einfluss des Ti zu N Verhaltnisses und der Abkihlungsgeschwindigkeit auf die
Ausscheidungsgrofle fur Stahl, untersucht bei 1000 °C [7]

Aluminium

Aluminium nutzt man bei der Stahlherstellung in der erster Linie als Desoxidationsmittel.
Ein Zusatz von Aluminium zum Stahl reduziert bedeutend den Sauerstoffgehalt, was zur
.Beruhigung“ des Stahles und dadurch zur Vermeidung von Porenbildung im erstarrten Stahl
beitragt. Das Aluminium bildet in Verbindung mit dem Stickstoff Aluminiumnitride [199]. Diese
kénnen wahrend der Wiedererwarmung in einem Ofen das Austenitkornwachstum behindern
[21]. Weiters verursachen Aluminiumnitride eine Kornfeinung des Gefiiges beim

Warmwalzen [21].

Obwohl die Aluminiumnitride einen positiven Einfluss auf den Stahl beim
Warmumformen haben, bringen sie viele Probleme beim StranggieRprozess mit sich. Sie
scheiden sich an den Austenitkorngrenzen ab und verursachen eine Ausscheidungshartung.
Die maximale Ausscheidungsrate von Aluminiumnitriden im Austenitgebiet liegt bei einer
Temperatur von 1150 °C [218]. Im Zweiphasengebiet y/a steigt die Ausscheidungsrate
aufgrund der unterschiedlichen L&slichkeit und der Diffusion noch deutlicher [218]. Die
Ausscheidungen an den Korngrenzen dienen als potenzielle Platze fur die Bildung von
Mikroporen und fihren zu einer Verminderung der Stahlduktilitdt bei niedrigeren
Temperaturen im Austenitgebiet [116][162]. Die Verminderung der Duktilitat fuhrt weiter zur
Bildung von Querrissen. Die Ergebnisse der Literaurauswertung von einigen Autoren [87]
zeigen, dass sich Querrisse im Mitten- und Kantenbereich der Bramme schon bei einem

Aluminiumgehalt von 0.020 % und einem Stickstoffgehalt von 50 - 60 ppm bilden kdnnen.
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Die zyklische Erwarmung und Abkuhlung der Halbzeugoberflache in der sekundaren
Kihlzone fuhrt zur Ausscheidung von feinen AIN und zur deutlichen Verminderung der
Stahlduktilitat [87]. Die Minimierung des Aluminiumgehalts im Stahl kann deutlich die Anzahl

von gebildeten Querrissen reduzieren [57].

Neben dem Aluminium soll auch das Produkt von [Al] und [N] berlcksichtigt werden
[41][83][133][166]. Der Einfluss dieses Produkts auf die Stahlduktilitdt wurde schon wahrend
der Beschreibung des Einflusses von Stickstoffs auf die Stahlduktilitat diskutiert. Einige
Autoren ([83] von [89]) [218] denken, dass die Aluminiumnitride keinen negativen Einfluss
auf die Stahlduktilitat haben, wenn sie alleine an den Austenitkorngrenzen ausscheiden.
Wenn neben den AIN Ausscheidungen auch andere Elemente zB.: S, Cu, Sn, Sb an den
Korngrenzen auftreten, dann fallt die Dukiilitdit ab. Der Mechanismus des kombinierten
Einflusses von S und AIN an den Korngrenzen auf die Verminderung der Duktilitat wird
wahrend der Beschreibung des Einflusses von S auf die Stahlduktilitdt diskutiert. Der genaue
Mechanismus wird in der Abbildung 2-32 dargestellt. Die Aluminiumnitride kénnen
schadlicher fur die Stahlduktilitat sein, wenn sie kombiniert mit Nb(CN) Ausscheidungen
auftreten [251]. Mintz et al. [134] haben den Einfluss von 1 - 2% Al auf die
Hochtemperaturduktilitdét von TRIP Stahl untersucht. Die Ergebnisse zeigen, dass Stahl mit
einem Aluminiumgehalt von 2%, aufgrund der groben AIN Ausscheidungen (1 - 2 pym) und
der groRen Menge an Ferrit, eine gute Duktilitdt zwischen 1000 °C und 750 °C aufweist. Im
Gegensatz dazu zeigen Stahle mit einem niedrigeren Aluminiumgehalt niedrigere Duktilitaten
bei tieferen Temperaturen. Der Grund daflr ist einerseits die Verschiebung der Ar; -
Temperatur zu tieferen Temperaturen [134][219] und anderseits die Bildung von feineren
Aluminiumnitriden an den Korngrenzen [61][143]. Ein Beispiel von Wang et al. [219] zeigt,
dass der Duktilitatsabfall eines Stahles mit ca. 1 % Al im Temperaturbereich zwischen 1020
°C und 800 °C liegt. Im Gegensatz dazu weist ein Stahl mit 0.03 % Al einen Duktilitatabfall
zwischen 920 °C und 710 °C auf [219].

Durch die hohere Abkihlrate tritt im C-Mn-Al Stahl eine niedrigere Anzahl an
Aluminiumnitriden auf [6][95][117]. Die Simulation der Abkihlung der Brammenoberflache
beim Heilkzugversuch zeigt, dass aufgrund der schnelleren Ausscheidungsprozesse die
Unterkuhlung der Probe den Abfall der Duktilitdt verursacht [200].

Su et al. [202] beweisen, dass der Zusatz von 0.2 - 0.4 % Al zu einem TRIP Stahl zur

Bildung von Querrissen beim StranggielRprozess fuhren kann.
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Niob

Niob ist ein sehr einflussreiches Element im Stahl. Die Zugabe von Nb verursacht eine
Behinderung des Austenitkornwachstums und der Rekristallistaion wahrend der
Warmumformung. Das fiihrt zur Kornfeinung und Ausscheidungshartung und dadurch zum
Anstieg der Zahigkeit und Festigkeit des Stahls [21].

Das Stranggieflten von Niob — haltigen Stahlen ist jedoch sehr problematisch. Viele Autoren
haben einen destruktiven Einfluss von Niobcarbonitriden auf die Stahlduktilitdt und die damit
verbundene Bildung von Querrissen beschrieben [3][12][57][62][94][116][117][244]. Diesen

Einfluss kann man in drei Punkten zusammenfassen [6][61][146][166]:

1. Nb(CN) Ausscheidungen scheiden sich an Austenitkorngrenzen und in der Matrix vor- und
wahrend der Verformung (deformationsinduzierte Ausscheidungen) ab und erhéhen die
notwendige Spannung fur eine Verformung. Dadurch verursachen sie einen Anstieg der
Spannungen in der Nahe von Austenitkorngrenzen.

2. Nb(CN) Ausscheidungen verursachen die Bildung von ausscheidungsfreien Zonen (AFZ)
entlang von Korngrenzen. Die AFZ sind weicher, dadurch konzentrieren sich die
Spannungen wahrend des Rickbiegens des Halbzeuges auf diese Zone.

3. Es bilden sich wahrend der Korngrenzengleitung Poren und Risse entlang von feinen
Nb(CN) Ausscheidungen. Die Nb(CN) Ausscheidungen bilden sich in groRer Menge.
Sowohl der Abstand zwischen den Nb(CN) Ausscheidungen als auch ihr Volumen ist sehr
klein. Dadurch kénnen die Poren vereinfacht zusammenwachsen, was weiters zur Bildung
von Querrissen fuhrt.

Der Einfluss von Niob auf die Stahlduktilitat wird schematisch in Abbildung 2-38 dargestellt.

Abbildung 2-38 zeigt, dass schon die Zugabe von 0.017 % Nb zum Duktilitdtsabfall fuhrt.

Die Duktilitat fallt kontinuierlich bis zu einem Nb - Gehalt von 0.074 % ab.
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Abbildung 2-38: Einfluss von Niob auf die Stahlduktilitat [57]
Neben dem Abfall der Duktilitat verursachen die Nb — Ausscheidungen eine VergrofRerung

des kritischen Temperaturbereiches fir die Rissbildung [62]. Dadurch sind Nb — haltige
Stahle sehr anfallig flr Rissbildung. Die Duktilitdt von Nb — haltigen Stahlen fallt mit der
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Zunahme der Abkuhlrate ab [6]. Der Grund fiir diesen Abfall ist die kleinere Menge an
ausgeschiedenen Nb(CN) Teilchen vor der Verformung. Dadurch stehen deutlich mehr Nb —
Ausscheidungen wahrend der Verformung zur Verfigung. Der Abfall der Duktilitat verbunden
mit der Zunahme der Abklhlrate wird schematisch in Abbildung 2-39 dargestellt. Die
Unterkuhlung des Stahles verursacht eine Ausscheidung von feineren Nb(CN) Teilchen und
dadurch eine Verminderung der Duktilitat [200].
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Abbildung 2-39: Einfluss der Abkuhlrate auf die Duktilitat von C-Mn-Al-Nb Stahl [6]

Die Erhéhung des Stickstoff - Gehalts bei Nb-haltigen Stahlen beglnstigt die
Rissbildung [83][169] von [57]. Dieser negative Einfluss kann vermieden werden, wenn der
Stickstoffgehalt nicht mehr als 40 ppm betragt [169] von [57]. Die Zugabe von Ti zu Nb —
haltigen Stahlen verbessert die Duktilitat. [14]. Die Ergebnisse von Luo et al. [112] zeigen,
dass die Zugabe von Ti sowohl einen positiven als auch einen negativen Einfluss auf die
Stahlduktilitat hat. Die Zugabe von 0.015 - 0.04% Ti zu einem 0.1%C—0.03%Nb-0.005%N
Stahl flhrt zur Verminderung der Duktilitat [112]. Diese Ergebnisse wurden in in — situ
Heillzugversuchen mit Abkiihlraten von 0.4 °C/s bis zu 4 °C/s ermittelt. Im Gegensatz dazu
wird die Duktilitat eines 0.11 % C — 0.023% Nb — 0.008 % N Stahls nach einer Abkuhlung mit
25 K/min durch die Zugabe von 0.02% Ti leicht erhdht [4][112]. Im ersten Fall wird der
Duktilitdtsabfall durch die Zugabe von Titan aufgrund der Bildung deformationsinduzierter Nb
— Ausscheidungen zusammen mit Ti — Ausscheidungen eingeleitet [112]. Im zweiten Fall
bilden sich die (TiNb)N - Ausscheidungen bei héheren Temperaturen durch eine kleinere
Menge an Ti und eine groRere Menge an N im Vergleich zum ersten Fall. Dadurch gibt es
geldste Nitride fur die Bildung von deformationsinduzierten Ausscheidungen [112]. Das fuhrt
zum Duktilitdtsanstieg im zweiten Fall [112].

Die gebildeten Ausscheidungen bei hdheren Temperaturen und niedrigeren Abkuhlraten sind
grob und haben eine irregulére Form [115]. Diese Ausscheidungen sind meistens Titannitride
umgeben mit Nb(CN) [115]. Maehara et al. [118] geben an, dass die Zugabe von Ti die
Duktilitat beim direkten Walzen der Nb - Stahle, aufgrund der Bildung von groben TiN

Ausscheidungen und das Vorkommen von Nb in freier Form, erhéhten.
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Bei Nb — haltigen Stadhlen verursacht Aluminium einen zusatzlichen Duktilitatsabfall
[118][244]. Die Grinde dafir sind die Ausscheidungen von AIN und NbC an den
Korngrenzen und die Spannungskonzentration entlang der AFZ und/oder des Ferritfilmes
wahrend des Strangriickbiegens [245]. Das flihrt zur Bildung von Mikroporen und einer
Dekohasion der Korngrenzen [251].

Die Zugabe von V zu Ti-Nb Stahlen erhéht die Duktilitat und vermeidet, durch die
Behinderung der feinen NbTi(CN).- Ausscheidungen, die Bildung von Querrissen [14] Bor
verbessert der Duktilitat von Nb-haltigen Stahlen [239]. Diese Verbesserung der Duktilitat
kann durch die VergroRerung des Widerstandes flir Dekohasion an den Austenitkorngrenzen
mit der Zugabe von Bor erklart werden. Bor beschleunigt auch die Ausscheidung von NbC
durch die Beeinflussung der Diffusion des Niobs ([70] von [197]).

Titan

Titan wird fir die Behinderung des Austenitkornwachstums eingesetzt [21][218]. Titan
wird auch zum Schutzen des Bors gegen eine Bildung von BN Ausscheidungen genutzt.
Dadurch bleibt das Bor in freier Form im Stahl erhalten [189]. Titan kann auch als
Desoxidationsmittel verwendet werden [199].

Es wird beschrieben, dass das Titan die Qualitdt des gegossenen Halbzeugs beim
Stranggielprozess verbessert [199]. Der Grund fiir diese Verbesserung ist die, bereits in der
Schmelze stattfindende, Ausscheidung von groben Titannitriden. Dadurch wird die
verfugbare Menge von Stickstoff flr die Bildung von feineren AIN- und Nb(CN)-
Ausscheidungen bei niedrigeren Temperaturen reduziert.[3][189][199]. Der Einfluss des
Titans auf die Stahlduktilitdat wird schon teilweise wahrend der Diskussion Uber den Einfluss
des Stickstoffs auf die Duktilitdt beschrieben. Die niedrigste Duktilitat wurde bei einer
Temperatur von 1000 °C und einem [Ti] zu [N] Verhaltnis von 3.4 zu 1 gefunden (Abbildung
2-37) [7].

Abushosha et al. [3] haben den Einfluss einer kleinen Menge Titan (0.02 %) auf die
Duktilitat von C-Mn-Al-Nb Stahl untersucht. Die Ergebnisse zeigen, dass sich mit einer
Abkuhlungsrate von 25K/min das Niob durch die Zugabe von Titan bei hoheren
Temperaturen als grobe Titannitride ausscheidet. Dadurch steht weniger Niob fir die
Ausscheidung wahrend der Deformation im Temperaturbereich zwischen 1000°C und 800 °C
zur Verfigung, was einen Anstieg der Stahlduktilitdt verursacht [4][83][218].

Spradbery und Mintz [200] haben die Duktilitdt von C-Mn-Al-Ti und C-Mn-Al-Nb-Ti
Stahlen mit Hilfe des HeilRzugversuchs simuliert. Die Proben wurden aus der Schmelze mit
einer Abkuhlungsrate von 100 K/min direkt zur Versuchstemperatur oder mit

Unterkuhlungsschritten abgekuhlt. Die Aufgabe der Unterkihlungsschritte war die Simulation
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der Unterklhlung der Brammenoberflaiche wahrend des Ausziehens der Bramme aus der

Kokille. Die Ergebnisse zeigen, dass bei einer Erhdhung der Titanmenge bei C-Mn-Al

Stahlen die Unterkihlung, aufgrund der Bildung von gréBeren Mengen an TiN

Ausscheidungen, einen negativen Einfluss auf die Stahlduktilitat hat [200]. Eine Erhdéhung

des Titangehalts in C-Mn-Al Stahlen verursacht einen Duktilitdtsabfall bei der direkten

Abklhlung zur Versuchstemperatur [200]. Der Duktilitdtsabfall wird durch Zugabe von Titan

auch bei Nb-haltigen Stahlen bemerkt. Diese Ergebnisse stimmen aber nicht mit den

praktischen Erfahrungen beim Stranggiel3prozess uberein, weil Titan beim Stranggiefen ein
positives Mikrolegierungselement zur Vermeidung von Querrissen ist [13][57][199][200].

Eine bessere Untersuchung der Duktilitat von Ti - haltigen Stahlen ist erst moglich, wenn

sowohl das Verhaltnis von [Ti] zu [N] als auch die thermische Geschichte richtig ausgewanhlt

werden [13]. Ein glnstiger Einfluss des Titans auf die Stahlduktilitdt wird besonders bei

Stahlen mit einem hoheren Stickstoff- und niedrigem Titangehalt erreicht [112]. Ein héherer

Stickstoffgehalt und niedrigerer Ti/N Gehlat resultiert in der héheren treibenden Kraft fir die

Hochtemperaturausscheidungen. Das verursacht die Vergroberung der Ausscheidungen und

die Reduzierung der feinen deformationsinduzierten Ausscheidungen [112]. Diese groben

Ausscheidungen sind fur die Vermeidung der Stahlduktilitat uneffektiv.

Titan hat auch einen positiven Einfluss auf B-Nb haltige Stahle [48]. Es gibt zwei Griinde

dafur:

1. Die BN Teilchen scheiden sich bevorzugt an den TiN Ausscheidungen ab. Das verursacht
eine homogenisierte Verteilung der BN Ausscheidungen und verringert dadurch die
Tendenz zur Bildung von interkristallinen Rissen [48].

2. Die Homogenisierung der BN Ausscheidungen vergroRert die Volumenfraktion des Ferrits
der wahrend der Deformation entsteht. Dadurch werden die Dehnungen entlang der

Korngrenzen reduziert [48].

Bor

Der Einsatz von Bor in Stahl vergrdfRert deutlich die Hartbarkeit durch die Behinderung
der Bildung von voreutektoidem Ferrit und dadurch eine deutliche Verschiebung der y/a
Umwandlung wahrend des Abklhlens [22][29][109]. Diese Phanomene sind erst mdglich,
wenn das Bor an den Korngrenzen in freier Form seigert. Die Behinderung der Bildung des
voreutektoiden Ferrits verursacht die Entstehung von harten Phasen wie Bainit und/oder
Martensit [170]. Bor hat eine groRe Affinitdt zu Sauerstoff und Stickstoff [189]. Durch die
Verbindung von Bor mit Stickstoff und/oder Sauerstoff verliert der Stahl seine Hartbarkeit

[189]. Deswegen ist es wichtig dass das Bor in freier Form vorliegt und Sauerstoff bzw.
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Stickstoff durch z.B. die Zugabe von Titan abgebunden wird [189]. Deswegen ist die
Zulegierung von Bor zum Stahl erst méglich, wenn der Stahl vollstandig beruhigt ist [189].

Bor hat auch einen Einfluss auf die Stahlduktilitdt. Die Ergebnisse prasentiert in
Abbildung 2-40a zeigen, dass eine Zugabe von geringen Mengen an Bor in freier Form
einen Anstieg der Duktilitdt verursacht [82]. Die Verbesserung der Stahlduktilitat findet,
aufgrund der Behinderung der Bildung von proeutektoiden Ferrit an den Korngrenzen und
der Erhéhung der Kohasion der Korngrenzen durch die Borseigerungen, statt [82]. Der
Duktilitatseinstieg wird jedoch nicht nur durch eine kleine Bormenge bemerkt. Mejia et al.
[120] zeigen beispielweise einen Anstieg in der Duktilitat durch die Zugabe vom 117 ppm Bor
zum Stahl.

Hannerz et al. [83] zeigt eine Verbesserung der Duktilitdt durch die Zugabe von Bor zu
einem Nb freien, 0.02 % Ti und 0.011 % N - haltigen, Stahl. Die Duktilitatsverbesserung kann
man durch eine bevorzugte Bildung von BN - Ausscheidungen, Homogenisierung der
Verteilung der BN Ausscheidungen, die Zugabe des Titans, die Behinderung der y/a
Umwandlung und die VergroRerung des Widerstandes gegen Korngrenzengleitung wahrend
der Verformung erklaren [48][83][239].

Im Gegensatz dazu verursacht die Zugabe von Bor zu Nb — freien, N - haltigen Stahlen
beim Stranggielprozess durch die Ausscheidung von BN an den Austenitkorngrenzen einen
Duktilitatsabfall. Diesen Abfall kann man in Abbildung 2-40b sehen. Die Verminderung ist
abhangig von Temperaturschwankungen und dem Stickstoffgehalt [47]. Mit der Zunahme
des Stickstoffs fallt die Duktilitdt des B-haltigen Stahls starker ab [47].

Ein anderes Verhalten zeigen Nb- und N- haltige Stahle beim Zusatz von Bor
[48][82][240]. Das Bor verursacht eine Verbesserung der Stahlduktilitat bei Temperaturen wo
sowohl y als auch a existiert durch die Bildung von groben Fe,3(BC)s Ausscheidungen
meistens an den Korngrenzen [109][203]. Diese Ausscheidungen enthalten Stickstoff und
lassen weniger Stickstoff und Kohlenstoff zur Bildung von feinen Nb(CN) Ausscheidungen
zurtick [203]. Das verbessert die Duktilitat zwischen 900 °C und 700 °C [203]. Der Einfluss
des Bors auf die Duktilitat der Nb- und N- haltigen Stahle wird in Abbildung 2-40c
dargestellt. Die groben Fe,3(BC)s Ausscheidungen dienen auch als bevorzugte Platze fur
eine intergranulare Keimbildung des Ferrits [109]. Dies verursacht eine Verminderung der
Porenmenge und Hohlrdume an den Korngrenzen und macht den inneren Bereich des
Austenits verformbarer aufgrund der Bildung von intergranularem weichem Ferrit, was
weiters zur Verbesserung der Duktilitat fihrt [109].

Diese Ergebnisse widersprechen den Ergebnissen von Cho et al. [48]. Cho et al. [48] haben
gezeigt, dass das Bor bei Nb- und N — haltigen Stahlen einen Duktilitdtsabfall aufgrund der

Bildung von feineren BN Ausscheidungen an den Austenitkorngrenzen verursacht [48].
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Diese Ausscheidungen erzeugen einen hdéheren Duktilitdtsabfall als Nb(CN)

Ausscheidungen [48].
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Abbildung 2-40: (a) Einfluss des Bors auf die Duktilitéat eines Nb- und N — freien Stahls [82], (b)
Einfluss des Bors auf die Duktilitat eines Nb-freien, N-haltigen Stahls [47], (c) Einfluss des Bors auf die
Duktilitat eines Nb und N — haltigen Stahls [203]

Vanadium

Vanadium bildet wahrend der Abkuhlung feine V(CN) Ausscheidungen und fihrt
dadurch zur Ausscheidungshartung und zu einem Anstieg der Festigkeit. Die V(CN)
Ausscheidungen behindern das Austenitkornwachstum bis ca. 1000 °C [21].

Beim Stranggiel3prozess verursachen die V(CN) Ausscheidungen eine Verminderung
der Duktilitdt und die Bildung von Querrissen. Der Einfluss des Vanadiums auf die
Stahlduktilitat wird in Abbildung 2-41a dargestellt. Mit der Erhéhung des Vanadiumgehalts
bzw. des [V]*[N] Produkts steigt sowohl die Héhe und Breite des Duktilitdtsabfalls, was zu
einer Erhdhung der Rissanfalligkeit fuhrt (gelbe Linie in der Abbildung 2-41b). Der Zusatz
von Vanadium zu Nb-haltigen und Ti-Nb haltigen Stahlen verbessert die Duktilitat und
vermeidet eine Rissbildung [14][94][103][158]. Das Beispiel in Abbildung 2-41b zeigt genau
diese Tendenz [157]. Sowohl C-Mn Stahle als auch V Stahle zeigen eine niedrigere
Rissanfalligkeit. Jedoch verursacht der Zusatz von 0.1 % V zu einem 0.031 % Nb Stahl
(grine Linie) eine leichte Verminderung der Rissanfalligkeit im Vergleich zum V-N Stahl
(gelbe Linie). Der Grund dafiir ist der Abfall der Menge an feinen Nb(CN) Ausscheidungen,
was eine Verbesserung der Duktilitat und dadurch die Vermeidung der Bildung von
Querrissen verursacht [14]. Andere Autoren [103] erklaren die Verbesserung der Duktilitat
durch die Vergréberung der (Nb,V)(CN) Ausscheidungen. Nb Stahl (braune Linie) zeigt im
Vergleich zum V-N und zum V-Nb Stahl die grofite Risslange, aufgrund der feinen

Ausscheidungen an den Korngrenzen [157].
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Abbildung 2-41: (a) Einfluss des Vanadiums auf die Stahlduktilitat [158], (b) Die Rissanfalligkeit der
verschiedenen Stahlsorten abhangig von der Temperatur untersucht durch den

Hochtemperaturbiegeversuch [157]

Mintz und Abushosha [149] haben herausgefunden, dass der Zusatz von Vanadium einen
grélReren Einfluss auf den Duktilitdtsabfall als der von Niob hat, wenn das [V]*[N] Produkt im
Stahl gréRer als 1.2*107 ist (fiir einen Stahl mit 0.1 % V und 0.012 % N). Die Autoren [149]
empfehlen einen Ersatz des Niobs durch Vanadium, wenn ein Problem mit der Rissbildung
beim Stranggielprozess auftritt. Der Anstieg des Stickstoffgehalts in V-haltigen Stahlen
verursacht (Abbildung 2-41b) durch die Erhéhung der Ausscheidungstemperatur von VN
Ausscheidungen, eine Vergrolierung der Rissanfalligkeit [103][157].

Kupfer, Zinn, Nickel

Der Einfluss des Kupfers auf die Bildung von Langs- und Sternrissen wahrend des
StranggielRprozesses wird schon in Kapitel 2.5 beschrieben. Das Kupfer kann auch
Innenrisse  beim  Warmwalzen  verursachen aufgrund der Penetration der
Austenitkorngrenzen durch die flissige Cu — reiche Phase im Temperaturbereich zwischen
1100 °C und 1200 °C [50]. Das Kupfer hat zusammen mit Zinn und Nickel einen Einfluss auf
die Stahlduktilitdat und die Bildung von Querrissen. Mintz et al. [152] haben gezeigt [31], dass
die Zugabe von 0.25 % Cu und 0.25 % Ni die Gefahr der Bildung von Querrissen beim
Stranggielprozess vergroRert. Dabei tritt der Duktilitatsabfall durch die feinen Cu,S
Ausscheidungen an den Korngrenzen auf. Die Untersuchungen haben gezeigt, dass die
Cu,S Ausscheidungen in der festen Phase gebildet werden [152]. Die Mangansulfide und der
Sauerstoff sind notwendig zur Bildung dieser Ausscheidungen [152]. Sie bilden sich durch
folgende Reaktion [121] von [152]:

2MnS + 4Cu + O, = 2Cu,S + 2MnO
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Der Duktilitatsabfall in einem C-Mn-Al Stahl durch die Zugabe von 0.51 % Cu wird in
Abbildung 2-41a dargestellt. Die Ergebnisse von Hannerz [83] zeigen jedoch nicht diese
Abhangigkeit. Der mogliche Grund dafur ist die eingestellte Argonatmosphare statt der
Sauerstoffatmosphéare bei diesen Versuchen. Dadurch koénnen sich die feinen Cu,S
Ausscheidungen nicht bilden [152].

Ohtsuka et al. [246] haben eine andere Erklarung fir den Duktilitatsabfall durch die
Zugabe von Cu zum Stahl gefunden. Nach ihrer Meinung verursacht die Zugabe von Cu eine
Verminderung der Keimbildungs- und Wachstumsgeschwindigkeit des Ferrits [246]. Die
Torsionsversuche mit Argonatmosphare von Martin [125] zeigen, dass sich das
Duktilitatsminimum mit der Erhéhung des Cu Gehalts nicht mehr kurz unter der Arz —

Temperatur befindet, sondern bei deutlich tieferen Temperaturen.

Andere Laborversuche [163] zeigen, dass der grofdte Duktilitatsabfall bei dem kombinierten
Einfluss von AIN und Nb(CN) Ausscheidungen mit einer Seigerung von Cu, Sn, Sb in

Verbindung steht.

Die Ergebnisse von Heilzugversuchen in Argonatmosphéare [51] zeigen, dass die
Erhdhung des Cu - Gehalts von 0.1 % auf 0.5 % bei Ti — haltigen Stahl mit einer
Abkuhlungsgeschwindigkeit von 25 °C/min einen Duktilitatsabfall verursacht. Mit dem

Anstieg der Abkuhlungsgeschwindigkeit auf 100 °C/min ist fast kein Abfall bemerkbar.

Die Ergebnisse von Comineli et al. [50] fur einen Ti-Nb Stahl, abgekihlt mit einer
Geschwindigkeit von 24 °C/ min, zeigen, dass eine Zugabe von 0.3 % Cu auch einen
positiven Einfluss auf die Duktilitdt haben kann. Die Autoren argumentieren, dass man den
Anstieg der Duktilitat durch die Vergroberung von den (Ti, Nb)(CN) Ausscheidungen durch

die Zugabe von Cu erklaren kann [50].

Die Gefahr der Rissbildung steigt eindeutig bei der Kombination von Cu und Sn. Der
Anstieg der Rissintensitat durch die Zugabe von Cu und Sn abhangig von der
Deformationstemperatur bei unlegierten Stahlen wird in Abbildung 2-42b gezeigt. Es ist zu
sehen, dass eine geringe Menge von 0.05 % Sn die Neigung zur Rissbildung stark
vergrofRert [90][246][247]. Ruddle [184] schreibt, dass Cu und Sn an den MnS
Ausscheidungen seigern und dadurch den Duktilitdtsabfall von Kohlenstoffstahlen
vergrofRern. Nachtrab und Chou [162] zeigen, dass die Zugabe von Sn selbst zu Cu — freiem

Stahl einen Duktilitatsabfall verursacht.
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Abbildung 2-42: (a) Einfluss des Kupfers auf die Stahlduktilitat [152], (b) Einfluss der Zugabe von
Kupfer und Zinn auf die Rissintensitat [90]

Ein Duktilitatsabfall aufgrund des Kupfers im Stahl kann entweder durch die Senkung des
Schwefelgehalts oder durch die Zugabe der gleichen Menge an Nickel vermieden werden
[65][152][184]. Nickel stabilisiert den Austenit und vergréRert die Léslichkeit des Kupfers und
hat dadurch einen positiven Einfluss auf die Duktilitat [152].

Eine Erhdhung des Nickel - Gehalts bei Cu und Sn — freien Stéhlen verursacht durch die
Verschiebung der Ar; (Aes) Temperatur eine Verschiebung des Duktilitdtsabfalls zu tieferen
Temperaturen [97][229].

Molybdéan

Die Ergebnisse von Hannerz [83] zeigen, dass Molybdan, aulRer bei einer Zugabe von
0.59 % Mo zu Nb — haltigem Stahl, keinen Einfluss auf die Duktilitdt hat. Dagegen zeigen die
Ergebnisse des von [111], dass eine Zugabe von 0.4 % Mo zu einem 0.2% C — Mn — Al

Stahl, durch die Bildung von M3;C Ausscheidungen, einen Duktilitatsabfall bewirkt [111].

Calcium

Calcium verbessert die Duktilitat von C-Mn-Al Stdhlen durch die Reduzierung der
Schwefelmenge [144]. Die Zugabe von 0.004 % Ca zum Stahl verbessert deutlich die
Stahlduktilitat [148]. Der Vergleich der Duktilitdt von Ca — haltigem Stahl mit anderen Stahlen
wird in Abbildung 2-43 dargestellt. Die chemische Zusammensetzung dieser Stahle wurde
in der Tabelle 2-2 dargestellt.
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Abbildung 2-43: Vergleich der Duktilitdt von Ca —haltigem Stahl mit anderen Stahlen [148]

Stahl C [%] Si [%] Mn [%] P [%] S[%] Al [%] N [%] Nb [%] | Ti[%] | Ca[%]
C-Mn-Al 0.0056 0.42 1.46 0.007 0.012 0.034 0.0075
hoch S
C-Mn-Al 0.100 0.30 1.37 0.011 0.002 0.024 0.0040 -
niedrig S
Ca 0.065 0.46 1.42 0.007 0.004 0.042 0.0066 0.004
Nb-Ti 0.115 0.38 1.48 0.019 0.004 0.023 0.0080 0.023 0.02
Nb 0.100 0.30 1.43 0.010 0.016 0.029 0.0040 0.030 -

2.9.2 Einfluss der GroBRe der Austenitkorner

Tabelle 2-2: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Stahlsorten [148]

Die KorngroRe des austenitischen Gefliges beeinflusst stark die Stahlduktilitat im

Heillzugversuch. Die feineren Austenitkdrner weisen im StranggieRprozess eine bessere

Duktilitdt auf, dafiir konnen folgende Griinde ausgefiihrt werden [146][148]:

1. Die Ausbreitung der gebildeten Risse wahrend der Korngrenzengleitung an den Triple-

Punkten ist schwieriger als bei einer groben Austenitstruktur [148] [178] von [148]:

2. Das Rissflachenverhaltnis (crack aspect ratio) ist reduziert. Dadurch senken sich die

Spannungen an der Rissspitze. Weiters wird die Moglichkeit der Rissausbreitung
vermindert [178] von [148].

3. Sulfide und Karbonitride besitzen, aufgrund der vermehrten Anzahl an Korngrenzen, mehr

potenzielle Platze fur Ausscheidungen. Dadurch sinkt die Ausscheidungsdichte an den

Korngrenzen und zugleich wird der Abstand zwischen den Ausscheidungen vergrofert

[76][148]. Diese beiden Phanomene fiihren gleichzeitig zum Anstieg der Duktilitat [142].

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski

Seite 57




LITERATURTEIL

4. Der Duktilitdtsabfall wird im Stahl mit den feineren Austenitkbrner zu hoéheren
Temperaturen, im Vergleich zum Stahl mit der groben Austenitkérner, verschoben. Der
Grund fur diese Verschiebung ist der Auftritt der y/a Umwandlung bei héheren
Temperaturen beim Stahl mit den feineren Kérnern [59]. Der Anstieg der Duktilitat ist auch
deutlich schneller bei den Stahlen mit feinkérnigem, austenitischem Geflge.

5. Die Form und die Verteilung des Ferrits beim feineren austenitischen Geflige sind auch
anders als beim grobkornigen Geflige. Der Ferrit der sich an den feinen Austenitkérnern

bildet ist feiner als jener der beim grobkdrnigen, austenitischen Geflige entsteht [182].

Der Einfluss der verschiedenen AustenitkorngréfRen auf die Stahlduktilitat gemessen mit dem
Heillzugversuch wird in Abbildung 2-44 dargestellt. Die Korner an der Oberflache beim
Stranggielprozess sind deutlich grober als die Korner untersucht durch Crowther et al. [59].
Trotzdem zeigt die Abbildung 2-44 bereits den Abfall der Stahlduktilitdt durch die

Kornvergrdoberung.
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Abbildung 2-44: Einfluss der AustenitkorngréRe auf die Duktilitat von einem 0.19 % C Stahl [59]

2.9.3 Einfluss der Abkiihlrate und der thermischen Geschichte

C-Mn-Al und C-Mn-Al-Nb Stahle sind besonders empfindlich auf einen Duktilitatsabfall
durch einen Anstieg der Abkuhlrate [6]. Der Grund fir den Duktilitatsabfall bei C-Mn-Al
Stahlen sind sowohl die feineren Ausscheidungen an Aluminiumnitriden als auch die feineren
Mangansulfide. Bei C-Mn-Al-Nb Stahlen behindert ein Anstieg der Abkiihlrate die Bildung
von Nb(CN) Ausscheidungen, weil das ganze Nb in Losung bleibt. Dadurch scheiden sich
deutlich mehr und feinere deformationsinduzierte Ausscheidungen wahrend der Verformung
ab, was zum Abfall der Duktilitat fihrt [6]. Der Einfluss der Abkuhlrate auf die Duktilitat eines
C-Mn-Al-Nb Stahls wird in Abbildung 2-45 dargestellt. Die Duktilitdt wurde mit einer
Abkulhlrate zwischen 25 K/min und 200 K/min untersucht. Die typische Abkuhlrate fir den

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski Seite 58



LITERATURTEIL

StranggielRprozess betragt zwischen 300 K/min in der Kokille und 30 K/min in der

Strahlungskihlzone bzw. Riickbiegezone [192].
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Abbildung 2-45: Einfluss der Abklhlrate auf die Duktilitét eines C-Mn-Al-Nb Stahls [6]

Die Ergebnisse von Abushosha et al. [5] mit C-Mn Stahl zeigen, dass ein Anstieg der
Abkuhlrate von 10 K/min auf 60 K/min aufgrund der feineren MnS im Ferrit der die
Austenitkdrner umgibt, zum Duktilitatsabfall fihrt. Eine Untersuchung mit dem LSCM zeigt,
dass eine Abkuhlrate groRer als 180 K/min die Bildung des proeutektoidischen Ferrits
behindert [114]. Das kann eine effektive Methode zur Vermeidung der Bildung von
Querrissen sein [114]. Die Abkihlrate hat einen Einfluss auf die Form, Menge und die

Verteilung der Ausscheidungen [115].

Einen wesentlichen Einfluss auf die Stahlduktilitat im Temperaturbereich zwischen
1200 °C und 600 °C hat die Unterkiihlung der Halbzeugoberflache unterhalb der Kokille. Die
Laborversuche von Lee et al. [105] zeigen eindeutig diesen Einfluss (Abbildung 2-46). Die
Proben von einem C-Mn-Nb-Ti-Al Stahl wurden in den zwei unterschiedlichen Zyklen (A und
B) erwarmt und bis zur Versuchstemperatur abgekihlt. Der Zyklus A reprasentiert einen
klassischen Losungsbehandlungsversuch, bei dem die Ausscheidungen wahrend einer
Haltetemperatur von 1300 °C aufgeldst werden. Zyklus B simuliert die Unterkiihlung der
Halbzeugoberflache in der Kokille und die anschliefende Wiedererwarmung nach dem
Verlassen der Kokille. Die Probe von Zyklus B zeigt eine bessere Duktilitat unter 950 °C als
die Probe von Zyklus A. Der Grund fir die bessere Dukitilitat ist die doppelte
Phasenumwandlung y/aly, die dadurch unterschiedliche Gefligeentwicklung und der
Ausscheidungszustand [105]. Die Unterschiede in der Gefugeentwicklung der beiden Zyklen
wird in Abbildung 2-47 dargestellt. Bei Zyklus A werden alle Ausscheidungen bei 1300 °C
geldst. Bei der nachfolgenden Abkihlung scheiden sich die Ausscheidungen meistens an
den Korngrenzen aber auch in der Matrix oberhalb und unterhalb der Ar; Temperatur ab.
Unter der Ar; Temperatur bildet sich zusatzlich ein Ferritfilm an den Korngrenzen und
entlang der Ausscheidungen innerhalb der Austenitkérner. Bei einer weiteren Abkuhlung der

Probe unter die Ar; Temperatur bildet sich der Ferrit schon in grofler Menge (Bild IV bei
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Zyklus A). Hier wird der thermische Zyklus A beendet. Bei dieser Temperatur sind das
Geflige und der Ausscheidungszustand ahnlich wie bei Zyklus B.

Nach der Wiedererwarmung Uber die Ae; Temperatur bis zu 1100 °C im Zyklus B (Bild IV bei
Zyklus B) bildet sich ein feiner Austenit. Die Grunde fur die Bildung des feinen austenitischen
Gefliges sind sowohl die doppelte Phasenumwandlung als auch die feinen Ausscheidungen,
die als potenzielle Keime fiir die Austenitbildung dienen [105]. Wahrend der nachfolgenden
Abklhlung unter die Ar; Temperatur bildet sich ein dinner Ferritfilm an den feinen
Austenitkorngrenzen. Ferrit bildet sich auch entlang der Ausscheidungen in den
Austenitkdérnern, dadurch fihrt er =zusatzlich zur Verfeinerung der Struktur [105].
Anschlielend bildet sich weit unter der Ar; Temperatur ein sehr feines Gefilige [105].
Diese Unterschiede in den beiden thermischen Zyklen verursachen die Erzeugung einer
ganz anderen Struktur und eines Ausscheidungszustandes, was zu einer hoheren
Stahlduktilitdt fihrt. Die Ergebnisse von Baba et al. [9] zeigen, dass eine zusatzliche
Abklhlung unterhalb der Kokille zur Verfeinerung der Mikrostruktur und dadurch zur
Verminderung der Bildung von Querrissen fuhrt. Andere Ergebnisse [96] zeigen, dass die
Unterkuhlung unterhalb der Kokille zu einer transkristallinen Ausscheidung von NbTI(CN)
und zur Verbesserung der Oberflachenqualitdt der Brammen flhrt.

Ein ganz anderes Verhalten zeigen C-B Stahle [47]. Die lokale Unterkuhlung eines B —
haltigen Stahles bis zu 600 °C fuhrt zur intensiven Ausscheidung von BN an den

Korngrenzen und spater zur VergroRerung des Bereiches der niedrigeren Duktilitat in der
reinen Austenitregion [47].
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Abbildung 2-46: Einfluss der thermischen Behandlung auf die Duktilitat eines C-Mn-Nb-Ti-Al Stahls
(0.085 % C, 1.47 % Mn , 0.013 % Nb, 0.015 % Ti, 0.035 % Al) [105]
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Abbildung 2-47: Die Gefugeentwicklung in der einzelnen (y/a) Phasenumwandlung (Zyklus A) und
doppelten (y/aly) Phasenumwandlung (Zyklus B) [105]

El-Wazri et al. [222] haben den Zusammenhang zwischen der Unterkihlungstemperatur
(Tmin) und der Temperatur wahrend des Brammenrickbiegens (T,) beim StranggieRprozess
eines Ti-B Stahls mit Hilfe des HeilRzugversuchs gefunden. Die Ergebnisse dieser
Untersuchung werden in Abbildung 2-48 dargestellt. Als Zonen mit hdherer Duktilitat (HDZ)
werden jene mit einer Duktilitat grofRer als 50 % bezeichnet. Im Vergleich dazu weisen die
Zonen mit einer niedrigeren Duktilitat (LDZ) eine Duktilitat kleiner oder gleich 34 % auf. In
dieser Abbildung kann man sehen, dass eine grofl3e T, und eine T, kleiner als 1020 °C oder
eine niedrige T, und eine T, gréRer als 1020 °C eine hohe Stahlduktilitdt gewahrleistet.

Dieses Diagramm zeigt auch, wie schwierig die Anpassung der richtigen Temperatur beim
Stranggiel3prozess ist.
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Abbildung 2-48: Einfluss der T, und Ruckbiegetemeratur auf die Ti-B Stahlduktilitat [222]

Nicht nur die Unterkihlung unterhalb der Kokille sondern auch die Erhéhung der lokalen

Abkuhlrate in der Sekundarkiihlzone und Riickbiegezone kann einen positiven Einfluss auf
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der Qualitdt des gegossenen Halbzeugs haben [126][127]. Der positive Einfluss der
Unterkiihlung der Brammenoberflache in diesen Bereichen der StranggieRanlage liegt bei
der Verfeinerung des Gefliges in der Nahe der Oberflache. Das flihrt zur Behinderung der
Ausbreitung von Mikrorissen an der Brammenoberflache [126][127].
Neben der Unterkihlung der Halbzeugoberflache in der Sekundarkihlzone haben
Temperaturschwankungen wahrend der Abklihlung in dieser Zone einen Einfluss auf die
Stahlduktilitdit. Das Beispiel in Abbildung 2-49a zeigt die vier thermischen Zyklen.
Abbildung 2-49b prasentiert den Einfluss der verschiedenen Zyklen auf die Stahlduktilitat
[37]. Die beste Duktilitat zeigt Zyklus C, aufgrund der niedrigen Abkuhlrate von 100 °C/min
und der kleinen zyklischen Temperaturschwankungen von 50 °C. Der Anstieg der
Abkuhlgeschwindigkeit auf 200 °C/min bei Temperaturschwankungen von 50 °C (Zyklus A)
oder die Erhéhung der beiden Parameter (Zyklus B) fihrt zum Abfall der Duktiliat [37]. Der
Grund fir die bessere Duktilitat bei Zyklus C sind die grobere NbTi(CN) Ausscheidungen im
Vergleich zu den anderen Zyklen. Die konstante Abkihlung von 200 °C/min ohne
Temperaturfluktuationen fuhrt zur niedrigsten Duktilitat (,Melt 200%) [37]. Man kann aus
diesen Ergebnissen schliel3en, dass die Temperaturfluktuationen einen positiven Einfluss auf
die Stahlduktilitdt haben.
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Abbildung 2-49: Einfluss der thermischen Zyklen an die Stahlduktilitat bei 900 °C [37]
2.9.4 Einfluss der Verformungsgeschwindigkeit

Die  Verformungsgeschwindigkeit  beim StranggieRprozess  wahrend des
Strangriickbiegens betragt zwischen 10 s™ und 10* s™ [87][146] . Mit der VergroRerung der
Verformungsgeschwindigkeit steigt die Stahlduktilitat [146][206]. Der Einfluss der
Verformungsgeschwindigkeit auf die Duktilitdt wird in Abbildung 2-50 dargestellt.
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Abbildung 2-50: Einfluss der Verformungsgeschwindigkeit auf die Stahlduktilitét eines 0.4 % C Stahls
[150]

Der Grund fir die Verbesserung der Stahlduktilitat mit der Erhéhung der Verformungs-

Geschwindigkeit hat Mintz et al. [146] in vier Punkten zusammengefasst:

1. Es bleibt weniger Zeit fir die Bildung der deformationsinduzierten Ausscheidungen.

2. Der Mechanismus der Korngrenzengleitung wird vermindert.

3. Es ist zu wenig Zeit fur die Bildung und VergroRerung der Poren entlang der
Ausscheidungen.

4. Die Menge des deformationsinduzierten Ferrits (DIF) sinkt mit der Erhéhung der
Verformungsgeschwindigkeit.

Maehara et al. [123] haben gezeigt (Abbildung 2-51), dass die dynamischen
Ausscheidungen der Karbonitride nur in bestimmten Bereichen auftreten und
Hochtemperaturversprodung verursachen. Mit der Erhéhung der
Verformungsgeschwindigkeit von 10" s™ auf 10 s™ (typisch fiir das Warmwalzen) finden

keine dynamischen Ausscheidungen von Karbonitriden statt.
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Abbildung 2-51: Bereiche der Hochtemperaturversprodung aufgrund der dynamischen Ausscheidung

von Karbonnitriden und Sulfiden abhangig von der Temperatur und Verformungsgeschwindigkeit [123]
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2.9.5 Zusammenfassung der Einflisse der Parameter auf die Stahlduktilitat

Die Literaturauswertung der moglichen Einflussparameter auf die Stahlduktilitat und die
Bildung von Querrissen wahrend des StranggielRprozesses zeigt, wie schwierig und komplex
dieser Prozess ist. Die chemische Zusammensetzung der Stahle hat einen entscheidenden
Einfluss auf die Qualitdt des gegossenen Halbzeugs. Die Ausscheidung von feinen
Karbonitriden (AIN, Nb(CN), BN, V(CN)) an den Austenitkorngrenzen oder die Bildung eines
Ferritfilms unterhalb der Ar; Temperatur kbnnen wahrend des StranggielRprozesses massive
Probleme (Rissbildung) verursachen. Die TiN Ausscheidungen verbessern dagegen die
Stahlduktilitat, weil sie sich bei hoheren Temperaturen als grobe Teilchen ausscheiden. Die
Ergebnisse des Heillzugversuches zeigen, dass die feinen MnS Ausscheidungen besonders
gefahrlich wahrend der y/a Umwandlung sind. Der Grund dafiir ist die bevorzugte Bildung
von den Mikroporen entlang dieser Ausscheidungen. Die Stranggufpraxis zeigt jedoch
komplett andere Ergebnisse. Die MnS beim Stranggiel3prozess sind sehr grob, da dass sie
schon im flussigen Stahl ausscheiden und dadurch fur die Rissbildung nicht anfallig sind
Kohlenstoff verursacht in Verbindung mit Mikrolegierungselementen die Bildung von
Karbiden und verursacht Kornvergréberung durch die peritektische Phasenumwandlung (bei
ca. 0.1 % - 0.17 % C). Die Kornvergréberung bewirkt einen Duktilitdtsabfall und die Bildung
von Rissen aufgrund der Spannungskonzentration an einer kleinen Menge von Triple-
Punkten. Die Gehalte von Cu und Sn sollen mdéglichst niedrig sein, weil diese beiden
Elemente die Neigung zur Rissbildung vergroRen. Der Zusatz von Ca zum Stahl verbessert
die Duktilitat, weil Ca die Schwefelmenge im Stahl reduziert. Mit der VergroRerung der
Abklhlgeschwindigkeit und der Temperaturfluktuationen in der Sekundarkihlzone fallt die
Duktilitdt ab. Mit dem Anstieg der Verformungsgeschwindigkeit sinkt die Neigung zur Bildung
von Querrissen. Alle Parameter, die einen Einfluss auf den Duktilitatsabfall sowie auf die
Bildung von Querrissen zwischen den 1200 °C und 600 °C haben, werden in

Abbildung 2-52 zusammengefasst.
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Abbildung 2-52: Zusammenfassung aller Einflussparameter auf die Stahlduktilitat
[37][137][144][156][205][211][224]

Die moglichen Versuchsmethoden zur Untersuchung der Stahlduktilitdt und der
Rissanfalligkeit unter 1200 °C werden im nachsten Kapitel prasentiert.

2.10 Versuchsmethoden zur Untersuchung der Stahlduktilitat

Die Idee des StranggielRprozesses ist schon mehr als 100 Jahre alt. Trotz dieser langen
Zeit wurden nur wenige Versuchsmethoden zur Untersuchung der Stahlduktilitdt wahrend
des RuUckbiegens entwickelt. Viele dieser Methoden wurden nur in einzelnen
Veroffentlichungen beschrieben, was eindeutig zeigt, dass die Methodenentwicklung nicht
ganzlich erforscht wurde. AuRerdem zeigt keine dieser Methoden absolut prozessnahe
Bedingungen zum StranggieRRprozess. Im diesem Kapitel werden alle zur Verfliigung

stehenden Versuchsmethoden beschrieben. Diese Versuchsmethoden kann man in vier
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Hauptgruppen teilen: Heiltzugversuche, Hochtemperatur - Biegeversuche, Torsionsversuche
und Stauchversuche.

2.10.1 HeiBzugversuche

Der HeilRzugversuch ist die popularste Methode zur Untersuchung der Stahlduktilitat.
Der Grund fir diese Popularitdt ist die einfache Vorbereitung der Proben fir die
Experimente, die schnelle Durchfiihrung der Untersuchungen, die Mdglichkeit der Einstellung
des gewlnschten thermischen Verlaufs, der Abkuhlungs- sowie der

Verformungsgeschwindigkeit des Versuchs und die hohe Reproduzierbarkeit der Ergebnisse.

Eine zylindrische Probe mit einem Durchmesser zwischen 5 und 20 mm [78][189] wird
mittels Induktiv- (zB. Instrom [92]) oder Widerstandserhitzen (zB. Gleeble [78]) erwarmt. Die
Proben kénnen mit dieser Erhitzung zu Temperaturen bis oberhalb der Solidustemperatur
erwarmt werden. Der HeiRzugversuch erlaubt die Durchfihrung der drei grundlegenden
thermischen Strategien des HeilRzugversuchs [81]. Diese Strategien werden in Abbildung
2-53 dargestellt. Die Lésungsbehandlung oder ,In-situ“ Strategie wird am haufigsten zur
Simulation des StranggielRprozesses verwendet. Der HeiRzugversuch erlaubt auch die
Einstellung von Temperaturfluktuationen wahrend der Abkihlung [37] oder den
Unterkuhlungsschritten [105]. Wahrend der Erwarmung/Abkihlung ist es mdglich die Probe
mit zusatzlichen Zug-/ Druckspannungen [36] zu belasten. Dadurch kann man noch

prozessnahere Bedingungen zum StranggieRprozess einstellen.

Direkte Erwdrmung Lésungsbehandlung , In-Situ”

Solidustemperatur

Temperatur [°C]

Zyklus A J Zyklus B Zyklus C
Zeit —

Abbildung 2-53: Drei grundlegende thermische Strategien beim HeilRzugversuch [81]

Der Versuch beginnt mit der Erwarmung der Probe zur maximalen Temperatur und dem
Halten der Probe bei dieser Temperatur in einer definierten Zeit. Dann wird die Probe mit
einer definierten Abkuhlgeschwindigkeit bis zur Versuchstemperatur abgekuihlt. Nach einem
kurzen Halten (die Temperaturverlaufe ohne Verweilen sind auch mdglich) bei dieser
Temperatur wird die Probe mittels Zugversuchs bis zum Bruch gestreckt. Nach dem

Zugversuch wird die Querschnittsflache Ag gemessen. Der Unterschied zwischen der
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Querschnittsflache vor dem Bruch A, und nach dem Bruch Ag in Bezug auf die
Querschnittflache A, in Prozent, wird als Brucheinschnirung bezeichnet (sogenannte
,Reduction of area“ (RA) aus der Literatur). Die Brucheinschnirung reprasentiert die
Fahigkeit des Stahls zur Energieabsorption bei einer lokalisierten Deformation und ist ein
MalRparameter fiir die Untersuchung der Stahlduktilitat beim HeiRzugversuch [232]. Nach der
Durchfihrung von einer reprasentativen Menge an Zugversuchen, bei definierten
Temperaturen, wird das Brucheinschnirung in Abhangigkeit der Temperatur — Diagramm
gebildet. Dieses Diagramm ermdglicht die ldentifizierung der Bereiche mit den niedrigsten
Brucheinschnurungswerten. Werte zwischen 40 - 50 % (abhangig von der Stahlsorte) sind
MaRparameter fur die Bildung von Querrissen beim StranggieRprozess [139][153]. Alle
~Duktilitdt in Abhangigkeit der Temperatur® — Diagramme in den vorherigen Kapiteln wurden

mittels dieser Versuchsmethode hergestellit.

Die Heillzugmaschine mit induktiver Erwarmung wird in Abbildung 2-54a dargestellit.
Bei den ,in-situ“ Versuchen wird die Probe geschmolzen. Man nutzt Glasrohre aus Quarz zur
Verhinderung eines AusflieRens des Stahls. Abbildung 2-54b prasentiert das

Brucheinschnirung in Abhangigkeit der Temperatur - Diagramm.
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Abbildung 2-54: (a) Heillzugmaschine und (b) Brucheinschniirungskurve [30]

Die Auswahl der thermischen Strategie hat eine sehr wichtige Bedeutung fir den Verlauf
der Brucheinschnirungskurven. Abbildung 2-55 zeigt eine Brucheinschnirungskurve fir
drei verschiedene Strategien. Die Autoren [81] haben Nb-Ti Stahle mit 0.03 % Nb und 0.015
% Ti untersucht. Die Proben die direkt zur Versuchstemperatur erwarmt wurden, zeigten nur

einen minimalen Duktilitdtsabfall. Die Proben die bis 1480 °C erwarmt wurden, zeigten
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dagegen die niedrigste Brucheinschnirung. Der Grund flir diese Unterschiede liegt in der
Grobkornbildung und bei dem anderen Ausscheidungszustand der Nb — Ausscheidungen
[81]. Dieses Beispiel zeigt eindeutig, dass die Auswahl der Erwarmungstemperatur fir die
Ergebnisse des Heilzugversuchs entscheidend ist.

2100
f— 1480°C, 5 min =
o : g
e 1330°C, 10 min ﬁo-sa"crmlng 80+
— =
E Versuchstemp., 10 min Amin -E 60+
© =
= a
-4 £ 40+
g % 20
= 27
Zyklus A J Zyklus B Zyklus C m \ , , . .
Zelt D ——— 750 850 950 1050 1150 1250

Deformationstemperatur [°C]

Abbildung 2-55: Einfluss der thermischen Strategien auf die Brucheinschnirungskurve von Nb-Ti
Stahlen [81]

Die Untersuchung des Einflusses von manchen Elementen wie zB. S und Ti auf die
Stahlduktilitat ist nur moglich mittels der ,in-situ® Versuche. Das Beispiel in Abbildung 2-56
zeigt die Ergebnisse von zwei verschiedenen thermischen Strategien und die dadurch
ermittelten Brucheinschnirungskurven. Die blaue Probe zeigt eine Loésungsbehandlung, die
grine Probe stellt den in-situ Versuch dar. Die Ergebnisse zeigen (rot markiert), dass ein
Schwefelgehalt zwischen 0.001 % und 0.008 % beim Versuch mit der Lésungsbehandlung
keine Rolle fir die Stahlduktilitat bei 900 °C und 950 °C spielt. Die in-situ Versuche zeigen
dagegen eine grolie Streuung bei diesen Temperaturen. Als Grund werden die groben MnS,

die direkt aus der Schmelze kommen, angegeben [148].

-
(=1
o

100

0 0,003%
0 0,005%S
0,007%S

©0,001% S
A 0.008%S
Uo,022% s

Lésungsbehandlung ,,In-Situ*

© 0,016%S
80 * 0,010%8

609

Temperatur

Brucheinschniirung [%]

Zyklus A Zyklus B

eEessespeeeeeeEe—— 20 ' : " i "
700 800 900 1000 750 850 950 1050

Temperatur [°C]

Zeit

Abbildung 2-56: Einfluss der thermischen Strategie auf die Duktilitdt von C-Mn-Nb-Al Stahlen mit
verschiedenen Schwefelgehaltern [143][148]
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Der Heillzugversuch ist auch in Bezug auf die Grélke der Austenitkdrner empfindlich.
Das Beispiel von Mintz et al. [132] zeigt Brucheinschnirungskurven in Abhangigkeit der
KorngroRe (Abbildung 2-57). Die Proben wurden direkt aus der Bramme geschnitten. Die
groBte Duktilitdt zeigen die Proben, bei denen die Zugrichtung parallel zur langen Richtung
der Stangelkorner liegt (Beispiel A). Die hohe Duktilitat ist auf eine grof’e Anzahl an
Korngrenzen zurtickzufiihren. Die Zugproben mit saulenférmigen Kérnern, die sich senkrecht
zur Zugachse ausgebildet haben, besitzen die niedrigste Duktilitat (Beispiel C). Der Riss im
Beispiel C kann sich sehr einfach und lang ausbreiten, bevor er auf die anderen Korner trifft
und zur Anderung der Richtung gezwungen sein wird [132]. Beispiel C beschreibt die
Situation wahrend des Brammenriickbiegens, wo der Strang senkrecht zur Gielrichtung
belastet wird. Die Erreichung dieser Situation ist, aufgrund der nicht gerichteten Erstarrung

wahrend der Abklhlung aus der Schmelze, beim in-situ Heiltzugversuch nicht moglich.
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Abbildung 2-57: Die Brucheinschnirungskurven abhangig von der Versuchsrichtung [132]

Trotz seiner Vorteile hat der HeiRzugversuch auch viele Nachteile. Zu den gréften
Nachteilen gehoéren die sehr grolRen Dehnungen (5 - 100 % [146]), die deutlich grof3er als
beim Stranggiefens wahrend des Brammenrickbiegens (1 - 2 %) sind
[43][49][86][116][146]. Diese sehr groRen Dehnungen in Verbindung mit kleineren
Austenitkdérnern und einem anderen Ausscheidungszustand (Grofte, Menge und Verteilung
der Ausscheidungen) fiihren zur Bildung des deformationsinduzierten Ferrits zwischen der
Ar; und der Ae; Temperatur und zur dynamischen Rekristallisation wahrend des
Heillzugversuchs [36][54][107][135][146]. Keines dieser beiden Phanomene wurde beim
Stranggielprozess gefunden. Das bringt oft Probleme mit der Interpretation der Ergebnisse

vom Heildzugversuch und deren Anpassung an den StranggieRprozess mit sich.

Weitere Probleme des Heillzugversuchs sind die inhomogene Verteilung der
Mikroseigerungen und die Mikroschrumpfung wahrend der Erstarrung
[3][33][34][53][143][147]. Diese fuhrt zur Bildung von Vorschadigungen. Diese
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Vorschadigungen verursachen, bei Proben die bei einer Temperatur unter 950°C bis zum
Bruch gestreckt werden, eine Bildung von interdendritischen Bruchflachen [33][143]. Es ist
klar, dass diese Art der Bruchflache untypisch fir diese Temperatur und die niedrige
Verformungsrate ist. Dieser Fehler passiert ziemlich selten, birgt jedoch noch viele Fragen in

Bezug auf den HeiRzugversuch.
2.10.2 Hochtemperatur Biegeversuche

Yasunaka et al. [233] haben Biegeversuche bei erstarrten Blocken durchgefiihrt (Abbildung
2-58). Dabei wurde 60 kg flissiger Stahl in eine Kokille gegossen. Nach ca. 3 Minuten wurde
die Kokille gestrippt. Der Block wurde weiter mit Wasser bis zur Versuchstemperatur
abgekihlt. Nach dem Erreichen der Versuchstemperatur wurde der Block mit einer
definierten Verformungsgeschwindigkeit zwischen 102 s’ und 10° s’ mit einem
hydraulischen Zylinder gebogen. Die Dehnungen im Block wurden berechnet. Die
Temperatur wurde durch das an den Block geschweil3te Thermoelement gemessen. Die

Risse wurden nach der Abkuhlung des Blockes untersucht [233].
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Abbildung 2-58: Hochtemperatur Biegeversuch nach Yasunaka et al. [233]

Yasumoto et al. [235] hat den Einfluss der Vorverformung wahrend der Abklhlung auf die
Stahlduktilitdt bzw. die Bildung der Querrisse bei definierten Temperaturen untersucht. Die
Versuche wurden ,as cast® durchgefihrt. Der flissige Stahl wurde im Induktionsofen
geschmolzen und durch einen Verteiler und ein Quarzrohr in die Kokille gegossen. Die
Kokille war aus zwei getrennten Teilen aufgebaut. Nach dem Gielten und der Erstarrung,
wurde der Block aus der Kokille ausgebaut und mit der Hilfe einer Feuerfestmatte isoliert.
Der Block mit den Dimensionen von 600x220x40 mm (LxBxH) hatte zu dieser Zeit eine
Temperatur von ca. 1300 °C. Bei Temperaturen zwischen 1220 °C und 1050 °C wurde der
Block mit einem elektrischen Hammer vorverformt, dabei betrug die Dehnung der
Vorverformung 10 %. Die Deformation des Blockes wies einen Wert von ca. 3 mm auf. Dann

wurde der Block in die Biegeapparatur gelegt. Der verformte Teil lag auf der
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gegenlberliegenden Seite zum Biegestempel. Bei einer Temperatur zwischen 1025 °C und
680 °C wurde der Block mit einer Stempelgeschwindigkeit zwischen 0.1 und 40 mm/s und
einer Dehnung von 9 % gebogen. Die Kokille, die Biegeapparatur und der
Temperaturbereich der Vorverformung und des Biegens wird in Abbildung 2-59 dargestellt
[235].
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Abbildung 2-59: Hochtemperatur Biegeversuch nach Yasumoto et al. (a) Kokille, (b) Biegeapparatur,

(c) Temperaturbereich der Vorverformung und des Biegens [235]

Crowther et al. [63][157] haben den Einfluss der Dehnung auf die Duktilitdt von
mikrolegierten Stahlen mittels “as-cast” Bedingungen untersucht. Die spezielle Kokille wurde
far die Simulation der prozessnahen Bedingungen (Erstarrungsstruktur,
Abkuhlgeschwindigkeit) beim Dinnbrammengief3en entwickelt. Der fllissige Stahl wurde in
die Kokille gegossen. Nach der Erstarrung des Stahls in Form des Blocks in der Kokille und
der kontrollierten Abkihlung wurde der Block zur Biegeapparatur transportiert. Die
Abmessungen des Blockes waren 350x150x50 mm (LxBxH). Dann wurde der Block mit einer
Verformungsgeschwindigkeit von 9*10* s und einer maximalen Dehnung von 19.2 % bei
definierten Temperaturen gebogen. Es wurde eine Versuchstemperatur zwischen 1030 °C
und 680 °C ausgewahlt [157]. Nach dem Versuch wurden die Biegeproben geschnitten,
poliert und geatzt. Die Lange jeden Risses wurde gemessen. Der langste Riss ist bei dieser
Versuchsmethode der Messparameter fir die Stahlduktilitat [58][63][157]. Ein Beispiel der
Ergebnisse wird in Abbildung 2-60 dargestellt.
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Abbildung 2-60: Rissanfalligkeit von verschiedenen Stahlsorten in Abhangigkeit der Temperatur

untersucht mittels des Hochtemperaturbiegeversuchs [63][157]

Lankford [104] hat wiedererwarmte Proben mittels 3 — Punktbiegeversuche untersucht. Die
Proben mit den Dimensionen von 153x25x12.5 mm (LxBxH) wurden bei einer Temperatur
bis 1430 °C warmebehandelt. Die Warmebehandlung der Proben fand bei dieser Methode in
getrennten Ofen unter Argonatmosphére statt. Nach der Warmebehandlung wurde die Probe
unverzuglich zum Ofen inklusive Biegeapparatur transportiert. Die Probentemperatur wurde
mit optischen Pyrometern gemessen, dabei wurden sie bis zu einer Temperatur von 1260 °C
in einer Zeit von 30 s und weiter bis zu 927 °C in einer Zeit von ca. 120 s abgekuhlt. Die
Versuche wurden auch bei Temperaturen von 1100 °C und 1260 °C durchgefuhrt. Nach den
Versuchen mit kohlenstoffarmen - Stahl mit verschiedenen Mn/S — Verhaltnissen wurde die
Haufigkeit der Rissentstehung visuell gemessen. Die Ergebnisse vom Hochtemperatur
Biegeversuch wurden mit den Ergebnissen vom Heildzugversuch (as-cast) verglichen [104].

Die drei-Punktbiegeapparatur nach Lankford wird in Abbildung 2-61 dargestellt.
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Abbildung 2-61: Die Biegeapparatur nach Lankford [104]

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski Seite 72



LITERATURTEIL

2.10.3 Torsionversuche

Cepeda et al [39] hat Torsionsversuche unter Argonatmosphare  mit
Verformungsgeschwindigkeiten von 102 s™, 0.16 s und 1 s durchgefiihrt. Das Material fiir
die Torsionsversuche war mit Aluminium beruhigter Stahl. Die Proben wurden bei hohen
Temperaturen durch deformierte Rohre bearbeitet und entweder direkt zur
Versuchstemperatur erwarmt und 30 min warmebehandelt oder bei einer Temperatur von
1200 °C Uber eine Zeit von 30 min im Widerstandsofen warmebehandelt. Nach der
Warmebehandlung wurden die Proben bis zur Versuchstemperatur abgekihlt und noch
weitere 30 min warmebehandelt. Die Versuche wurden im Temperaturbereich zwischen
1100 °C und 850 °C durchgeflihrt. Nach jedem Versuch wurde die Halfte der Proben in
Wasser abgeschreckt. Die Dehnung bis zum Bruch abhangig von der Temperatur war der
Messparameter fur die Duktilitat. Die niedrigste Duktilitat hat sich bei Proben die mit einer
Verformungsgeschwindigkeit von 10 s™ und jene die direkt zur Versuchstemperatur erwarmt

wurden eingestellt.
2.10.4 Stauchversuche

Xie et al. [229] haben die Rissanfalligkeit von Nb — haltigen und Ni - haltigen Stahlen im
Stauchversuch untersucht. Die Rundproben mit einer Lange von 15 mm und einem
Durchmesser von 10 mm wurden aus der Bramme parallel zur Giefrichtung ausgeschnitten.
Die Proben wurden mit einer Erwarmungsgeschwindigkeit von 20 °C/s auf 1300 °C
aufgeheizt. Nach einer Warmebehandlung von 5 min bei dieser Temperatur wurden die
Proben mit einer Abkuhlungsgeschwindigkeit von 60 °C/min bis zur Versuchstemperatur
abgekihlt und bei dieser Temperatur 5 min gehalten. Dann folgte die Durchfiihrung der
Versuche bei Temperaturen zwischen 1100 °C und 700 °C und einer
Verformungsgeschwindigkeit von 2x10° s™. Nach der Versuchsdurchfilhrung wurden alle
Proben mit Wasser abgeschreckt. Der Stauchversuch wurde unter Argonatmosphare
durchgefuhrt. Die Messparameter fur die Stahlduktilitat sind die kritische Ringdehnung
(critical hoop strain), die Rissdichte auf Stickrahmenkreis und die maximale Risstiefe.
Die niedrigste kritische Rissdehnung bei den Nb — haltigen Stdhlen hat einen
Zusammenhang mit den Ausscheidungen von NbTi(CN) an den Austenitkorngrenzen. Die
Ti(CN) und Cu,S Ausscheidungen und die groben Austenitkbrner verursachen einen
Duktilitdtsabfall bei Ni — haltigen Stahlen [229].

Fu et al. [76] haben die Rissanfalligkeit von mikrolegierten Stahlen mit dem Stauchversuch

untersucht. Der Stahl fir die Probe wurde im Induktionsofen aufgeschmolzen und in
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spezielle Kokillen gegossen. Die bestimmte Kokillenkonstruktion erzielte eine gerichtete
Erstarrung des Stahls und dadurch eine Simulation der Erstarrungsstruktur in der Nahe der
Strangoberflache beim StranggielRprozess. Nach der Erstarrung des Stahls in der Kokille
wurden die Proben aus der kolumnaren oder dendritischen Zone des Blocks ausgeschnitten
und bearbeitet. Die Proben wurden so ausgeschnitten, dass sich die Deformationsachse
parallel zur dendritischen oder kolumnaren Struktur des Blockes befand. Die Proben wurden
binnen zwei Minuten bis zu Temperaturen zwischen 950 °C und 1300 °C erwarmt. Die
Auswahl der Temperatur war abhangig von der Stahlzusammensetzung. Nach der
Erwarmung wurden die Proben bis zur Versuchstemperatur (zwischen 1000 °C und 750 °C)
abgekiihlt und mit einer Verformungsgeschwindigkeit zwischen 5102 s und 5*10" s
gestaucht. Die kritische Ringdehnung zur Rissinitialisierung ist bei diesem Versuch der
Messparameter fir die Stahlduktilitat [76].

Lewis [106] hat Proben von warmgewalzten Blechen fir den Stauchversuch verwendet. Die
Proben wurden geschnitten und bis 600 °C in einer Zeit von 5 Minuten und anschliel3end bis
entweder 920 °C oder 1200 °C erwarmt. Die Temperaturauswahl war abhangig von dem
gewunschten Gefuge (fein oder grob) nach der Erwarmung. Die Proben wurden bei dieser
Temperatur 15 Minuten warmebehandelt und dann mit einer Abkihlrate von 60 °C/min bis
zur Versuchstemperatur abgekuhlt. Bei dieser Temperatur wurden die Proben 5 Minuten
gehalten. Dann wurden die Proben gestaucht und mit Wasser abgeschreckt. Die

Verformungsgeschwindigkeiten betrugen 3*102 s, 3*10° s und 3*10* s™.

Die wahre
Dehnung befand sich zwischen 0.05 und 0.8. Die Apparatur des Stauchversuchs nach Lewis

wird in Abbildung 2-62 dargestellt.
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Abbildung 2-62: Apparatur des Stauchversuchs nach Lewis [106]
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2.10.5 Zusammenfassung der Versuchsmethoden

Im vorherigen Kapitel wurden die Versuchsmethoden zur Untersuchung der
Stahlduktilitat zwischen 1200 °C und 600 °C dargestellt. Diese Versuchsmethoden nutzen
verschiedene Parameter zur Bestimmung der Rissanféalligkeit des Stahles unter

prozessnahen Bedingungen zum Stranggiefl3en. Zur diesen Parametern gehéren:

Brucheinschniirung (HeiRzugversuch).

Dehnungen zur Rissbildung (Hochtemperatur Biegeversuch).
Grolite Risslange (Hochtemperatur Biegeversuch).

Haufigkeit der Rissentstehung (Hochtemperatur Biegeversuch).

Dehnung zum Bruch (Torsionsversuch).

o bk wDnhd =

Kritische Ringdehnung zur Rissinitialisierung — critical hoop strain (Stauchversuch).

Jeder von diesen Parametern ist stark abhangig vom Materialzustand bzw. der
AustenitkorngroRe, Menge und Verteilung der Ausscheidungen sowie der thermischen
Geschichte. Der Zustand der Probe (as-cast, in-situ, oder wiedererwarmte Proben), die Art
der Erstarrungsstruktur (gerichtet oder ungerichtet) der Proben, der Winkel zwischen der
Spannungsrichtung und Erstarrungsrichtung wahrend des Versuchs sowie die

Verformungsgeschwindigkeit spielen eine wesentliche Rolle fir die Messergebnisse.

Die Literaturauswertung der Versuchsmethoden zeigt eindeutig, dass keine von diesen
Versuchsmethoden (vielleicht auller der StranggieRanlage im Labormalistab) alle
notwendigen Parameter zur Simulation eines realen StranggieRRprozesses erflllt. Trotzdem
hat jede Versuchsmethode viele Vorteile. Die Vor- und Nachteile werden in Tabelle 2-3 bis
Tabelle 2-6 dargestellt.

HeiBzugversuche
+ Durchflihrung der in-situ Versuche - Erstarrung nicht gerichtet
+ Relativ niedrige Versuchskosten - Austenitkorngrofie
+ Schnelle Durchflihrung der Versuche - GroRe, Menge, Verteilung der Ausscheidungen
+ Anpassung der Versuchsparameter (Temperatur, - zu grofRe Dehnungen (5-100 %)

Abkiihlung- und Verformungsgeschwindigkeit)

+ Zahlreiche Referenzversuche - Deformationsinduzierter Ferrit

+ Eindimensionale Spannung - Rekristallisation

- Temperaturmessung Uber Probenquerschnitt

Tabelle 2-3: Vorteile und Nachteile der Heilzugversuche [186]
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Hochtemperatur Biegeversuche

+ Einfache Probengeometrie

- Kosten

+ As cast Versuche mdglich

- Erstarrung nicht gerichtet

+ Anpassung der gewunschten Dehnungen

- Aufwand (Versuchsdauer)

+ Niedrige Verformungsgeschwindigkeiten

- Wenige Vergleichsversuche

+ Direkte Rissauswertung

- Temperaturfihrung

+ Ausscheidungsverhalten

- Oberflachentemperaturmessung

+ AustenitkorngrofRRe

Tabelle 2-4: Vorteile und Nachteile der Hochtemperatur Biegeversuch [186]

Torsionsversuche

+ Anpassung der gewlinschten Verformungsgeschw.

- Proben aus Rohre

+ Einfache Anpassung desTemperaturzyklus'

- dreidimensionaler Spannungszustand

+ Moglichkeit zur Abschreckung der Probe

- Zu grofte Dehnungen

+ Niedrige Versuchskosten

- Rekristallisation

Tabelle 2-5: Vorteile und Nachteile der Torsionsversuche

Stauchversuche

+ Einfache Probengeometrie

- Nicht gleichmaRige Spannungsverteilung

+ Niedrige Versuchskosten

- Nicht einachsiger Spannungszustand

+ Probe mit einer gerichteten Erstarrung moglich

- Rekristallistaion

+ Schnelle Durchflihrung der Versuche

+ Anpassung der gewunschten Dehnungen

+ Anpassung der gewiinschten Verformungsgeschw.

+ Einfache Anpassung des Temperaturzyklus'

+ Mdglichkeit zur Abschreckung der Probe

Tabelle 2-6: Vorteile und Nachteile der Stauchversuche
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3 Experimenteller Teil

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei Versuchsmethoden zur Untersuchung der
kritischen Parameter flr die Rissbildung im Temperaturbereich des zweiten
Duktilitatsminimums von Stahlen neu bzw. weiter entwickelt. Eine grundlegende Vorgabe fiir
die Versuchsentwicklungen war eine méglichst hohe Ahnlichkeit in den Versuchsparametern
zum StranggielBprozess. Diese Forderung bedingt eine Untersuchungsdurchfiinrung
unmittelbar nach der Erstarrung der Proben und schliet die Verwendung von
wiedererwarmten  Probenmaterial aus.  Zusatzliche  Rahmenbedingungen  bzw.
Anforderungen, welche an das Probenmaterial und an den die Methode gestellt werden, sind

in der Tabelle 3-1 aufgelistet.

Die Erfullung der Anforderungen wurde in den folgenden Versuchsmethoden verwirklicht:
1. Der In - Situ Characterization - Tensile (IMC-T) Methode
2. Der In - Situ Characterization - Bending (IMC-B) Methode

Die IMC-T Versuchsmethode war in der zeitlichen Abfolge die Erstentwickelung und beruht
auf der Weiterentwicklung einer bereits bestehenden Anlage. Die Basis fur diese
Versuchsmethode ist dhnlich dem Submerged Split - Chill Tensile Test (SSCT), welcher seit
langerem am Lehrstuhl fur Metallurgie verwendet wird. Der SSCT-Test liefert Messwerte fur
die Berechnung von kritischen Dehnungen wahrend der Erstarrung (In Situ). Die
Versuchsdurchflihrung mit der IMC-T Anlage wurde bereits im Jahr 2005 patentiert [44] und
im gleichen Jahr der erstes Mal prasentiert [214] Diese Versuchsmethode hatte, bedingt
durch ihre Neuheit, einige Kinderkrankheiten. Zur den gréferen Problemen zahlen die
Bildung von Vorschadigungen in der erstarrenden Schale und die nicht veranderbaren

Abkuhlbedingungen. Die genannten Probleme konnten im Rahmen dieser Arbeit deutlich
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minimiert werden und flhrten aber auch zu der Neuentwicklung der bereits genannten IMC-B
Methode. Dieser Versuchsaufbau besitzt wesentliche Vorteile gegeniber dem IMC-T
Versuch. Im Rahmen dieser Arbeit werden die gréfdten Entwicklungsschritte bei beiden
Versuchsmethoden, Messungen der kritischen Parameter, sowie die ersten Ergebnisse der
Versuchsserien beschrieben. Zusatzlich werden die Ergebnisse von metallographischen
Untersuchungen mittels der Lichtmikroskopie und Rasterelektronenmikroskopie angefiihrt.
Die Untersuchung der y/a Umwandlung wird mit Hilfe der Laser Scanning Confocal
Mikroskopie durchgefiihrt. Zur Berechnung der kritischen Dehnungen wurden die Finite

Elemente Modelle in Abaqus entwickelt.

Anforderungen an die Proben Anforderungen an die Versuchsmethode

e Probe wird direkt nach dem Eintauchen in die e Modglichkeit die Verwendung der Probe direkt nach

Schmelze oder dem Abguss verformt

Erstarrung (keine Wiedererwarmung)

Keine weiteren Nachbehandlungen

Kenntnis der Temperaturverhaltnisse in der Probe

Definierte Geometrie

Ahnliche Abkiihlbedingungen wie beim Strang-
gieBprozess

Erstarrungsstruktur des Stahls dhnlich dem

stranggegossenem Produkt

Handhabung der Probe

Austenitkorngrofie ahnlich im StranggielRprozess

Reproduzierbarkeit

Gerichtete Erstarrung

Keine Gefahrdung fiir Personal und Geratschaften

Fehlerfreie Probe (Keine Poren, Lunker,

Einschlisse)

Geringe Herstellkosten

Keine Vorschadigung der Proben (Vermeidung

von Kontraktionsspannungen)

Messung der Probentemperatur wahrend des

Versuchs

Méglichkeit der Durchfihrung mehrerer Versuche

pro Tag

Messung der kritischen Parameter
(Spannungen/Dehnungen) fir die

Oberflachenrissbildung

Tabelle 3-1: Anforderungen an das Herstellkonzept [186]

3.1 Beschreibung des Prinzips des IMC-T Versuchs

Die Versuchsanlage und der verwendete IMC-T Prifkérper werden in Abbildung 3-1
dargestellt. Die Gesamtanlage ist horizontal schwenkbar und wird erst unmittelbar vor
Versuchsbeginn Uber die Stahlschmelze im Induktionsofen eingeschwenkt. Der vertikal
bewegliche IMC-T Prifkorper besteht im Wesentlichen aus zwei Teilen. Der untere Teil des

Prifkorpers kann wahrend des Versuchs durch ein hydraulisches System zusatzlich vertikal
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verfahren werden. Der massive Oberteil bildet im Versuch ein statisches Widerlager fiir eine
Zugbeanspruchung. Entsprechende Software und Sensoren ermdglichen definierte
Vorgaben von Versuchsparameter und auch die Aufnahme von Messwerten wie Krafte und
Verfahrensweg. Neben den mechanischen Kennwerten werden mittels Thermoelementen

Temperaturverlaufe an bestimmten Positionen aufgezeichnet und gespeichert. [102].

Eintauchssensor

ober Teil der Priifkérper

Stahlringe
oder volles Material

unter Teil der Priifkérper

- t
Pt/Rh-Pt Thermoelemen Feuerfostmatte

Abbildung 3-1: Ausristung und Prifkorper fir den IMC-T Versuch

Die Versuchsdurchfihrung wird schematisch und mit Bildern in der Abbildung 3-2
dargestellt. Vor dem Erreichen einer definierten Schmelztemperatur wird die Anlage Uber das
Schmelzbad im Induktionsofen geschwenkt und zentriert. Mit dem Erreichen der Temperatur
beginnt der Versuch mit dem Eintauchen des Prifkdrpers in die Schmelze (Abbildung 3-2a),
wobei die Eintauchtiefe u.a. vom absoluten Schmelzbadspiegel abhangt. Die Temperatur
wahrend des Versuchs wird mit einem Thermoelement des Typs S gemessen. Die Position
des Elements befindet sich in der Trennebene von Ober- und Unterteil des Prifkorpers
(Abbildung 3-1). Innerhalb einer definierten Haltezeit in der Schmelze beginnt der Stahl an
der Prifkérperoberflache zu erstarren und es entsteht eine durcherstarrte Schale um den
Prufkérper (Abbildung 3-2b). Entsprechend der Warmeabfuhr und bedingt durch einen
immer positiven Temperaturgradienten an der Wachstumsfront bildet sich eine dendritisch
transkristalline  Erstarrungsmorphologie.  Mit  zunehmender  Schalenstarke treten
Schrumpfkrafte, in radialer und axialer Richtung, auf. Zwischen den oberen und unteren
Prifkérpern wird eine elastische Feuerfestmatte gelegt. Durch den Einsatz der
Feuerfestmatte kann der Aufbau von Schrumpfkraften in der Probe durch die Bewegung des

unteren Teils des Prifkdrpers nach oben vermeiden werden. Das Servohydraulik — System

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski Seite 79



EXPERIMENTELLER TEIL

halt die Anlage frei von Kraften in der axialen Richtung. Nach der Haltezeit in der Schmelze
wird der Prifkérper mit der anhaftenden Schale aus der Schmelze gezogen (Abbildung
3-2¢) und die Gesamtanlage vom Ofenbereich weg geschwenkt. Das System von Prifkorper
und Schale kuhlt mit freier Konvektion und Strahlung bis zur gewahlten Versuchstemperatur
ab (Abbildung 3-2d). Mit dem Erreichen dieser Temperatur beginnt der Zugversuch
(Abbildung 3-2e), in dem der Unterteil mit definiertem Weg und definierter Geschwindigkeit
vertikal verfahren wird. Da die Schale wahrend des Versuchs weiter abkuhlt, ist es nicht
moglich den Versuch bei konstanter Temperatur durchzufihren [102]. Als ein
aussagekraftiger Wert (kritischer Parameter) fiir die Stahlduktilitat wird die Verlangerung Al
bis zur Erreichung einer maximalen Zugkraft F.« angesehen. Diese Festlegung begriindet
sich mit der Annahme, dass ab diesem Punkt Risse im Material entstehen. Die Werte von
augenblicklicher Verlangerung und zugehoriger Kraft werden im Messsystem aufgezeichnet.

Die Darstellung der kritischen Verlangerung bei F.« als Funktion der Temperatur, beschreibt

(b) | (e) | (d) ! (e)

die Rissempfindlichkeit.

Austauchen

s
[T}
=
c
3
o
il
=
w

I8

Abbildung 3-2: Durchfihrung des IMC-T Versuchs
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3.2 Vorstellung der Probleme bei der Entwicklung des IMC-T

Versuchs

Die ersten Versuche mit der IMC — T Apparatur wurden im Rahmen eines FFG -
Projekts durchgefiihrt. Im Rahmen dieser Arbeit wurde u.a. das Verhalten unterschiedlicher
Prifkérpergeometrien untersucht. Die Ergebnisse zeigten, dass die Vorschadigungen in der
Schale ein nicht einfach zu I6sendes Problem darstellen. Sie bilden sich bereits wahrend der
Erstarrung in der Schale und zeigen eine freie dendritische Oberflache in den Risszonen
nach dem Zugversuch bei Temperaturen unter 900 °C. Die freie dendritische Oberflache,
dargestellt im linken Teil der Abbildung 3-3b und in einer VergroRerung in Abbildung 3-3a,
ist gut sichtbar. Die Vorschadigungen bilden sich vorwiegend im inneren Bereich der Schale
d.h. im Bereich der Anfangserstarrung. Der duRere Bereich in Abbildung 3-3c zeigt einen
interkristallinen Sprodbruch - typisch fiir niedrigere Dehnraten und Temperaturen unter
1200 °C. In einigen Bereichen war die Bruchflache standig dendritisch oder zeigte sich den
interkristallinen Wabenbruch. Es wurde festgestellt, dass die Vorschadigungen durch
Spannungskontraktionen verursacht werden, welche sich in der erstarrenden Schale durch
eine ungulnstige Priufkorpergeometrie aufbauen. Zusatzlich verstarken die auftretenden

Schrumpfkrafte in  der erstarrenden Schale die Fehlerbildung. Bei den

Versuchsdurchfuhrungen wurde noch keine Feuerfestmatte eingesetzt, um die

P R
'!".__ Il
;
5
<

Schrumpfkrafte in axialer Richtung abzufedern.

gl B

Abbildung 3-3: (a) freie dendritische Oberflache in der Schale gezogen bei 800 °C, (b) Bruchflache
mit interdendritischem und interkristallinem Anteil, (c) VergroRerung der interkristallinen Bruchflache
[215]

Die Vorschadigungen haben sich sowohl bei den unbeschichteten, als auch bei den
beschichteten Prifkérpern gebildet. Die Beispiele in der Abbildung 3-4 zeigen zwei Typen
der Vorschadigungen bzw. Risse bei ,no load“ Versuchen: in der Querrichtung (rot markiert)

und in der Langsrichtung (grin markiert). Die Griinde fir die Bildung des ersten Typs ist die
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Spannungskonzentration in der Schale wahrend der Erstarrung aufgrund einer ungunstigen
Prifkérpergeometrie. Im zweiten Fall sind die Schrumpfkrafte in der Umfangsrichtung fir die
Rissbildung verantwortlich. Die Risse in Querrichtung erleichtern die Bildung und das

Wachstum von Rissen im eigentlichen Zugversuch und beeinflussen so das Ergebnis.

Abbildung 3-4: Beispiele der Vorschadigungen in den erstarrten Schalen bei ,no load® Versuchen:

(a) unbeschichteter Prufkorper und (b) beschichteter Prifkdper [215]

3.3 Entwicklungsschritte bei der Optimierung der IMC-T Versuch

Zu den ersten Aufgaben dieses Projekts zahlten die Minimierung der Menge der
Vorschadigungen in den Probenschalen und die Optimierung der Steuerung der IMC-Anlage.

Eine Darstellung unterschiedlicher Prifkérperkonzepte zeigt Abbildung 3-5.

Nr. 1 2 3 4 5

Prifkorper-

geometrie

Abbildung 3-5: Vorstellung der verschiedenen Konzepte der Prifkérper zur Optimierung im IMC-T

Versuch

Ein gemeinsames Merkmal aller Prufkorper ist die zylindrische Ausfuhrung und eine
Verjungung der Durchmesser im Oberteil. Da die Kdrper bis in diese Verjingungszone in das
Schmelzbad getaucht werden, besitzt die gebildete Erstarrungsschale an diesen

abgerundeten Stufen ein Stlitzlager fir den spateren Zugversuch.
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Die Erstausfihrung des Prifkdrpers (Nr. 1) war vom Gedanken geleitet, mit einer massiven
Ausfuhrung Zugkrafte bis zu 250 kN im Versuch schadlos zu Uberstehen. Zusatzlich gab es
Konstruktionsmerkmale zur Verminderung von axialen Schrumpfspannungen wahrend des
Erstarrungsvorgangs. Der untere Teil des Prifkérpers wurde konstruktionsbedingt in zwei
Teilen ausgefuhrt. Der Durchmesser der beiden Teile betrug 62 mm und die H6he 20 und 13
mm. Die beide Teile wurden mit dem Innenstempel (Durchmesser 30 mm) verschraubt. Der
AuRendurchmesser des Oberteils wurde um 5 mm grof3er als der Unterteil ausgefiihrt und
besall an der Unterseite eine Ausdrehung von 2 mm Tiefe mit dem nahezu gleichen
Durchmesser des Unterteils. Die Startpositionierung von Ober- und Unterteil wurde derart
gewahlt, dass kein Spalt vorhanden war und die 2 mm als Kontraktionsweg zur Verfiigung
standen. Die Steuerung der Anlage wurde in dieser Phase auf kraftlos gestellt. Trotz dieser
konstruktiven Ausfiihrung kam es zu Vorschadigungen in der erstarrenden bzw. bereits
erstarrten Schale. Der Unterschied in den Durchmessern von Ober- und Unterteil erzeugte
eine Kerbwirkung in den Schalen mit entsprechenden Spannungskonzentrationen. Die
Erstversuche wurden noch von dieser Arbeit mit dieser Prifkérperausfihrung (Nr. 1)
durchgefihrt.

In der Ausfihrung Nr. 2 wurden Ober- und Unterteil mit gleichen Durchmessern von 62
mm und mit Hohen von jeweils 33 mm gefertigt. Die Verkleinerung des
Oberteildurchmessers bedingte auch einen kleineren Verjungungsdurchmesser (44 mm). Die
Menge der Vorschadigungen in den Prufschalen ging zwar zurick, jedoch kam es bei
hdheren Kraften zur Verformung des Prifkorpers. Bei Belastungen von ca. 110 kN begann

sich der Unterteil zu verbiegen.

Die Entwicklung von Prufkérper Nr. 3 war geleitet von einem besseren Ausgleich der
axialen Kontraktion und der Erzeugung von gleichmaRigeren Erstarrungsschalendicken. Da
ein Versuch mit Vorspalt unmdglich ist, wurden Feuerfestmatten zwischen Ober- und
Unterteil eingearbeitet. Die Dicke des Materials wurde so gewahlt, dass die Kompressibilitat
der Matten den Kontraktionsweg ohne sonderlichen Kraftaufbau schlucken konnte. Fur die
Erzeugung einer gleichmalligeren Schale wahrend der Erstarrung, wurde ein Stahlring mit
dem Durchmesser von 62 mm und einer Héhe von 20 mm zwischen dem oberen und
unteren Teil der Prufkérpers eingesetzt. Alle anderen geometrischen Abmessungen
entsprachen den Koérpern der Serie 2. Es wurde festgestellt, dass sich die Qualitat der

Schale verbessert. Die Problematik der Prufkorperverformung blieb jedoch erhalten.

Das naheliegende Anliegen fiir die Anderungen der Prifkdrper Nr. 4 war die
Vermeidung von Prufkorperverformungen. Das zweite Ziel war das Erreichen von noch

gleichmaBigeren Schalen wahrend der Erstarrung. Dazu wurde die mittige Stahlhllse auf
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zwei Teile aufgeteilt, jede mit einer HOhe von 10 mm. Die Hulsen wurden jeweils an den
oberen und unteren Prifkérpern befestigt. Eine einzelne Feuerfestmatte wurde zwischen den
beiden Hullsen angebracht und gleichzeitig wurde der Unterteil um 7 mm vergrof3ert. Die
Ergebnisse zeigten, dass der untere Prufkdrper verformungsfrei blieb und die Schalen in
ihrer Starke gleichmaRiger erstarrten. In der vorliegenden Arbeit wurden die Versuche mit

diesem Prifkorpertyp durchgefiihrt.

Einige Versuchsergebnisse mit dem Prifkérper Nr. 4 (nicht dargestellt in dieser Arbeit)
haben gezeigt, dass ein Prifkorper aus Stahl mit einer héheren Flielispannung sinnvoll ist.
Fir die letzten Versuchsserien kam der Kunststoff - Formenstahl Bohler 310M zum Einsatz.
Gleichzeitig wurden die Wandstarken der mittigen Huilsen erhéht und konstruktive
Anderungen in der Verbindungsart von Unterteil mit dem Innenstempel durchgefiihrt. Diese
MalRnahmen fihrten zu einer wesentlich héheren mechanischen Stabilitat. Die Geometrie
und die Ausflihrung der Prifkérper Nr. 4 und 5 wird im Anhang A dargestellt. Flr die

Versuche in dieser Arbeit wurden diese beiden Versionen verwendet.

3.4 Beschreibung des Prinzips des IMC-B Versuchs

Der IMC-B Versuch stellt eine Neuentwicklung dar und unterscheidet sich vom IMC-T
Versuch grundsatzlich in der mechanischen Probenbelastungsform (Biegeversuch) und in
den verwendeten Proben. Der grundsatzliche Anspruch, eine Analogie zum Strangguss,
erforderte die Entwicklung einer Probenherstellung mit einem entsprechenden
Kokillenkonzept. Die dendritische Erstarrungsstruktur im Strangguss weist Uber weite
Bereiche, entsprechend der Warmeentzugsrichtung und den Erstarrungsbedingungen, eine
gerichtete dendritische Wachstumsform auf. Schematisch zeigt Abbildung 3-6 links die
Wachstumsverhaltnisse in einer Kokille. Um in einem Kokillenabguss ahnliche geometrische
Verhaltnisse zu erreichen, sollte die Warmeabfuhr moglichst eindimensional erfolgen
(Abbildung 3-6 rechts).
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Stranggusskokille

Kokille (Schwerkraftguss)

Kokillenwénde

Abbildung 3-6: Erstarrung in einer Stranggusskokille und in der Kokille des Schwerkraftgusses [186]

Zusatzlich sollten die dendritischen Gré3enparameter und auch die AustenitkorngroRen im
vorgegebenen Messbereich von Strangguss liegen. Um diese Anforderungen zu erflllen ist
es notwendig, den Warmeentzug steuerbar zu machen. Fir die Verwirklichung dieser Ziele
wurde eine neue Kokille entwickelt. Das Kokillensystem besteht aus einer 30 mm starken
Grundplatte aus Stahl und der eigentlichen Kokille. Diese Grundplatte wurde in der Mitte
ausgefrast und kann die Kokillengrundplatte zur Ganze aufnehmen. Diese Ausflhrung
gewahrleistet einen ausreichenden Warmeentzug durch die Grundplatte, bei einfacher
Manipulation der Gesamtkokille durch Ausflihrung des Kokillenbodens als leicht wechselbare
Einschubplatte. FUr die Anpassung des Warmeentzugs wird diese Einschubplatte mit 0.4
mm Zirkoniumoxid beschichtet (Abbildung 3-7). Diese Beschichtungsstarke ermoglicht
ahnliche Temperaturverhaltnisse wie im Strangguss und daher auch &ahnliche
Austenitkorngrofien. Auf die Einschubplatte kénnen Leisten mit z.B. Dreiecksquerschnitt
montiert werden, welche im Abguss eine Oberflachenstérung erzeugen. Dadurch ist es
maoglich den Einfluss von Oberflachendefekten auf die Stahlduktilitat bzw. die Rissbildung zu
untersuchen. Die inneren Kokillenwande werden mit Vakuumpressteilen aus Aluminiumoxid
(RATH, Kerform KVS 154) aufgebaut. Diese Platten besitzen eine Starke von 10 mm und
sollen eine seitliche Warmeabfuhr weitgehend verhindern und werden fiir diesen Zweck noch
mit Bornitrid beschichtet. Die auReren Kokillenwande werden aus einem Ytong - Stein
gefertigt. Die Temperatur wahrend des Versuchs wird mit zwei S-Typ Thermoelementen
gemessen. Die Thermoelemente werden in die Kokille so eingebaut, dass sie wahrend der
Erstarrung in der Probe verbleiben. Die Kokille besitzt ein spezielles Offnungssystem,
welches eine zlgige Manipulation ermdglicht. Das Gesamtsystem von Kokille, DA&mmung
und Grundplatte wurde kippbar auf einen einfachen Wagen aufgebaut. Das vorgestellte

Kokillenkonzept wurde im Rahmen einer Bachelorarbeit entwickelt [186]. Die fir einen
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Versuch vorbereitete Anlage mit aufgesetzten Trichter und Positionierung vor dem

Induktionsofen, wird in der Abbildung 3-8 dargestellt.

Abbildung 3-7: (a) Beschichtete Einschubplatte mit der Kerbe, (b) Grundplatte mit beschichteter
Einschubplatte

=Y
Kippen-
: ‘ wagen

e

Ytong-Stein

Abbildung 3-8: Anlage zur Probenherstellung: (a) spezielle Kokille, (b) Kokille mit kippbaren Wagen

Der Versuchsablauf beginnt mit dem Abguss des fllissigen Stahls (ca. 17 kg) aus dem
Induktionsofen Uber einen Trichter in die spezielle Kokille (Abbildung 3-9). Die
Uberhitzungstemperatur der Schmelze wird ca. 100 °C hdher angesetzt als die errechnete
Liquidustemperaur. Der Grund dafur, ist die rasche Abkuhlung des freien Gieldstrahls. Die
Kokille wird bis zu einer H6he von rund 150 mm beflllt. Nach einer festgelegten
Erstarrungszeit wird die Kokille gekippt und die noch flissige Restschmelze ausgeleert [186].
Die Erstarrungszeit steuert daher direkt die Hohe der Probe. Der Grund fur das Entfernen
der Restschmelze ist die Vermeidung der Lunkerbildung in den Proben. Nach dem
Kippvorgang wird die Probe (250x60xH6he mm) aus der Kokille entnommen und umgehend
in die sogenannte ,Thermobox* transportiert. Diese Vorrichtung ist direkt mit der Apparatur

fur den 3-Punkt Biegeversuch verbunden (Abbildung 3-10) und besteht aus einem
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geschlossenen Stahlblechgehduse mit einer Innenisolierung aus Feuerfestwolle. In der
Zugangsklappe befindet sich ein kleines Fenster fur die Beobachtung des Biegeversuchs.
Zur Verhinderung einer raschen Probenabkihlung werden erhitzte Schamottesteine in die
Thermobox gelegt. Diese Mallnahme verzdgert zwar die Probenabkuihlung, aber eine
konstante Versuchstemperatur kann dadurch nicht erzielt werden. Die Temperatur im
Thermobox wird mit einem Thermoelement (K-Typ) kontrolliert. Die 3-Punkt Biegeapparatur
aus zwei zylindrischen Auflagern und einem zylindrischen Druckstempel mit gleichen
Durchmessern von 30 mm. Der Abstand zwischen den Auflagern betragt je nach
Versuchsprogramm, zwischen 110 mm und 130 mm. Die Probe wird so auf die
Auflagerzylinder gelegt, dass der Stempel die Probe in Gegenrichtung zum Wachstum der
Dendriten verformt (gleich wie bei der Rickbiegung der Bramme in der Rickbiegenzone
beim Stranggielprozess). Nach der Abkuhlung bis zur Versuchsstarttemperatur wird die
Probe durch den Druckstempel mit definietem Weg und Geschwindigkeit gebogen. Die
maximale Stempelgeschwindigkeit betragt 5mm/s und der grétmdgliche Weg liegt bei 77
mm. Die Zugspannungen bilden sich wahrend die Verformung an der unteren
Probeoberflache und Druckspannungen an der oberen Probeoberfliche. Nach dem
Biegeversuch wird die Probe aus der Thermobox ausgenommen und die weitere Abklihlung

erfolgt an der Luft. Die kritischen Dehnungen kann man mit der Hilfe von Abaqus berechnen.

AbgieRen Kippen  Offnung der Kokille Probebiegen

Abbildung 3-9: Durchfihrung des IMC-B Versuchs

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski Seite 87



EXPERIMENTELLER TEIL

Schamottesteine [y | N “=

= K-Typ Thermoelement

Auflager

Abbildung 3-10: Aufbau der Thermobox und der 3-Punkt Biegeapparatur

3.5 Beurteilung der Ergebnisse

Fir die spezifischen Eigenschaften der Proben werden folgende Parameter verglichen:

IMC-T Versuch

1.

ARl S

Versuchsparameter: Versuchs-Temperatur, kritische Verlangerung,
Verformungsgeschwindigkeit.

Erstarrungsstruktur.

Probengeometrie.

Bruchflache und die Vorschadigungen.

Probengeflige.

IMC-B Versuch

1.

o > DN

Versuchsparameter: Versuchstemperatur, Stempelweg, Stempelgeschwindigkeit.
Erstarrungsstruktur.

Probengeometrie.

Risse und Bruchflachen.

Probengeflige.

3.6 Metallographische Auswertung der Ergebnisse und benutzte

Versuchsmethoden

Die Proben wurden einer umfassenden metallographischen Auswertung unterzogen. Die

lichtmikroskopischen Untersuchungen von offenen Rissen (ungeatzte Proben) wurden mit
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einem Stereomikroskop durchgeflihrt. Flr die Sichtbarmachung der dendritischen Strukturen
im Auflicht, sowie generell flr Konzentrationsanreicherungen (Seigerungen) wurden
Atzlésungen auf Pikrinsaure-Basis verwendet. Diese L&sungen entwickeln, neben der
Primarstruktur, haufig auch sehr gut die Ferritsdume entlang der ehemaligen
Austenitkorngrenzen. Fir die Entwicklung des Sekundargefliges wurde 3%-iges Nital
verwendet. Die Bilder der Lichtmikroskopie wurden mit der Bildanalysesoftware Clemex
digitalisiert und mit den entsprechenden Software-Routinen bearbeitet und ausgewertet. Die
Bestimmung von Austenitkorngréften wird im Folgenden kurz skizziert. In den vorliegenden
Digitalabbildungen werden die Korngrenzen mit der Hand nachgezeichnet, als Orientierung
dient der Korngrenzenferrit und bekannte Kornwachstumsformen. Die Software ermdglicht
automatisierte Pixelmanipulationen um etwaige Fehler innerhalb des Zeichenvorgangs
aufzuzeigen und zu korrigieren. Mit einer entsprechenden Auswerteroutine werden aus den
Grenzen die zugehorigen Flachen errechnet und kénnen als Daten-File einer statistischen
Beurteilung zugefiihrt werden Die einzelnen Schritte zur Auswertung der Austenitkornflachen

werden in der Abbildung 3-11 dargestellt.

Abbildung 3-11: Graphische Auswertung der Austenitkornflachen [187]

Diese Software wurde auch verwendet flr die zahlenmafige Beurteilung von mdglicherweise
unterschiedlichen Rissformen innerhalb einer Bruchflache. Gleichfalls wurden damit auch
Rissdimensionen, wie Lange, Breite und Tiefe ausgemessen. Die Unterschiede in den
einzelnen Bruchflachen werden mit der Rasterelektronmikroskopie (Quanta 200 Mk2 FEI
Company) mit EDX- Ausstattung (INCA Energy 200 Oxford) untersucht. Dabei wurden die
verschiedenen VergroRerungen eingesetzt um der Bruchflache besser interpretieren zu
kénnen. Die Elementenkonzentrationen in der Proben werden mit der Hilfe der Mikrosonde
untersucht. Die Phasentransformationen bei verschiedenen Abkihlungsbedingungen wurden
mit Hilfe eines Laser-Scanning Confocal Mikroskops (LSCM) untersucht. Fir die y/a

Umwandlungstemperaturen wurden dilatometrische Methoden angewandt.
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3.7 Software-Einsatz fur die Simulation des Materialverhaltens

Die folgenden Programme werden fir die Simulation des Materialverhaltens im Rahmen

dieser Arbeit verwendet:

Abaqus/CAE (ver. 6.9-1): ist eine Software flir eine FEM — Analyse bzw. generell fur
mathematische Lésungen innerhalb ,Computer-Aided Engineering®“. Der Hersteller ist die
Firma Dassault Systémes. Dieses Programm wurde zur Simulation der
Abkuhlungsbedingungen und zur Berechnung der Dehnungen im IMC — T Versuch
verwendet.

AGG-tool (ver.1.1): ist ein Programm fir die Berechnung von Austenitkorngréf3en. Dieses
wurde am “Christian Doppler Labor for Metallurgical Fundamentals of Continuous Casting
Processes” und am Lehrstuhl fir Metallurgie an der Montanuniversitat Leoben entwickelt.
Dieses Programm wurde fir die Berechnung der AustenitkorngréfRe an den
Schalenoberflache wahrend der Abkihlung beim IMC — T Versuch verwendet.
FactSage© (ver.6.2.): ist ein modular aufgebautes Programm fiir thermodynamische
Berechnungen. Die Herstellen sind Center for Research in Computational
Thermochemistry (CRCT) and GTT — Technologies. Dieses Programm wurde flr die
Berechnung der Solidustemperatur von Schlacken verwendet.

IDS Solidification Analysis Package (ver.1.3.1): ist ein Programm zur Berechnung von
Erstarrungs- und Umwandlungsvorgangen bei vorgegebenen Kihlraten. Der Hersteller ist
das Labor fir Metallurgie an den TU Helsinki. Mit dieser Software wurden thermo-
physikalische Stahldaten errechnet, welche fiir die Abaqus-Simulationen notwendig sind.
JMat-Pro (ver.3.0): ist ein Programm zur Berechnung der temperaturabhangige
Werkstoffeigenschaften, ZTU — Schaubilder, Hartemessung usw. Dieses Programm
wurde hier zur Berechnung der mechanischen Eigenschaften der Stahle benutzt.

MatCalc (ver.5.44): ist ein modular aufgebautes Programm fir thermodynamische
Simulationen. Er ermodglicht u.a. die Berechnung von zeitabhangigen
Ausscheidungsvorgangen. Das Programm wird gegenwartig am Institut fur
Werkstoffwissenschaften und Werkstofftechnologie der TU Wien weiter entwickelt. Die
Berechnung der Ausscheidungsvorgange wahrend der Probenabkihlung wurde mit dieser

Software durchgefuhrt.
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4 Experimentelle Arbeiten

Im Rahmen dieser Arbeit werden die wichtigsten Ergebnisse der entwickelten
Versuchsmethoden dargestellt. Die Ergebnisse der IMC-T und IMC-B Methoden werden
getrennt analysiert und am Ende der Arbeit verglichen. In Tabelle 4-1 und Tabelle 4-2

werden die Versuchsserien der IMC-T und IMC-B Methode mit den jeweiligen Zielen

dargestellt.
Bezeichnung Versuchsmenge Ziel
Serie A 2 e Bestimmung des Ausgangszustands der Schale vor dem
Versuch.
Serie B 3 e Messung der kritischen Verlangerung.
e Bestimmung der Versuchsreproduzierbarkeit.
. 11 e Experimentelle Versuchsserie mit unterschiedlichen
Serie C

Prifkorpern.
Metallographische Untersuchung der Schalengefiige.

Optische Untersuchung der Gefligeentwicklung wahrend der
Abkuhlung.

Untersuchung der y/a Umwandlung.

Tabelle 4-1: Die Versuchsserien und ihre Ziele bei der IMC-T Methode
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Bezeichnung Versuchsmenge Ziel
. 1 ¢ Analyse einer nicht verformten Probenschale
Serie E
o Metallografische Untersuchung der Primarstruktur.
Serie F 1 e Metallografische Untersuchung der interkristallinen Risse
bei Stahlen mit leicht erh6htem Nb-Gehalt.
Serie G 1 e Ziele der Serie F und Temperaturmessung
. 4 e Prifung der Reproduzierbarkeit und Flexibilitat des Versuchs
Serie H
Serie | 7 o Vorstellung der Problematik der Temperaurmessung.
. 1 o Herstellung der ,as cast‘ Probe mit Kerben.
Serie J
. 2 e Biegeversuche mit ,as cast“ Proben
Serie K

Tabelle 4-2: Die Versuchsserien und ihre Ziele bei der IMC-B Methode

4.1 Ergebnisse der IMC-T Versuche

Im Rahmen dieses Kapitels werden die wichtigsten Ergebnisse und die jeweiligen
Versuchsserien, der weiterentwickelten IMC-T Methode, dargestellt. Am Beginn stand die
Beurteilung des Ausgangszustands der Schalen vor den Versuchen und es wurden dazu
zwei ,no load“ Versuche durchgefihrt. Die Informationen Uber Vorschadigungen, Poren,
Heildrisse und Heildrissseigerungen dienen auch fir ein besseres Verstandnis der
Bruchmechanismen infolge einer Verformung. Es wurde auch grundsatzlich Gberprift, ob
man mit der neuen IMC-T Methode reproduzierbare Ergebnisse erzielen kann. Es wird dabei
nachgewiesen, dass die Angabe einer kritischen Verlangerung eine sinnvolle Beschreibung
der Rissanfalligkeit innerhalb der neuen Methode ist. Weiter wurden zwei Versuchsserien mit
Prafkérpern aus verschiedenen Stahlsorten und mit unterschiedlicher Geometrie
durchgefthrt. Fir diese Versuchsserien wurde niedrig legierter Stahl mit 0.18 % C
verwendet. Es wurde eine intensive metallographische Auswertung der Ergebnisse
durchgefuhrt. Im Rahmen die Entwicklung der IMC-T Methode wurden insgesamt 15
Versuche durchgefihrt. Die Schmelze Nr. 1 — 2 wurden fur die Prifung des
Ausgangszustands der Schalen vor einer Verformung benutzt (Serie A). Die Schmelzen Nr.
3 - 5 der Serie B wurden fiir die Prifung der Versuchsreproduzierbarkeit verwendet. Die
Schmelzen Nr. 3, 6 - 11 und 12 - 15 wurden fir die Durchfiihrung der Versuche der Serie C

benutzt.
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411 Serie A

Das Ziel der Serie A ist die Bestimmung des Ausgangszustandes der Schalen vor den
Zugversuchen. Im Rahmen dieser Serie wurden zwei Versuche (Prifkérpergeometrie Nr. 4)
durchgefiihrt. Flir den ersten Versuch wurde 15 s Haltezeit in der Schmelze festgelegt,
dieser Wert wurde fir den zweiten Versuch auf 6 s reduziert. Die Zusammensetzung der
Schmelzen beinhaltet die Tabelle 4-3.

Nr. C Si Mn P S Cr Mo Ni Al
1 0.170 0.185 0.758 0.00380 0.00610 0.0187 0.00651 0.0221 0.0343
2 0.183 0.207 0.784 0.00378 0.00385 0.0175 <0.0050 0.0218 0.0344
Co Cu Nb Ti \") W Sn Fe
1 <0.0100 0.0166 0.00270 | <0.00100 | 0.00265 | <0.0100 | 0.00312 Rest
<0.0100 0.0215 0.00202 | <0.00100 | 0.00196 | <0.0100 | 0.00203 Rest

Tabelle 4-3: Chemische Zusammensetzung der Schmelzen aus der Serie A, in Masse-%

Nach dem Austauchen der Priifkérper wurden die Priifkdrper von der Anlage entfernt und an
Luft bis Raumtemperatur abgekihlt. In weiterer Folge wurden die Prufkérper mit den
auferstarrten Schalen in Teile zerschnitten und Schliffproben hergestellt. Die Ergebnisse von
ungeatzten und geéatzten (Pikrinsdure-Lésungen) Schliffproben beider Versuche sind in
Abbildung 4-1 und Abbildung 4-2 dargestellt. Die Auswertung der Schliffbilder ergab fur
beide Versuche eine bestimmte Anzahl von sehr feinen Fehlern. Zu diesen gehdren
hauptsachlich Poren und offene/geschlossene Heilirissseigerungen. Die Poren sind in
gleichmaBiger Verteilung auf der ganzen Schale zu finden. Fir die mittlere PorengroRRe
wurde ein Wert von 8 um ausgemessen. In den Schalen sind auch Heildrissseigerungen und
offene Heildrisse vorhanden, letztere sind haufiger in den &ufleren Schalenbereichen
auffindbar. Die Heilrissseigerungen auf der Innenseite (Versuch Nr. 1) bilden sich in der
Umgebung der eingelegten Feuerfestmatte. Im Bereich der Matte wird der Warmefluss von
Schmelze zu Priifkérper herab gesetzt. Dieser Umstand fiihrt zu einer lokalen Anderung in
der Erstarrungsstruktur bzw. zu Oberflachendefekten welche eine Kerbwirkung erzeugen
konnen. Diese ,Kerben“ erleichtern die Bildung von Heilrissseigerungen wahrend der
Erstarrung. Dieser Effekt verstarkt sich, wenn sich die Durchmesser von Prifkérper und
Feuerfestmatte leicht unterscheiden. Man kann diese Kerbe in der Schale bei der Serien B
und C (Versuche Nr. 1 — 7) sehen. Derartige Kerben werden ebenfalls als Vorschadigung der
Schalen betrachtet. Der Versuch Nr. 2 der Serie B zeigt dagegen keine Kerbe in der
Schalenoberflache. Der Grund dafir ist der gleiche Durchmesser des Feuerfestmaterials und
der beiden Teilen der Prifkdrper. Die Spannungen werden aullerhalb dieses Bereichs
konzentriert. In den Versuchen der Serie C (Versuche Nr. 8 — 11) gibt es keine Kerben in den
Schalen. Die Erfahrungen aus weiteren in dieser Arbeit dargestellten Versuchsserien zeigen,

dass die oben beschriebenen Fehler keinen gro3en Einfluss auf die Messung der kritischen
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Parameter zur Rissbildung haben. Aufgrund des Auftretens dieser Fehler sind die
Materialbedingungen noch ahnlicher zu den Bedingungen an der Halbzeugoberflache beim
StranggieRprozess. Die beiden untersuchten Proben zeigen des Weiteren eine gerichtete
Erstarrungsstruktur wie sie auch, in weiten Bereichen, bei Proben aus dem

StranggieRprozess zu finden sind.

Querschliff der Schale Mittlere Schalebereich

Kerbe
+
HeiBrissseigerung

Heilriss-
Seigerungen

Poren sind iberall

Offene Heifrisse

Abbildung 4-1: Schalenzustand, ,no load* Versuch, Schmelze Nr. 1

Querschliff der Schale Mittlerer Schalebereich

Heibriss-
Seigerungen

| Poren
 sind

U gheral Hoirise:

Seigerungen
Q

Abbildung 4-2: Schalenzustand, ,no load“ Versuch, Schmelze Nr. 2

Erkenntnisse aus der Serie A:

= Poren, Heilrissseigerungen und die offene Heilrisse bilden sich in den Schalen
wahrend der Erstarrung und zéhlen zu den Vorschadigungen im Probenmaterial.

= Eine mangelhafte Ausfuhrung der Feuerfestmatte kann eine Kerbwirkung verursachen.
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= Die Erstarrung der Schalen erfolgt gerichtet.
41.2 SerieB

Ziel der Serie B war es ,kritische Verlangerungen® bei konstanten Temperaturen zu
messen und diese Werte hinsichtlich ihrer Aussagekraft flr eine Rissanfalligkeit zu
hinterfragen. Weiters sollte die Reproduzierbarkeit der Abkuhlungsbedingungen in der

Schale beurteiltet werden.
4.1.2.1 Messung der kritischen Verlangerung

In dieser Serie wurden, mit der Priufkorpergeometrie Nr. 4, drei Versuche durchgefihrt.
Im Interesse der Versuchsziele wurden die Versuchsbedingungen mdoglichst konstant
gehalten. Die Tauchtemperaturen wurden, mit 30 °C (ber den errechneten
Liquidustemperaturen, auf rund 1550 °C estgesetzt. Die chemischen Zusammensetzungen
der Schmelzen, aufgelistet in der Tabelle 4-4, zeigen nur geringfugige Abweichungen

untereinander.

Nr. C Si Mn P S Cr Mo Ni Al

1 0.175 0.176 0.757 0.00374 0.00590 0.0190 0.00662 0.0214 | 0.0340
2 0.180 0.201 0.795 0.00394 0.00613 0.0191 0.00717 0.0208 | 0.0367
3 0.174 0.197 0.757 0.00375 0.00604 0.0193 0.00683 0.0215 | 0.0372
Co Cu Nb Ti \"/ w Sn Fe
1 <0.0100 | 0.0171 0.00261 <0.00100 | 0.00185 0.0104 0.00272 Rest
2 <0.0100 | 0.0172 | 0.00266 | <0.00100 | 0.00201 | <0.0100 0.00298 Rest
3 <0.0100 | 0.0188 | 0.00212 | <0.00100 | 0.00161 0.0127 0.00317 Rest

Tabelle 4-4: Chemische Zusammensetzung der Schmelzen aus der Serie B, in Masse-%

Weitere Detailinformationen zu den Versuchen sind in der Tabelle 4-5 dargestellt.

Versuch Nr. 1 2 3
Temperatur der Schmelze [°C] 1550 | 1550 | 1550

Erstarrungszeit [s] 6 6 6
Verformungsrate [mm/s] 0.35 | 0.35 | 0.35
Start-Temperatur [°C] 675 | 675 679
Verformungsweg [mm] 10 4.1 2.2

Tabelle 4-5: Versuchsparameter der Serie B

Der hohe Verformungsweg von 10 mm im ersten Versuch flihrte zu massiven Rissen in der
Schale. Entsprechend der Definition der kritischen Verlangerung wurde ein Wert von 3.7 mm
gemessen bzw. errechnet. Im Sinne der Reproduzierbarkeit dieses Kennwertes wurde der
Verformungsweg fur den zweiten Versuch auf diesen Wert reduziert. Aufgrund der

Steuerungsungenauigkeit der IMC-T Anlage wurde ein Verformungsweg von 4.1 mm
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verfahren. Auch bei dieser Probe wurden Risse an der Schalenoberflache gefunden. Fir den
3ten Versuch wurde der Verformungsweg auf 2.2 mm herab gesetzt und die
Schliffauswertung zeigt keine makroskopischen Risse und auch keine offenen Heil’risse. Die
Kraft-Verlangerungs Kurven der drei Versuche sind in Abbildung 4-3 dargestellt. Die
Verlaufe zeigen, dass die kritische Verlangerung der Versuche 1 und 2 ahnlich sind und der
Verlauf in Versuch 3 erwartungsgemall keine Maximalkraft mit anschlieRendem Abfall
ausweist. Die metallographischen Auswertungen (Abbildung 4-4) von Schliffproben zeigen
Heildrissseigerungen im Bereich der Feuerfestmatte. Diese Ergebnisse zeigen, dass die
Verwendung der kritischen Verlangerung als Kennzahl zur Untersuchung der Rissanfalligkeit
des Stahl beim IMC — T Versuch gerechtfertig ist.

150

140 il‘lli.l-x ‘I(?Er'iI-\N —

130 / Tt Fmax=678 °C —_2
f " Tena=678 °C

120 Velochty=0.35 mm/s -3

Fmax=128.TKN

kritische Verlangerung=3.7 mm
Ts1an=675°C

Tai Flm;t:(;?6 °c
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Y
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o o o

Kraft [kN]

Fmax=140.8kN
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Tat Fmax=078 °C
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-
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o
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Abbildung 4-3: Kraft-Verlangerungs-Kurven, Serie B
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Versuch Priifkérper ungeatzt geatzt mit Pikrin
Nr.

Abbildung 4-4: Metallographische Auswertung, Serie B
4.1.2.2 Priifung der Reproduzierbarkeit der Abkiihlungsbedingungen

Die gemessenen Temperaturverlaufe der Versuche, dargestellt in Abbildung 4-5, sind
im zeitlichen Verlauf ahnlich. Die Temperatur beim ersten Kontakt des Thermoelements mit
dem flissigen Stahl betrug ca. 1500 °C und war um 50 °C niedriger als die Temperatur der
Schmelze. Der Grund fir diesen Temperaturunterschied ist die Ausbildung eines
Warmelbergangswiderstands zwischen Thermoelementkopf und Schmelze bzw. erstarrter
Schale. Die Abkuhlrate ist innerhalb der ersten 40 s hoch und verflacht unter 800°C deutlich,
aufgrund der geringeren Temperaturstrahlung. Die Temperaturunterschiede zu
Versuchsbeginn (Tabelle 4-5) betragen nur 4°C und verringern sich im weiteren Verlauf. Aus
diesem Grund kann man sagen, dass die neue Versuchsmethode fiir idente

Versuchsbedingungen reproduzierbare Temperaurverlaufe gewahrleistet.
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Abbildung 4-5: Temperaurverlauf bei der Schalenabkihlung aus den Schmelzen der Serie B

Zusammenfassung der Serie B:

= Die kritische Verlangerung erscheint als sinnvolle Kennzahl fur die Beschreibung der
Rissanfalligkeit bei der IMC-T Methode.

= Die IMC-T Methode gewahrleistet reproduzierbare Temperaturbedingungen.

41.3 SerieC

Ein Ziel dieser Serie war die Messung von kritischen Verlangerungen in Abhangigkeit
von der Temperatur. Die Stahlzusammensetzungen entsprechen jenen der Versuchsserien
A und B. Ein weiteres Ziel war eine umfassende metallographische Untersuchung der
Schalen. Dazu wurden zunachst Schliffe aus den jeweiligen Schalenoberflachen hergestellt,
geatzt und mittels Lichtmikroskop untersucht. Fir die Beurteilung, ob eine dynamische
Rekristallisation moglich ist, wurde ein theoretisches Modell angewendet. Eine notwendige
EingangsgroRe fir diese Berechnung ist die Kenntnis einer mittleren Austenitkorngréfe.
Innerhalb der Metallographie wurde der Versuch unternommen, diese KorngréfRen
auszumessen. Aufgrund von grofleren Unsicherheiten in der Erkennbarkeit der
Austenitkdrner wurden die Messergebnisse durch Berechnungen ersetzt und in ihrer Groflie
mit  Literaturergebnissen  verglichen. Die  Gefugeentwicklung und die vy/a
Umwandlungstemperaturen wurden mit der Hilfe eines LSCM und Dilatometer untersucht.
Die Ergebnisse der angewandten Methoden waren u.a. auch wichtig fir den angestrebten
Vergleich von Versuch und Strangguss. Weitere Ziele waren Analyse der

Bruchflachenanalysen und die Identifizierung der Bruchmechanismen in der Schale,
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wahrend der Verformung bei

unterschiedlichen Temperaturen.

Versuchsserie wurden 11 IMC-T Versuchen durchgefuhrt.

4.1.3.1 Versuchsrandbedingungen

Im Rahmen dieser

Die chemische Zusammensetzung der Schmelzen der Serie C ist in der Tabelle 4-6

dargestellt.

Nr. c Si Mn P S Cr Mo Ni Al
1 0.184 0.240 0.810 0.00882 | 0.00674 0.0592 | <0.00500 0.0280 0.0423
2 0.187 0.240 0.790 0.00855 0.00648 0.0430 <0.00500 0.0292 0.0391
3 0.183 0.251 0.816 0.00882 0.00680 0.0598 <0.00500 0.0281 0.0445
4 0.180 0.209 0.805 0.00886 0.00675 0.0584 <0.00500 0.0288 0.0174
5 0.179 0.234 0.833 0.00949 | 0.00749 0.0645 | <0.00500 0.0310 0.0437
6 0.179 0.208 0.838 0.00859 | 0.00665 0.0577 | <0.00500 0.0281 0.0338
7 0.175 0.176 0.757 0.00374 | 0.00590 0.0190 0.00662 0.0214 0.0340
8 0.180 0.219 0.786 0.00861 0.00813 0.0285 <0.00500 0.0244 0.0524
9 0.181 0.203 0.801 0.00857 0.00695 0.0298 <0.00500 0.0229 0.0451
10 0.178 0.221 0.820 0.00873 | 0.00829 0.0289 | <0.00500 0.0239 0.0469
11 0.184 0.210 0.800 0.00869 | 0.00712 0.0294 | <0.00500 0.0239 0.0469

Co Cu Nb Ti \"/ w Sn N Fe

1 <0.0100 0.0681 0.00275 | <0.00100 | 0.00406 <0.0100 0.00675 0.005857 Rest
2 <0.0100 0.0725 0.00339 | <0.00100 | 0.00421 <0.0100 0.00647 0.006426 Rest
3 <0.0100 | 0.0692 | 0.00261 | <0.00100 | 0.00451 <0.0100 | 0.00673 | 0.007678 Rest
4 <0.0100 0.0694 0.00283 | <0.00100 | 0.00543 <0.0100 0.00694 0.008049 Rest
5 <0.0100 0.0702 0.00302 <0.00100 | 0.00562 <0.0100 0.00706 0.009688 Rest
6 <0.0100 | 0.0688 | 0.00258 | <0.00100 | 0.00510 | <0.0100 | 0.00679 | 0.008051 Rest
7 <0.0100 | 0.0171 | 0.00261 | <0.00100 | 0.00185 0.0104 0.00272 0.003335 Rest
8 <0.0100 0.0741 0.00244 | <0.00100 | 0.00330 0.0140 0.00631 0.006124 Rest
9 <0.0100 0.0727 0.00295 | <0.00100 | 0.00334 0.0114 0.00644 0.006451 Rest
10 | <0.0100 | 0.0751 | 0.00244 | <0.00100 | 0.00383 | <0.0100 | 0.00727 | 0.007421 Rest
11 <0.0100 | 0.0733 | 0.00260 | <0.00100 | 0.00303 0.0134 0.00658 | 0.007111 Rest

Tabelle 4-6: Chemische Zusammensetzung der Schmelzen der Serie C, in Masse-%

Die Detailinformationen Uber jeden Versuch beinhaltet Tabelle 4-7. Die Versuche Nr. 1 - 7
wurden mit dem Prufkorper Nr. 4 (Abbildung 3-5) durchgeflhrt und fur die Versuche Nr. 8 -

11 wurden Kdrper mir der Geometrie Nr. 5 verwendet.

Versuch Nr. 1 2 3 5 6 8 9 10 1
Erstarrungszeit [s] 6 6 6 6 6 7 7 7 7
Verformungsrate 033 | 033 033|033 033|033 035|035 035 0.35] 0.35
[mm/s]
Starttemperatur [°C] | 1133 | 876 776 727 723 676 675 874 876 799 774
Verformungsweg [mm]| 10 10 10 10 10 10 10 10 10
Tabelle 4-7: Detailinformationen der Versuche aus der Serie C
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4.1.3.2 Ergebnisse und Diskussion

Die Schalen der IMC-T Versuche werden in der Abbildung 4-6 prasentiert.
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Abbildung 4-6: Priifkdrper mit den erstarrten Schalen nach den IMC-T Versuchen

Die Schalen zeigen vergleichbare Dicken und die ausgemessenen Unterschiede
betragen maximal 1.5 mm. Das Rissauftreten konzentriert sich bei den Versuchen Nr. 1 - 7
im Mittelbereich der Prifkdrper, hingegen wurde bei den Versuchen Nr. 8 — 11 eine Haufung
in den oberen und unteren Bereichen festgestellt. Der Grund fir diese differierenden
Entstehungspositionen liegt in der Verwendung zweier unterschiedlicher Materialien fir den
Prufkoérper. Die Prifkérper bei den Versuchen Nr. 8-11 wurden mit dem Kunstoffformenstahl
Bohler 310M (0.38 % C, 0,17 % Si, 0,45 % Mn, 14.25 % Cr, 0.20 % V) hergestellt. Im
Gegensatz dazu, wurden die Versuche Nr. 1-7 mit Priufkdrper aus Kohlenstoffstahl (0.188 %
C, 0.266 % Si, 1.34 % Mn, 0.0575 % Cr) durchgefihrt. Der hohe Chromgehalt im
Kunstoffformenstahl verursacht eine niedrigere Warme - und auch Temperaturleitfahigkeit im
Vergleich zum Kohlenstoffstahl der Versuche 1 - 7. Eine niedrigere Warmeleitfahigkeit
bedeutet einen geringeren Warmentzug aus der Schmelze und damit einhergehend, einen
geringeren Abfall der Temperaturen in Richtung der Grenzflache von erstarrender Schale
und Prufkérper. Dieser Umstand wurde zu geringeren Erstarrungskontraktionen fiihren d.h.
die Schalen ,verschweilen“ im geringeren MalRe mit den Prifkérpern. Eine geringere
Warmeaufnahme der Prufkérper fuhrt vermutlich auch zu geringeren Eigenausdehnungen,

respektive zu geringeren Schrumpfspannungen in den Erstarrungsschalen. Das verursacht
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die Schalenverformung im unteren Bereich statt die Verformung im mittleren Bereich der
Schalen. Weiters ist der Kerbeinfluss im Bereich der eingelegten Feuerfestmatte auf die
Spannungskonzentration wesentlich. Die Schalen der Versuche Nr. 1 - 7 zeigen Kerben im
mittleren Bereich und es st davon auszugehen, dass diese Kerben eine
Spannungskonzentration bewirken. Der Einsatz einer anderen Stahlsorte flr den Prifkérper
bei den Versuchen Nr. 8 — 11 tragt zum langsamen Schalenwachstum im Vergleich zu den
Versuchen Nr. 1 — 7 bei. Aus diesem Grund wurde die Erstarrungszeit in den Versuchen Nr.
8 — 11 um 1 s auf 7 s (Tabelle 4-7) vergroRRert. Das soll eine Schale mit vergleichbarer Dicke

beim jeden Versuch garantiert.

Die hoéchste Duktilitét, innerhalb der Versuchsreihe, wird im Versuch Nr. 1 festgestellt. In
dieser Schale wurde nur ein kleiner makroskopischer Riss an der Schalenoberflache
gefunden (Abbildung 4-7). In den anderen Schalen sind massive Risse gut sichtbar, wobei
anzumerken ist, dass entsprechend Abbildung 4-6 die Risse nicht Uber den ganzen Umfang

gehen.

Abbildung 4-7: Kleine Riss an der Schalenoberflache, Versuch Nr. 1

Die Abkuhlungsbedingungen waren nicht fir jeden Versuch gleich. Es ergeben sich aber
Unterschiede in den gemessenen Temperaturverldufen je nach Prifkorpermaterial. Die
Temperaurverlaufe bei den einzelnen Versuchen werden in der Abbildung 4-8 dargestellt.
Die Versuche mit dem Prifkérper aus dem Kunstoffformenstahl zeigen eine langsamere
Abkulhlung. Es ist ersichtlich, dass die Temperaturaufzeichnung im Versuch Nr. 1 nur kurze
Zeit funktionierte. Fur die nachfolgende Auswertung dieses Versuches wurden die
Temperaturverhaltnisse (Starttemperatur und Temperatur bei F.ox) von Versuch Nr. 2 heran

gezogen.
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Abbildung 4-8: Temperatur-Zeit Kurven fir die Versuche der Serie C

Eine Zusammenfassung der gemessenen Kraftkurven Uber die Verlangerung beinhaltet
Abbildung 4-9.

0 05 1 15 2 25 3 35 4 45 5 55 6 65 7 75 8 85 9 95 10
Verldngerung [mm]

Abbildung 4-9: Kraft-Verlangerungs- Kurven fiir die Versuche der Serie C

Das Experiment beginnt bei 1133 °C, einer Temperatur, wo der Stahl sehr gute Duktilitat
zeigt. Die maximale Kraft betragt 36 kN betragen. Die kritische Verlangerung ware in diesen
Versuch groRer als der maximal mdgliche Verformungsweg der Anlage von 10 mm. Im
Vergleich dazu zeigt der Versuch Nr. 3 das schlechteste Verhalten. Der Kraft fallt pl6tzlich,
nach nur 0.8 mm Verlangerung ab. Die Ergebnisse der Versuche bei tieferen Temperaturen
(unter 676 °C, Versuch Nr. 6 und 7) zeigen eine gute Ubereinstimmung. Die maximalen

Krafte bei diesen Versuchen betragen 122 kN und 128.7 kN bei kritischen Verlangerungen
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von 4.4 und 3.6 mm. Die Ergebnisse aus der Serie C sind in der Tabelle 4-8
zusammengefasst. Die maximale gemessene Zugkraft lag zwischen 36 kN und 128.7 kN.
Aufgrund des stetigen Temperaturabfalls wahrend des Versuchs wurden in die Tabelle 4-8

die Temperaturen bei der maximalen Kraft (Tyax) und die Temperatur am Versuchsende

(Teng) €ingetragen.

Nr. Fmax[KN] | Tmax[°C] | Tend [°C] | Kritische Verldngerung [mm]
1 36 883 843 grofer als 10.0
2 90 833 777 5.2
3 55 765 701 0.8
4 106 713 688 54
5 75 712 672 4.2
6 122 675 669 4.4
7 128.7 676 - 3.6
8 93 848 817 4.1
9 73.7 838 - 3.5
10 106 787 754 1.2
1 96 766 733 1.3

Tabelle 4-8: Zusammenfassung der Ergebnisse aus der Versuchsserie C

Die kritische Verlangerung wurden in der Abbildung 4-10 dargestellt.
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Abbildung 4-10: Kritische Verlangerung und LWB - Diagramm

Der untersuchte Stahl ist zwischen 1133 °C und 883 °C (Versuch Nr. 1) unempfindlich fur die

Rissbildung. Die kritische Verlangerung ist grofRer als die maximal aufgebrachte

Verlangerung (10 mm). Die kritische Verlangerung bei den niedrigeren Temperaturen im

Versuch Nr. 2 sinkt auf 5.2 mm. Die kritische Verlangerung fir den Versuch Nr. 9 (Prufkérper
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aus Kunstoffformenstahl) liegt in diesen Temperaturbereich bei 4.1 mm. Die niedrigste
kritische Verlangerung von 0.8 mm wurde beim Versuch Nr. 3 gefunden. Nach der weiteren
Abklhlung steigt wieder die kritische Verlangerung bis zu 5.4 mm (Versuch Nr. 4). Die
kritischen Verlangerungswerte fur die Versuche Nr. 4 und 5 und 6 und 7 zeigen eine gute
Ubereinstimmung. Die niedrigste kritische Verlangerung fir die Versuche der zweiten
Gruppe hat 1.2 mm betragen. Die Idee der Messung der kritischen Verlangerung bei diesen
Versuchen der zweiten Gruppe als ,Verlangerung der Schale bis zur Erreichung des
maximalen Kraft“ ist diskussionswiirdig. Die Ursache liegt beim ,flachen“ Verlauf der Kraft-

Verlangerung Kurven welcher die eindeutige Bestimmung eines Minimums schwierig macht.
4.1.3.3 Metallographische Untersuchung

Fir die Untersuchung der Schalenoberflachen wurden fir die Schliffherstellung,
zunachst Proben aus den Oberflachenbereichen (Versuchs Nr. 7) heraus geschnitten. Die
Schliffebenen liegen normal zu der Warmeentzugsrichtung bzw. Hauptwachstumsrichtung
der Dendriten. Die Ergebnisse, der mit Nital geatzten Schliffe, sind in der Abbildung 4-11
dargestellt.

Schaleninnenseite SchalenauBlenseite

Nital —
Atzung

Pikrinséure
— Atzung

2.5x

Pikrinsaure
— Atzung

5.0x

Abbildung 4-11: Metallographische Untersuchung der inneren und aufReren Schalenoberflachen,
Versuch Nr. 7
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Als Schaleninnenseite wird die Grenzfliche zum Prifkdrper bezeichnet. Die
metallographische Untersuchung der Oberflachen zeigt ein Gussgeflige mit Ferrit und Perlit.
An einigen Stellen (Bild VergroRBerungen) geht die Ferritausbildung in Richtung eines
Widmanstatten — Ferrits. Allerdings sind die Anteile gering und in einer groben Abschatzung
liegt der Anteil unter 5 %. Der Ferrit an den Austenitkorngrenzen ist erkennbar, aber nicht in
dem Male, dass problemlos ein geschlossenes Netzwerk von Korngrenzen konstruiert
werden konnte. Die Untersuchung zeigt auch, dass es Unterschiede zwischen der inneren
und aufderen Schalenoberflache gibt. Das Geflige auf der AulRenseite ist im Gegensatz zur
Innenseite, etwas grober. Die errechneten Temperaturverlaufe an den jeweiligen
Oberflachenpositionen erkldren die Groflenunterschiede nicht unmittelbar. Die
Abklhlungskurven sind, mit Ausnahme der ersten Sekunden, ahnlich. Fir den
Grolienunterschied der Strukturen bleiben als Erklarungen, die anfanglichen
Temperaturunterschiede und prinzipiell der Unterschied im Primargeflige. Abbildung 4-11
zeigt Uber den Schalenquerschnitt eine starke Vergréberung der dendritischen Strukturen.
Auf dem Schliffbild zeigen die wei3en Linien den Korngrenzenferrit an, allerdings ist die
Erkennbarkeit unvollstdndig. Eine Auswertung von AustenitkorngréRen wird durch
Korngrenzenferrit wesentlich erleichtert. Eine reine Atzung auf die im Geflige vorhandenen
ehemaligen Austenitkdrner gestaltet sich sehr komplex und wirde, trotz einer breiteren

Atzmittelevaluierung, einen unsicheren Ausgang haben.

Aufgrund dieser Uberlegungen bzw. auch Probleme wurde der Versuch gesetzt, die
Austenitkdrner zu berechnen. Fir diese Vorgangsweise wurden die Temperaturwerte von
Versuch Nr. 7 verwendet und als Eingabe flir die Software AGG Tool aufbereitet. Der
durchschnittliche Durchmesser der Austenitkérner am Versuchsanfang wurde mit 150 pm
festgelegt. Die Ergebnisse der Berechnung mit dem AGG Tool liefern eine mittlere
KérnergroRe von 448 ym. Dieser Wert ist um rund 30 % kleiner als in Brammenproben mit
einer ahnlichen Zusammensetzung (Austenitkbrner gemessene 1mm unter der

Brammenoberflache) [249]. Die errechnete Verteilung der Korngréfien zeigt Abbildung 4-12.
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Abbildung 4-12: Verteilung der Austenitkdrner bei der Schale aus den Versuch Nr. 7
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4.1.3.4 Gefiigeentwicklung wahrend der Abkiihlung

Der Versuch Nr. 7 wurde als der reprasentative Versuch, fir die Untersuchung der
Gefligeentwicklung wahrend der Abkihlung und fir die Untersuchung der vy/a
Phasenumwandlung verwendet. Diese Untersuchungen wurden mit LSCM und Dilatometer
durchgefiihrt. Die LSCM - Proben wurden in zwei Schritten, von RT bis zu 1450 °C und von
1450 °C auf 1500 °C mit einer Heizrate von 8.3 °C/s erwarmt. Nach einer Haltezeit von 60
Sekunden wurden die Proben mit Abklhlungsraten von 8.25 °C/s und 1.37 °C/s abgekiihlt.
Die Abkuhlrate von 8.25 °C/s wurde aus Abbildung 4-8 (Versuch Nr. 7) fur den
Temperarturverlauf zwischen 1479 °C und 744 °C s als durchschnittlicher Wert errechnet. In
diesem Temperaurbereich kihlt die Schale sehr schnell ab. Die Abkuhlrate von 1.37 °C/s
wurde dagegen aus der Abbildung 4-8 fir den Temperaturbereich von 800 °C und 700 °C
berechnet. Die Ergebnisse der LSCM — Untersuchungen sind fir beide Abkuhlraten in der
Abbildung 4-13 und Abbildung 4-14 dargestellt. In den linken Ecken der Bilder sind die
aktuellen Temperaturen angezeigt.

1490°C

Abbildung 4-13: Geflugeentwicklung bei der Abklhlung von 1500 °C, Abkuhlungsrate 8.25 °C/s
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1370°C

Abbildung 4-14: Gefligeentwicklung bei der Abkiihlung von 1500 °C, Abkuhlungsrate 1.37 °C/s

Der Versuch mit der Abkuhlungsrate von 8.25 °C/s zeigt den Beginn der y/a Umwandlung bei
659 °C. Bei dieser Temperatur beginnt die Bildung vom Widmanstatten - Ferrit am
Triplepunkt der Austenitkorngrenzen. Der Ferrit wachst weiter ins Innere der Austenitkérner.
Unterhalb einer Temperatur von 500 °C ist das Gefiige eine Mischung von Widmanstatten -
Ferrit und Perlit. Bei der Abkuhlgeschwindigkeit von 1.37 °C/s bildet sich der Widmanstatten
- Ferrit erst bei 705 °C und breitet sich dann im inneren Kornbereich weiter aus. Die Probe
unter die Temperatur von 500 °C zeigt eine Mischung von Widmanstatten - Ferrit und Perlit.
In dieser Probe an einer anderen Messstelle wurde eine kleine Menge Ferritflm an den
Korngrenzen gefunden. Die Bildungstemperatur des Ferritfilms ist jedoch nicht bekannt. Der
Ferritfilm ist in Abbildung 4-15 prasentiert. Dieses Ergebnis widerspricht den im vorherigen
Kapitel beschriebenen Ergebnissen der Lichtmikroskopie. Aus diesen Versuchen kann man
feststellen, dass die y/a Umwandlung etwa zwischen 705 °C und 659 °C liegt, bei

untersuchter Stahlzusammensetzung und unter den beschriebenen Abkuhlbedingungen.

Abbildung 4-15: Ferritfilm an den Austenitkorngrenzen, Abkihlungsrate 1.37 °C/s
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Die Proben aus den Dilatometerversuchen wurden mit einer Aufheitzrate von 8.3 °C/s auf
1400 °C erwarmt. Nach einer Haltezeit von 60 s wurden die Proben mit der Abkuhlsrate von
8.25 °C/s und 1.37 °C/s zur RT abgekuhlt. Die Langenanderung — Temperaturkurve wahrend
der Probenabkiihlung der Abklhlungsrate von 8.25 °C/s wurden in der Abbildung 4-16
dargestellt.
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Abbildung 4-16: Langenanderung — Temperaturkurve wahrend der Probenabkihlung mit der
Abkuhlungsrate von 8.25 °C/s

Das Ergebnis mit einer Abkihlrate von 8.25 °C/s zeigt, dass die y/a Umwandlung schon bei
einer Temperatur von 814 °C beginnt. Dieses Resultat widerspricht jenem der LSCM
Untersuchungen mit gleicher Abkihlrate, wo die Umwandlungstemperatur um 155 °C
niedriger war. Die logische Erklarung fir diese Differenz wurde leider nicht gefunden. Der
Versuch mit einer Abkulhlrate von 1.37 °C war unmdglich durchzufihren. Der Grund daftr
war das Aufschmelzen der Proben schon wahrend der Aufheizphase oder im Halteintervall
bei Temperaturen von 1380 °C bis 1400 °C. Dadurch, dass die Proben eine Gussstruktur
aufweisen, konnte eine Porositdt nach Anfertigung der Dilatometerproben beobachtet

werden. Das konnte ein Grund fiir das vorzeitige Aufschmelzen sein.

4.1.3.5 Untersuchung der Temperaturunterschiede in der Gesamtschale

Der IMC-T Versuch ermdglicht keine Versuchsdurchfuhrung bei konstanten
Temperaturverhaltnissen. Mit Beginn der Erstarrung des Stahls an der Prifkorperoberflache
bilden sich Temperaturgradienten innerhalb der Schale. Mit dem Austauchen des
Prifkérpers aus der Schmelze beginnt die Schalenoberflache abzukihlen. Auf Grund der

konstruktiven Ausfiihrung des Prifkérpers gibt es, neben radialen Temperaturgradienten,
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auch unterschiedliche Temperaturen auf den Zylinderseitenflachen und zwischen den Ober-
und Unterseiten des Zylinders. Die Temperatur beim IMC-T Versuch wird nur mit einem
Thermoelement gemessen. Fir das Temperaturfeld in der Schale wurden Simulationen mit
der Software Abaqus durchgefuhrt. Das Modell besitzt eine thermo-mechanische Kopplung
und ermoglicht, neben der Berechnung der Temperaturfelder, die Simulation der
Spannungszustande. Die Detailinformationen zu diesem Modell sind im Anhang B
dargestellt. Die Abbildung 4-17 zeigt Simulationsergebnisse fir die Temperaturverlaufe in
der Schale wahrend der Abkuhlung. Die Ergebnisse beziehen sich auf Prozessdaten vom
Versuch Nr. 4 innerhalb einer Abkuhlungszeit von 140 s. In Abbildung 4-17a ist die rasche
Abkulhlung der erstarrenden Schale innerhalb von 6 s erkennbar. Abbildung 4-17b zeigt die
weitere Abklihlung der Schale an Luft, nach dem Austauchen aus der Schmelze und

Abbildung 4-17c beinhaltet die Temperaturverhaltnisse am Ende des Zugversuchs.

Abbildung 4-17: Temperaturprofil wahrend der Schalenabkuhlung: (a) nach 6 Sekunden in der
Schmelze, (b) nach der 105 s Abkihlung an Luft, (c) nach 29 s Abkuhlung nach dem Zugversuch

Der Temperaturunterschiede in diesem Moment betragen bis zu 150 °C. Der
Temperaturgradient Uber der Schale verursacht die ungleichmaRige Schalenschrumpfung
schon in den ersten Sekunden des Prozesses. Nach dem Austauchen und der weiteren
Abklhlung an der Luft sinken die Temperaturunterschiede in der Schale. Nach 140 s liegt
der Temperaturgradient in der Schale im Bereich, wo die Schale gebrochen wurde, bei nur
5 °C (Abbildung 4-18).
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Abbildung 4-18: Temperaturunterschiede in der Schale nach 140 s

4.1.3.6 Uberpriifung des eventuellen Auftretens der dynamischen Rekristallisation

Eine dynamische Rekristallisation (DRX) tritt beim Stranggielprozess nicht auf. Die
Grinde dafir sind zu grobe Koérner und die niedrigen Dehnungen in der Strangschale. Fir
den Ahnlichkeitsanspruch der Laborproben zu Proben aus der industriellen Herstellung stellt
sich die Frage, ob Rekristallisation beim IMC-T Versuch auftritt. Als Eingabewerte flr die
nachstehenden Modellberechnungen wurden die Daten aus dem Versuch Nr.1 genommen.
Fur das theoretische Modell ist die Angabe einer kritischen Dehnung ¢, fir DRX notwendig,

die sich wie folgt berechnet [193]:

: Qdef
7= eexp(ﬁ) - Zener — Hollomon Parameter [184] (4-3)
Q= ln(ll) - logarithmische Dehnung (4-4)
0

€= % - Verformungsgeschwindigkeit (4-5)
g, =BD;Z" - Peak Dehnung [184] (4-6)
g, =08¢, - kritische Dehnung fir DRX (4-7)
WO:

Dy = 448 pm — Austenitkorndurchmesser (berechnet mit dem AGG Tool)
Quqer - Aktivierungssenergie

R = 8.31 J/molK — Gaskonstante
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T — Temperatur in Kelvin

lo = 68 mm — Ausgangslange (Schalenhdhe)

| — Verlangerung wahrend des Versuchs

B, m, p — Koeffizienten abhangig vom Material

Fir die zahlenmafige Beschreibung von B, m und p wurden Werte aus der Literatur
entnommen. Die Koeffizienten, dargestellt in der Tabelle 4-9, wurden aus Stauchversuchen
von warmgewalzten Blech ermittelt. Trotz der Belastungsunterschiede (Stauchen/Zug)
sollten die Koeffizienten anwendbar sein d.h. mégliche Unterschiede ergeben sich eventuell

durch unterschiedliche Gussstrukturen, welche aber schwer quantifizierbar sind.

Quelle Nr. B m p Qe (kJ/mol) | Quelle
1 49*10* | 05 | 0.15 312 [194]
2 6.97*10* | 0.3 0.17 312 [195]
3 1.32*102 | 0.174 | 0.165 293 [205]

Tabelle 4-9: Koeffizienten zur Berechnung der kritischen Dehnung flr DRX [184]

Die Abbildung 4-19 zeigt die Zusammenhange zwischen Temperatur, Umformgrad und den
berechneten kritischen Dehnungen mit den jeweiligen Koeffizienten aus der Tabelle 4-9. Die
Temperatur sinkt wahrend des Versuchs und im Gegensatz dazu, steigen die mit Formel 4-7
berechneten kritischen Dehnungen. Die ansteigende Tendenz ergibt sich unabhangig von
den verwendeten Koeffizienten und ist bei der Quelle Nr.1 am starksten ausgebildet. Der aus
der Formel 4-4 errechnete Umformgrad steigt auch leicht wahrend des Versuchs, erreicht
jedoch nicht die kritische Dehnung. Die Ergebnisse lassen den Schluss zu, dass es wahrend
des Zugversuchs auch beim Aufbringen der hoéchst mdglichen Verformung nicht zur
Rekristallistation kommt. Dieser Umstand ist vor allem bei Versuchen bei hohen
Temperaturen besonders wichtig, weil er die Umsetzbarkeit der Ergebnisse fur den

Stranggiel3prozess sicherstellt.
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Abbildung 4-19: Zusammenfassung der Temperatur in der Probe, Umformgrad und die berechnete

kritische Dehnung

4.1.3.7 Metallographische Untersuchung der Bruchflachen

Die Analyse der Bruchflachen soll Aufschluss geben Uber die wirkenden
Bruchmechanismen unter Einflussnahme von  Temperatur, @ Spannungszustand,
Verformungsgeschwindigkeit und Ausscheidungen in den Proben. Die gewonnen
Informationen sollen auch zu einem besseren Verstehen des Zusammenhangs, kritische
Verlangerung und Temperatur, beitragen. Die Ursachen flir einen Bruch werden fir jeden
Versuch, mit dem jeweilig gemessenen, kritischen Verlangerungswert verknipft. Die
Untersuchungen erfolgten auf einem Rasterelektronenmikroskop mit angeschlossener EDX.
Die Ergebnisse der Bruchflachenanalyse beinhaltet die Tabelle 4-10. Die Angabe der
Temperatur bei maximaler Kraft ist in der Tabelle sortiert und beginnt mit dem hdéchsten
Wert. Neben der Temperatur bei Fya, beinhaltet die Tabelle den geometrischen
Bruchbereich und die Mechanismen. Der geometrische Bruchbereich besteht im
Wesentlichen aus 3 Zonen mit den zugehérigen Ubergangsbereichen. Die Risspositionen
innerhalb der Schalen werden, wenn notwendig, in Innenseite (Bereich der Kontaktflache
zum Prifkorper) und AuRenseite unterschieden. Die Schalen der Versuche 2 bis 7 sind
seitlich gebrochen. Die Schale beim Versuch Nr. 8 ist dagegen im Deckel gebrochen und in

den Versuchen 9 bis 11 im Ubergang zum Boden bzw. im Boden.
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Temperatur
bei Fmax [°C]

Versuch
Nr.

Bruchbereich

Bruchmechanismen

848

Deckel

- Ganze Bruchflache: Interkristalliner Sprédbruch

(einige die Bereiche mit Griibchen).

838

Ubergang zum Boden

- Ganze Bruchflache: Interkristalliner Verformungsbruch

(Griibchenbildung an den Korngrenzen).

833

Seitlich

- AuRenseite der Bruchflache: Interdendritischer Bruch;
- Innenseite der Bruchflache: Verformungsbruch nur an

den stark eingeschnirten Bereichen.

787

10

Ubergang zum Boden

oder im Boden

- Ganze Bruchflache: Interkristalliner Verformungsbruch,

einige Stellen mit interkristallinem Sprédbruch.

766

1"

Ubergang zum Boden

- Ganze Bruchflache: Interkristalliner Sprédbruch, Stellen
mit interkristallinem Verformungsbruch.

- Bruchflache dhnlich wie beim Versuch Nr. 8.

765

Seitlich

- Interdendritischer Bruch fast an der ganzen
Bruchflache,
- kleiner Anteil von mikroduktilem Verformungsbruch,

kleiner als beim Versuch Nr. 2.

713

Seitlich

- AuRenseite der Bruchflache: Interdendritischer Bruch,
kleiner als bei den Bruchflachen der Versuche Nr.
2 und 3;

- Innenseite der Bruchflache: Interkristalliner und trans-

kristalliner Verformungsbruch.

712

Seitlich

- AuRenseite der Bruchflache: teilweise interdendritisch,
- Interkristalliner und transkristalliner Verformungsbruch

(8hnlich wie beim Versuch Nr. 4).

676

Seitlich

- AulRenseite der Bruchflache: interdendritischer Bruch,
- Innenseite der Bruchflache: transkristalliner
Verformungsbruch, einzelne Stellen mit

interkristallinem Verformungsbruch.

675

Seitlich

- Teilweise interdendritische Bruchflache,

- Transkristalliner Verformungsbruch, einige

Stellen mit interkristallinem Verformungsbruch.

Tabelle 4-10: Beschreibung der Bruchmechanismen an den Bruchflachen von IMC — T Schalen

Ein interkristalliner Sprodbruch wurde im Versuch Nr. 8 gefunden und in der Abbildung 4-20

dargestellt. Dieser Bruch hat bei der Temperatur von ca. 850 °C begonnen. Man kann

vermuten, dass diese Bruchflache auch einige Bereiche mit Griibchen enthalt (Abbildung
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4-20c). Eine klare Aussage ist aufgrund der starken Bruchflachenverzunderung leider

unmoglich.

Abbildung 4-20: Interkristalliner Spréodbruch (Versuch Nr.8), Tyei Fmax = 848 °C

Die Schalenbruchflachen der Versuch Nr. 2 und 9 mit den Temperaturen 830 °C und 840 °C
zeigen einen interkristallinen Verformungsbruch, wie im Versuch Nr. 9 (Abbildung 4-21a)
bzw. in den stark eingeschnlrten Bereichen von Versuch Nr. 2 (Abbildung 4-21b). Die
AulRenseite der Bruchflache im Versuch Nr. 2 zeigt auch einen interdendritischen Anteil
(Abbildung 4-21c).

Abbildung 4-21: Bruchflache bei den Versuche Nr. 9 und 2. (Tpei Fmax = 838 °C - 833 °C)

Die Schalen gebrochene zwischen 790 °C und 760 °C =zeigen entweder einen
interkristallinen Verformungsbruch (wie bei den Versuche Nr. 10 und 3) oder einen
interkristalline Sprodbruch (Versuch Nr. 11), die &hnlich ist wie zur Bruchflache aus den
Versuch Nr. 8 ist. Es ist zu vermuten, dass die Bruchflache aus dem Versuch Nr. 10 neben
einen interkristallinem Verformungsbruch (Abbildung 4-22) auch Stellen mit interkristallinem
Sprodbruch aufweist. Aufgrund der starken Verzunderung der Bruchflache ist eine klare
Aussage jedoch nicht moéglich. Die Bruchflache im Versuch Nr. 11 initiiert bei 766 °C zeigt
einen interkristallinen Verformungsbruch (Abbildung 4-23). Die Bruchflache ist ahnlich zu
der Flache aus Versuch Nr. 8. Im Versuch Nr. 3 ist der Bruchflachenanteil mit

Verformungsbruch (Abbildung 4-24a) gering und kleiner als beim Versuch Nr. 2. Zusétzlich
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wurde in der Schalenbruchfliche vom Versuch Nr. 3 ein Anteil von interkristallinem
Sprodbruch gefunden (Abbildung 4-24b). Der Rest der Bruchflache im Versuch Nr. 3 zeigt
eine interdendritische  Struktur mit Schlackenbildung (Abbildung 4-24c). Die
Schlackenzusammensetzung wurde mit dem EDX untersucht und hat die folgende
chemische Zusammensetzung: 19.57 % C, 34,38% O, 0.30 % Na, 3.34 % Al, 11.65 % Si,
018 % K, 0.85 % Ca, 20.19 % Mn, 2.75 % Fe. Die mit FactSage berechnete
Solidustemperatur ergab einen Wert von ca. 1135 °C. Diese Schlacke ist wahrscheinlich in
den Hohlrdumen der Schale nachgeflossen, die sich wahrend der Eintauchphase des
Prifkorpers gebildet haben. Diese Hohlraume haben sich aufgrund der Schrumpfkrafte in der

erstarrenden Schale gebildet und zeigen eine interdendritische Oberflache.

« [200pm

Abbildung 4-23: Interkristalliner Sprodbruch mit interkristallinem Verformungsbruch,
Versuch Nr. 11, Tyei Fmax = 766 °C
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Abbildung 4-24: (a) Interkristalliner Verformungsbruch mit Stellen von interkristallinem Sprédbruch,
(b) Interkristalliner Verformungsbruch und (c) interdendritische Bruchflache mit Schlacke,
Versuch Nr. 3, Tpei pmax = 765 °C

Die Schalenbriiche, die bei Temperaturen von ca. 715 °C (Versuchen Nr. 4 und 5)
entstanden sind, zeigen einen interkristallinen und transkristallinen Verformungsbruch an der
Innenseite. Die AulRerseite der beiden Versuche zeigt eine interdendritische Bruchflache. Die

Beispiele dieser Bruchflache werden in der Abbildung 4-25 dargestellt.

Abbildung 4-25: Interkristalline und transkristalline Verformungsbriiche (Versuche Nr. 4 und 5),
Toei Fmax bei ca. 715 °C

Der dominante Mechanismus fiir die Briiche bei ca. 675 °C (Versuch Nr. 6 und 7) ist der
transkristalline Verformungsbruch. Die Bruchflachenbeispiele aus diesen Versuchen wurden
in der Abbildung 4-26 dargestellt.

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski Seite 116



EXPERIMENTELLE ARBEITEN

Abbildung 4-26: Transkristalliner Verformungsbruch (Versuch Nr. 6 und 7), Tpe rmax bei ca. 675 °C

Zusammenfassend kann man sagen, dass die Bruchmechanismen in den Schalen wahrend
des Zugversuchs, vom interkristallinen Sprodbruch zum transkristallinen Verformungsbruch
wechseln. An den Bruchflachen unter 840 °C kann man im grélReren Ausmal
Grubchenbildung erkennen. Diese verursachen mit den Zugspannungen die Bildung von den
interkristallinen und/oder transkristallinen Bruchflachen. Es scheint, dass diese Grubchen die
dominante Rolle bei der Bruchentstehung spielen. Diese Gribchen bilden sich
wahrscheinlich aufgrund der Ausscheidung von AIN Partikeln an den Korngrenzen und
Versetzungen. Der Einfluss von diesen Partikeln auf die Entstehung der Gribchen an den

Bruchflachen wurde im nachsten Kapitel untersucht.
4.1.3.8 Einfluss von Partikeln auf den Auftritt der Bruchmechanismen

Die Partikel an den Korngrenzen und in Versetzungen verursachen die Entstehung der
Gribchen an der Schalenbruchflache, wenn die Spannungen und Dehnungen kritische
Werte Uberschreiten. Diese Griibchen bilden sich an den Korngrenzen (interkristalliner
Verformungsbruch) und/oder im Korninneren (transkristalliner Verformungsbruch). Aus der
Literatur [141][146] ist bekannt, dass Ausscheidungen mit Durchmessern gréRer als 40 nm
und Abstanden zueinander grofler 140 nm, wenig Einfluss auf die Rissbildung nehmen.
Daher erscheint es wichtig den Einfluss dieser Parameter, auf das Auftreten bestimmter
Bruchmechanismen, zu untersuchen. Es wurden in der Literatur keine Informationen Uber
den Einfluss der Ausscheidungsdichte auf die Bildung von Rissen gefunden. Es ist jedoch zu
vermuten, dass mit zunehmender Ausscheidungsdichte die Menge von Grubchen in den
Bruchflachen ansteigt. Auf Grund dieser Annahme, wurden die Werte fur
Ausscheidungsdichten, mittlere Durchmesser und die Abstande zwischen den
Ausscheidungen mit dem Programm MatCalc simuliert. Das eigens fur diese Software
erstellte Modell erlaubt die Berechnung der Ausscheidungsvorgange wahrend der

Schalenabkuhlung bei gleichzeitiger Berlcksichtigung der Verformung. Die Berlcksichtigung
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der Verformung erfolgt im Modell, durch die Erhéhung der Versetzungsdichte. Mit den
jeweiligen Temperaturverlaufen ist es moglich, den IMC-T Versuch beginnend mit der
Ausbildung einer Erstarrungsschale in der Schmelze bis zur Erreichung der maximalen Kraft
im Zugversuch, zu simulieren. Hier soll betont werden, dass MatCalc nur die Berechnung
von Ausscheidungen aus festen Matrixphasen erlaubt. Im gegebenen Fall ist die
Matrixphase Austenit und die Versetzungsdichte vor dem Zugversuch wurde mit 1*10"" m™
angenommen [250]. Der Anstieg der Versetzungsdichte wurde aus der Berechnung der
Trendlinie aus dem Umformgrad-Temperatur Diagramm berechnet. Die mittlere Groflie der
Austenitkorndurchmesser wurde, entsprechend einer Berechnung, mit 448 uym angesetzt.
Die Verformungsgeschwindigkeit war 5*10° s™. Als mdgliche Ausscheidungen wurden AIN
und Nb(CN) ausgewahlt, welche sich an den Korngrenzen und an den Versetzungen bilden
konnen. Zur Simulationen wurden die Proben aus den Versuchen Nr. 1, 4, 5, 8 ausgewahilt.
Es wurde nach ein paar Rechendurchgangen festgestellt, dass sich Nb(CN) nur in kleinen
Mengen ausscheiden. Es wurde daher die Niobkarbonitride aus der Betrachtung

ausgeschlossen. Die Simulationsergebnisse werden in der Abbildung 4-27 dargestellt.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Dichte der AIN Ausscheidungen an den Korngrenzen vom
interkristallinen Sprédbruch zum interkristallinen und transkristallinen Verformungsbruch
steigt. Keine AIN Ausscheidungen an Korngrenzen wurde errechnet flr den Versuch Nr.1 bei
dem auch kein Bruch erfolgte. Die Tendenz wurde fur die AIN Ausscheidungen an
Versetzungen nicht gefunden. Der gréf3te mittlere Durchmesser von ca. 25 nm wurde im
Versuch 5 errechnet, dessen Schale einen interkristallinen und transkristallinen
Verformungsbruch aufweist. Der maximale mittlere Durchmesser der Ausscheidungen an
den Versetzungen hat ca. 12 nm betragen. Der Abstand zwischen der Ausscheidungen nach
die MatCalc Simulationen ist sehr hoch. Dieser betragt bis zu ca. 11 ym fir die Schale mit

dem interkristallinen Sprodbruch.

Als dieser Ergebnisse kann man keine eindeutliche Aussage zwischen dem mdglichen
Bruchmechanismen und den AIN Ausscheidungen treffen. Trotzdem ist es sehr
wahrscheinlich, dass diese Ausscheidungen fiir die Gribchenbildung verantwortlich sind. Es
kénnte sein, dass die Annahme einer statischen Partikelverteilung nicht zutrifft und es

stattdessen zu Bereichen mit Partikelanhaufungen kommt.
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Abbildung 4-27: Einfluss der (a) Ausscheidungsdichte, (b) der mittleren Grél3e und (c) des Abstandes

zwischen der AIN Ausscheidungen auf dem Bruchmechanismus

4.1.3.9 Mikrosondenuntersuchung

Das Ziel der Mikrosondenuntersuchung ist ein Vergleich der Elementverteilung in den
IMC — T Proben und Brammenproben (vor und nach Warmebehandlung). Weiters ist zu
priufen, ob es eine Mdglichkeit gibt den Brammenzustand mit dem IMC — T Versuch zu
simulieren. Letzteres ist notwendig um die Unterschiede der Elementkonzentration der IMC —
T Proben mit geringer (Probe aus dem Versuch Nr. 2) und starker Einschnirung (Probe aus
dem Versuch Nr 6) zu unterscheiden. Die Brammenproben stammen aus &hnlichen
Stahlsorten wie die IMC — T Proben. Die chemische Zusammensetzung der Brammenproben
ist in Tabelle 4-11 dargestellt. Es wurden insgesamt zwei Brammenproben und zwei IMC - T
Proben mit der Mikrosonde untersucht. Die erste Brammenprobe wurde direkt nach
Herstellung von der Bramme abgeschnitten und mit der Mikrosonde untersucht. Die zweite
Brammenprobe wurde zusatzlich von RT bis auf 1100 °C erhitzt und bei dieser Temperatur
eine Stunde warmebehandelt. Nach der Warmebehandlung wurde die Probe bis auf RT
abgekunhlt.
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Cc

Si

Mn

P

S

Al

N

Fe

0.160

0.02

1.1

0.011

0.0055

0.0045

0.0050

Rest

Tabelle 4-11: Chemische Zusammensetzung der Brammenproben, in Masse-%

Die Brammenproben wurden von der Oberflache enthommen, die IMC — T Proben stammen

von der aufleren Schalenoberflache. Dann wurden alle Proben geschliffen, poliert und

untersucht. Die Ergebnisse der Untersuchung sind in Abbildung 4-28 dargestellt.
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Abbildung 4-28: Ergebnisse der Mikrosondenuntersuchung
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Die IMC — T Proben und die Brammenprobe zeigen trozt unterschiedlichem mittleren Mn —
Gehalt, (1.15 % der Bramme, 0.85 % IMC — T — Versuche 2 und 6), die typische
Konzentrationsverteilung in einem Gussgefiige: Die Dendriten sind als helle Stellen, die
geseigerten Bereiche als dunkle Stellen zu erkennen. In allen drei Fallen ist eine gerichtete
Erstarrung zu beobachten. Das ist auch ein wesentlicher Anspruch des IMC — T Versuchs.
Interessant ist, dass die Konzentrationsverteilung bei einer Warmebehandlung von einer
Stunde bei 1100 °C homogener verteilt. Auch wenn kein direkter Zusammenhang zwischen
Konzentrationsanreicherungen und Bruchmechanismus hergestellt werden kann. Die

Ahnlichkeit zum gegossenen Halbzeug geht durch eine Wiedererwarmung verloren.

4.2 Zusammenfassung der experimentelle Ergebnisse des IMC-T

Versuchs

Der IMC - T Versuch wurde in der Rahmen dieser Arbeit deutlich verbessert. Dabei
wurden der Prifkérper, die Anlagensteuerung und die Prozessdurchfiihrung verandert. Die
Modifikationen in der Prifkérpergeometrie und die Verwendung einer Feuerfestmatte
ermoglicht die Minimierung der Vorschadigungen in der Schale. Die Erkenntnisse aus den 16

durchgefuhrten Versuchen lassen sich wie folgt zusammenfassen:

1. Der Versuch ermdglicht die Erzeugung von ,direkt erstarrten® Schalen, die im Zuge der
Abkuhlung, kolumnare Austenitkdrner aufweisen. Die mittleren Korndurchmesser sind um 30

% kleiner als die Austenitkdrner im oberflachennahen Bereich einer Vergleichsbramme.

2. In der Schale findet man Inhomogenitdten wie z.B. Mikroporen, die wahrend der
Erstarrung entstehen. Die eher geringen Dehnungen wahrend der Versuche filhren zu keiner

Rekristallisation.

3. Die IMC-T Methode gewahrleistet eine reproduzierbare Versuchsdurchflihrung, allerdings

sinkt die Temperatur wahrend des Versuchs.

4. Der Versuch ermoglicht der Identifizierung des Duktilitdtsminimums abhangig von der
Temperatur. Als aussagekraftiger Wert fur die Abschatzung dieses Minimums wurde die

kritische Verlangerung bis zum Bruch angesehen.

5. Fur den Stahl mit ca. 0.18 % C und 0.3 % Al wurde das Minimum der kritischen
Verlangerung Temperaturbereich bei zwischen 750 °C und 780 °C gefunden. Das Minimum

korrespondiert mit einer Dehnung von weniger als 2 %.
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6. Bei Temperaturen dber 850 °C verursacht selbst eine Dehnung von 14.7 % keine

Rissbildung.

7. Mit der Abnahme der Temperatur andert sich der Bruchmechanismus von interkristallinem

Sprodbruch bis zum interkristallinen und transkristallinen Verformungsbruch.

8. Die y/a Umwandlung (gemessen mit LSCM) beginnt erst zwischen 705 °C und 659 °C.
Das Ergebnis des Dilatometerversuchs mit einer Abkuhlrate von 8.25 °C/s zeigt dagegen,
dass die y/a Umwandlung schon bei 814 °C stattfindet. Daraus lasst sich vermuten, dass der
Grund zur Vermeidung der kritischen Verlangerung die y/a Umwandlung sein kénnte.

Weitere Versuche sind aber notwendig um eine korrekte Erklarung zu finden.

4.3 Ergebnisse der IMC-B Versuche

Im Rahmen dieses Teils der Arbeit werden die Ergebnisse von sieben Versuchsserien
hinsichtlich der Methodenentwicklung prasentiert. Die dargestellten Versuchsergebnisse
zeigen die Entwicklungsstufen und prinzipiell das gro3e Potenzial dieser Versuchsmethode.
Eine Entwicklungsstufe stellte die korrekte Temperaturmessung wahrend des Versuchs dar.
Auf Grund der Position der Thermoelemente in der Kokille, wurden sie beim Vergielsen der
Schmelze haufig beschadigt. Neben diesem Problem fiihrte die Spaltbildung zwischen
Thermoelementkopf und erstarrender Probe, zu schlechten Messergebnissen. Auf diese
Problematik wird in dieser Arbeit noch weiter eingegangen. Eine voéllig neue, einzigartige
Losung stellte die Montage eines Ofens um die Biegeeinrichtung herum dar. Die
Heizmoglichkeit garantiert das Halten einer definierten Probentemperatur innerhalb eines
langeren Zeitraums und auch eine bessere Steuerung der Probenabkiihlung bis zum
Biegeversuch. Am Ende der Beschreibung die Versuchsserien, wird dieser Ofen und auch

ein neues Konzept der Versuchsdurchfihrung dargestellt.
431 SerieD

Das Ziel dieser Serie ist die Entwicklung von Methoden zur Probenherstellung fir den 3
- Punkt Biegeversuch und die Auswertung von GefligekenngrofRen hinsichtlich der
Stranggussanalogie. Die Temperatur wurde in dieser Probe aufgrund der Schadigung des
Thermoelements nicht gemessen. Die Schmelze wurde bei 1620 °C abgegossen und die
Erstarrungszeit wurde mit 40 s festgelegt d.h. nach diesem Zeitraum wurde die

Restschmelze, mittels Kippen der  Kokille, ausgeleert. Die  verwendete
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Stahlzusammensetzung ist in der Tabelle 4-12 zu finden. Der Stahl zeigt hinsichtlich der

Stickstoffmenge eine deutliche Uberhdhung.

C Si Mn P S Cr Mo Ni Al
0.199 0.542 1.49 0.00218 0.00440 0.0136 0.0190 0.0165 0.267

Co Cu Nb Ti \'/ w Sn N Fe
<0.0100 0.0269 0.00246 | <0.00100 | <0.00100 | <0.0100 0.00112 0.0133 Rest

Tabelle 4-12: Chemische Zusammensetzung der Probe bei der Serie D, in Masse-%

Die Probe aus der Versuchserie E wurde in der Abbildung 4-29 dargestellt. Die Probe zeigt,

aulerhalb der Kantenbereiche, eine glatte Oberflache. Die metallografische Untersuchung

zeigt auch die gewunschte, gerichtete Erstarrungsform der Dendriten. Bedingt durch den

hohen Stickstoffgehalt sind jedoch Poren in der Probe zu finden. Die AustenitkorngrofRe

wurde aus der unteren Seite der Probe ausgemessen. Die Ergebnisse wurden mit Werten

von Brammenproben verglichen (Abbildung 4-30). Die durchschnittliche Austenitkornflache

lag bei 0.75 mm? im Vergleich dazu wurden 0.76 mm? bei Proben aus Brammenmaterial

(oberflachennah) gemessen. Die statistische Verteilung der AustenitkorngréRen zeigte auch

eine gute Ubereinstimmung mit Ergebnissen von Brammenprobe, die von Reiter et al. [181]

ausgemessen wurden.

Abbildung 4-29: Probe aus der Versuchsserie D [186]

5000 ym
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Abbildung 4-30: KorngréRRenverteilung von Probe aus der Versuchsserie D mit Ergebnissen von

Reiter et al. [181] fUr eine Brammenprobe

Positive Erkenntnis aus der Serie D:

. Geflgeahnlichkeit der Proben zu stranggegossenem Material.

Negative Erkenntnisse aus der Serie D:

= Die Probenoberflache ist nicht ganz gleichmaRig.
= Zu hoher Stickstoffgehalt, die Ursache ist unklar, daflir aber mit der Verwendung

stickstoffreicher Legierungsstoffe Zusammenhangen.

4.3.2 Serie E

Das Ziel dieses Versuchs war die Durchfliihrung des ersten Biegeversuchs mit einer ,as
cast” erstarrten Probe. Dabei wurde Stahl mit etwas hoheren Niob- und Aluminiumgehalt
verwendet. Der Zusammensetzung dargestellt in Tabelle 4-13 zeigt auch einen hohen
Stickstoffgehalt.
EingielRens in die Kokille, vom Giel3strahl beschadigt. Die Abgusstemperatur war 1620 °C

Die Thermoelemente wurden, wie im Versuch zuvor, wahrend des
und die Erstarrungszeit in der Kokille wurde mit 50 s festgelegt. In diesem Versuch wurde
der Biegeversuch noch ohne Thermobox durchgefiihrt. Die Stempelgeschwindigkeit und die
Verformungszeit wurden mit 0.5 mm/s und 100 s eingestellt. Der Abstand zwischen den

Auflagerzylindern war 155 mm. In der Abbildung 4-31 werden Proben dieser Serie

dargestellt.
C Si Mn P S Cr Mo Ni Al
0.209 0.442 1.56 0.00388 0.00877 0.0153 0.0154 0.0172 0.195
Co Cu Nb Ti \' W] Sn N Fe
<0.0100 0.0354 0.0413 0.00373 | <0.0010 | <0.0100 | 0.00165 0.0102 Rest
Tabelle 4-13: Chemische Zusammensetzung der Probe der Serie E, in Masse-%
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Abbildung 4-31: Probe aus der Versuchserie E

Erstarrungsrichtung

Abbildung 4-32: Querschliff der Probe der Serie E

Abbildung 4-33: Langsschliff der Probe der Serie E
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Die Probe zeigt Porenbildung und eine nichtgleichmaRige Oberflache. Die Grinde dafir
sind, ahnlich dem Versuch zuvor, im hohen Stickstoffgehalt zu suchen. Aufer den Poren gibt
es keine weitere Vorschadigungen (offene Heilrisse und Heil’rissseigerungen), die wahrend
der Erstarrung entstehen kénnen. Die untere Seite der Probe zeigte nach dem Biegeversuch
Oberflachenrisse. Die metallografische Untersuchung dieser Risse (Abbildung 4-32 und
Abbildung 4-33) zeigt, dass sich die Risse an den Austenitkorngrenzen gebildet haben
(entlang eines dinnen Ferritfilms). Die Ausbreitung der Risse startet an den Triple - Punkten
bzw. an gemeinsamen Eckpunkten von Austenitkérnern (Abbildung 4-33). Zusatzliche
Ergebnisse (Abbildung 4-34) liefern die Untersuchungen der Risse mit REM und mit der
Lichtmikroskopie. Die Ergebnisse zeigen, dass die Dicke des Ferritflms an den
Austenitkorngrenzen ca. 13 pym bis zu 25 pym betragt. Die Proben zeigen einen scharf
berandeten Verlauf, welcher typisch ist fur interkristalline Risse. Die Analyse des inneren
Bereichs der Risse ist aufgrund der Verzunderung der Oberflachen nicht méglich.

#Verzunderte Oberflache

Abbildung 4-34: Die Ergebnisse der Rissuntersuchung unter den REM und Lichtmikroskopie

Positive Erkenntnisse aus der Serie E:

= Die wahrend des Versuchs entstandenen Risse sind typisch auch fir Risse an

Brammenoberflachen.

Negative Erkenntnis aus der Serie E:

= Das Problem mit der Temperaturmessung wahrend des Versuchs.
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4.3.3 SerieF

Das Ziel der Serie war die Durchfiihrung des Versuchs mit Einsatz der Thermobox. Die

Stahlzusammensetzung, dargestellt in Tabelle 4-14 ist hnlich wie bei den Versuchen zuvor.
Auch sind die Versuchsparameter, wie Schmelztemperaturen und Haltezeiten ahnlich. Die
Thermobox wurde bei diesem Versuch noch ohne Einsatz von vorgewarmten

Feuerfeststeinen verwendet. Die Darstellung in Abbildung 4-35 zeigt die Thermobox mit der

Innenauskleidung bestehend aus Feuersfestwolle.

C Si Mn P S Cr Mo Ni Al
0.208 0.477 1.38 0.00299 0.00762 0.0152 0.0123 0.0165 0.0717
Co Cu Nb Ti \'/ w Sn N Fe
<0.0100 0.0284 0.0338 0.00213 <0.0010 <0.0100 0.0019 0.0351 Rest

Tabelle 4-14: Chemische Zusammensetzung der Probe bei der Serie F, in Masse-%

K-Typ Thermoelement ,,Temp1“

Abbildung 4-35: Thermobox

Die Temperatur wahrend des Versuchs wurde mit vier Thermoelementen gemessen. Ein
Element (K-Typ) wurde an der Oberseite der Box montiert. Es misst die Lufttemperatur
wahrend des Versuchs. Die anderen Thermoelemente (S-Typ) wurden in der Grundplatte der
Kokille (Temp2 und Temp4) montiert. Diese messen die Oberflachentemperatur der Probe.
Die Temperatur in der Probe wahrend des Versuchs wurde mit Thermoelement Temp3
untersucht. Der Temperaturverlauf mit der bezeichneten Position der Thermoelemente
wurde in der Abbildung 4-36 dargestellt.
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Abbildung 4-36: Die Temperaturverlauf wahrend des Versuchs mit der bezeichneten Position der

Thermoelemente in der Kokille in der Serie F

Die Temperatur zu Versuchsbeginn (Temp3) lag bei 852 °C und am Ende bei 687 °C. Die
Geschwindigkeit des Stempels war 1 mm/s und der Deformationsweg lag bei 39 mm. Der
Abstand zwischen den Auflagerzylinder wurde auf 155 mm eingestellt. Die Probe nach dem
Biegeversuch zeigt Abbildung 4-37. Hier ist eine extrem grof3e Porenbildung, bedingt durch
350 ppm N zu erkennen. Die untere Probenseite zeigt Querrisse an der Oberflache. Die
metallografische Auswertung der Risse (Abbildung 4-38) zeigt interkristalline Rissbildung
entlang der Austenitkorngrenzen. An den Austenitkorngrenzen ist der diinne Ferritfilm gut
sichtbar.
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Abbildung 4-37: Probe aus der Versuchserie F
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Abbildung 4-38: Interkristalline Risse entlang der Austenitkorngrenzen

Positive Erkenntnisse aus der Serie F:

= Die Thermobox ermdglicht die langsamere Probenabkihlung.

= Die Wiederholung der Ergebnisse (Risse) aus der Serie E ist mdglich.

Negqative Erkenntnisse aus der Serie F:

= Massive Porenbildung wegen des wieder zu hohen Stickstoffgehalts.

4.3.4 SerieG

Das Ziel der Serie G war die Priufung der Reproduzierbarkeit und Flexibilitdt der
Versuche. Dabei wurden zwei Versuche (Nr. 1 und 2) mit gleicher Temperatur,
Verformungsweg und Stempelgeschwindigkeit und zwei (Nr. 3 und 4) mit gleichen
Anfangstemperaturen und Verformungszeit, aber unterschiedlichen Verformungswegen und
unterschiedlichen Stempelgeschwindigkeiten, durchgeflhrt. Die chemischen

Zusammensetzungen der Proben werden in der Tabelle 4-15 dargestellt.
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Nr. Cc Si Mn P S Cr Mo Ni Al

1 0.189 0.362 1.44 0.00228 | 0.00104 0.0195 0.0185 0.0166 0.0565

2 0.187 0.312 1.41 0.00275 | 0.00148 0.0177 0.0181 0.0165 0.0405

3 0.182 0.384 1.45 0.00313 | 0.00155 0.0181 0.0185 0.0171 0.0681

4 0.191 0.352 1.48 0.00331 | 0.00212 0.0190 0.0184 0.0176 0.0521
Co Cu Nb Ti v w Sn Fe

1 ]<0.0100 | 0.0108 0.0359 | <0.00100 | <0.00100 [ <0.0100 0.00179 Rest

2 |[<0.0100 | 0.0132 0.0394 | <0.00100 | <0.00100 [ 0.0193 0.00185 Rest

3 |[<0.0100| 0.138 0.0443 | <0.00100 | <0.00100 [ 0.0155 0.00196 Rest

4 |[<0.0100 | 0.0154 0.0404 | <0.00100 | <0.00100 [ 0.0138 0.00208 Rest

Tabelle 4-15: Stahlzusammensetzung der Probe aus der Serie G, in Masse-%

Eine Zusammenfassung der Versuchsparameter fur die 4 Versuche zeigt Tabelle 4-16. Der
Abstand zwischen den Auflagerzylinder wurde auf 130 mm eingestellt. Die Biegeversuche
wurden, mit erwarmten Feuersteinen in der Thermobox, durchgefiihrt. Die Proben nach dem

Biegeversuchen zeigt Abbildung 4-39.

Proben Nr. 1 2 3 4
AbguBtemperatur [°C] 1624 1621 1624 1610
Haltedauer bis zum Kippen [s] 60 60 50 50
Stempelgeschwindigkeit [mm/s] 1.5 1.5 25 2.0
Deformationsweg der Stempel [mm] 19 18.5 43 31
Verformungszeit [s] 13 12 17 16
Start-Temperatur [°C] 813 814 695 689
Endtemperatur [°C] 798 790 678 690
Probendicke [mm] 23 23 19 19

Tabelle 4-16: Versuchsparameter und Versuchsergebnisse der Serie G
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Abbildung 4-39: Proben nach dem Biegeversuch
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In den Proben Nr. 1 und 2 wurden Risse an der Oberflache gefunden und sind in in der
Abbildung 4-40 dargestellt. Die Risse haben sich entlang der Austenitkorngrenzen im

dinnen Ferritfilm gebildet. In den Proben Nr. 3 und 4 wurden keine Risse gefunden.

Abbildung 4-40 Beispiele der Risse aus der Versuche Nr. 1 und 2

Die Ergebnisse aus den Versuchen Nr. 1 und 2 zeigen, dass die Versuchsmethode bei
ahnlichen Versuchsbedingungen a&hnliche Resultate liefert. Die Ergebnisse aus den
Versuchen Nr. 3 und 4 =zeigen, dass bei unterschiedlichen Versuchsparametern
(Stempelgeschwindigkeit, Stempelweg), bei gleichen Anfangsbedingungen, unterschiedliche

Ergebnisse erzielt werden.

Positive Erkenntnisse aus der Serie G:

» Die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse bei &hnlichen Bedingungen.

» Die Methode erlaubt die Versuchsdurchfilhrung unter den gleichen
Anfangsbedingungen (Temperatur) aber anderen Versuchsparameter (zB.
Stempelgeschwindigkeit und/oder Stempelweg).

» Durch die Verwendung der Thermobox wird die Abkuhlung der Probe deutlich

beeinflusst.

Negqativer Erkenntnis aus der Serie G:

= Die Proben zeigen starke Porositat infolge des zu hohen Stickstoffgehalts.

4.3.5 SerieH

Die Versuche Serie H wurden im Rahmen einer Bachelorarbeit durchgefihrt [71]. Das
Ziel dieser Bachelorarbeit war die Bestimmung des kritischen Temperaturbereichs fur die
Rissbildung von Stahl mit 0.18 % Kohlenstoff-Gehalt. Dazu wurden 7 Proben mit der
maximal mdglichen Dehnung im Temperaturbereich zwischen 600 °C und 950 °C, verformt.
Die Schmelztemperaturen vor dem AbgieRen in die Kokille lagen bei ca. 1620 °C. Die

Haltezeiten bis zum Kippvorgang der Kokille lagen zwischen 40 und 46 s. Der
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Verformungsanteil des Stempelwegs zwischen 22.5 mm und 31 mm (abhangig von der
Probendicke) mit der Stempelgeschwindigkeit von 1.8 mm/s deformiert. Der Abstand
zwischen den Auflagerzylindern wurde auf 110 mm eingestellt. Die Probentemperatur wurde
mit zwei Thermoelementen (S-Typ) gemessen. Die Messposition der Elemente ist in
Abbildung 3-8 ersichtlich. In die Thermobox wurden vor jeden Versuch erwarmte
Feuerfeststeine eingebracht. Bilder der Proben nach den Biegeversuchen und die

entsprechenden Temperaturverlaufe zeigt Abbildung 4-41.
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Abbildung 4-41: (a) Proben nach dem Biegeversuch, (b) Temperaturverlauf wahrend des Versuchs

Die gemessenen Temperaturen zeigen groflere Abweichungen, die sehr wahrscheinlich auf
Kontaktprobleme zwischen Thermoelement und Stahl, beruhen. Ein Ergebnis der
Bachelorarbeit ist die Erkenntnis, dass die Messung der Probentemperatur verbessert
werden muss. In den Proben Nr. 1, 3 und 7 wurden interkristalline Risse, dargestellt in der
Abbildung 4-42, gefunden. Die Risse wurden quantitativ ausgewertet, dabei wurden Lange,
Tiefe, Breite und Winkel der Risse ausgemessen (Abbildung 4-43). Die Messergebnisse

sind in der Tabelle 4-17 dargestellt.

Probe 7

Abbildung 4-42: Beispiele von Rissen in den Proben der Serie H

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski Seite 132



EXPERIMENTELLE ARBEITEN

Abbildung 4-43: Messmethode

Probe Nr. | Lédnge [um] | Tiefe [um] | Breite[um] | Winkel [°]
1 106 112 64 31
2 98 98 66 30
7 146 137 58 23

Tabelle 4-17: Die Messungsergebnisse der Risse aus der Serie H

Die Proben haben, wie bei den Versuchen zuvor, einen erhéhten Stickstoffgehalt (von 88
Probe 3). Der hohe Gehalt fihrt zur

Probenoberflaiche bzw. unterschiedlichen

ppm bei Probe 5 bis zu 317 ppm bei

UngleichmaRigkeiten in der auch zu
Schalenstarken. Im Rahmen der Bachelorarbeit, wurde von jeder Probe ein Dickenprofil

erstellt und in der Arbeit dokumentiert.

Positive Erkenntnisse aus der Serie H:

= Die IMC - B Methode ermdglicht Belastungen mit interkristalliner Rissbildung bei
Stahlen, die im Strangguss als unempfindlich gelten d.h. das Wissen uber die
interkristalline Rissbildung kénnte deutlich erweitert werden.

= Es wurde eine Messungsmethode fir die Abschatzung der geometrische Parameter

der Probe in Bezug zu den aufgetretenen Rissen entwickelt.

Negative Erkenntnisse aus der Serie H:

= Die gemessenen Temperaturverlaufe kbnnen ungenau sein.
= Der erhohte Stickstoffgehalt flihrt zu ungleichmaRigen Probendicken und zu

Oberflachenrauhheiten.

4.3.6 Seriel

Das Ziel der Serie | war die Herstellung von ,as cast® Proben mit Kerben an den

Oberflachen. Der gedankliche Hintergrund fur derartige Proben, ist das bewusste Einbringen
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von Vorschadigungen in die Schale, um in weiterer Folge eventuell Oszillationsmarken
simulieren zu kénnen. Fir dieses Ziel wurde ein Stab mit einem dreieckigen Querschnitt auf
der Kokillengrundplatte (Einschubplatte) angeschweil’t. Die Lange, der auf der Platte
aufliegende Seite, wurde mit 2 mm festgelegt und auch die Hohe des Dreiecks wurde mit 2
mm angenommen. Nach dem Anbringen wurde die Einschubplatte und die Kerbe mit 0.4 mm
Zirkoniumoxid beschichtet. Die beschichtete Einschubplatte mit der Kerbvorrichtung und eine

versuchsbereite Kokille wird in der Abbildung 4-44 dargestellt.

Zirconiumoxid

Abbildung 4-44: Einschubplatte und die fertige Kokille zur Untersuchung

Im Rahmen dieser Versuchsserie wurde 1 Probe hergestellt. Die chemische
Zusammensetzung der Probe zeigt Tabelle 4-18. Die Abstichtemperatur war 1618 °C. Die

Haltedauer bis zum Kippen hat 42 s betragen.

C Si Mn Al Nb Fe

02 [ 04 [156 | 0.2 | 0.036 | Rest

Tabelle 4-18: Zusammensetzung der Probe aus der Serie |, in %

Nach dem Ausleeren der Schmelze aus der Kokille kihlte die Probe frei bis zur

Raumtemperatur ab. Die Auswirkung der Kerbvorrichtung auf die Probenoberflache

dokumentiert Abbildung 4-45.
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Abbildung 4-45: Probe mit der Kerbe von der Serie |
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Die Kerbe in der Probe war nach der Erstarrung deutlich abgerundeter im Vergleich zur
Kerbspitze in der Einschubplatte. Die Probe wurde in weiterer Folge metallographisch
untersucht. Dazu wurde ein Teil der Probe abgeschnitten und bis zur Kerbspitze
abgeschliffen. Aus der verbleibenden Schliffprobe wurde dann, entsprechend Abbildung
4-45, ein Langsschliff vorbereitet. Die metallografischen Untersuchungen zeigten jedoch
keine deutlichen Unterschiede zwischen den Groflen der Austenitkdrner in der Rissspitze
und dem umgebenden Bereich. Hingegen wird bei Oszillationsmarken davon ausgegangen,
Warmeabfuhr im Bereich der Marken unterschiedliche

dass die gehemmte

Austenitkorngrofien verursacht.

Positive Erkenntnis aus der Serie |I:

= Esist mdglich ,as cast” Probe mit Kerben zu produzieren.

Negqative Erkenntnisse aus der Serie I:

= Es gibt keine deutliche Vergroberung der Austenitkdrner im Kerbspitzenbereich.
= Fir die Steuerung des Warmeentzugs der Spitze ist mehr Entwicklungsaufwand

notwendig (eventuell hohle Ausfuhrung der Kerbvorrichtung)

= Die Kerbspitze wird durch die eingeschrankte Benetzbarkeit der Schmelze
abgerundet.
4.3.7 Serie J

Das Ziel der Serie J war die Durchflhrung von 2 Versuchen mit ,as cast“ Proben,
welche mit Einkerbungen versehen sind. Die chemischen Zusammensetzungen der Proben

zeigt Tabelle 4-19.

Nr. C Si Mn P S Cr Mo Ni Al
1 0.213 0.223 1.44 0.00482 0.0104 0.128 0.0103 0.0748 0.00275
2 0.225 0.142 1.54 0.00428 | 0.00710 0.0603 0.0110 0.0344 0.00242
Co Cu Nb Ti \" w Sn Fe
1 <0.0100 | 0.0238 0.00267 | <0.00100 | 0.0122 0.0109 0.00275 Rest
2 |[<0.0100 | 0.0224 0.00226 | <0.00100 | 0.00707 0.0114 0.00256 Rest

Tabelle 4-19: Chemische Zusammensetzung der Proben aus der Serie J, in Masse-%

Die Versuchsparameter in dieser Serie entsprechen, im Wesentlichen, den Werten der
Vorserien. Thermoelemente wurden aufgrund der Probleme in der Serie H nicht eingebaut

d.h. der Versuchsablauf wurde Uber die Zeit gesteuert. Wobei die Zeitmessung mit dem
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ersten Kontakt des flissigen Stahls mit der Kokille beginnt. Die Proben wurden nach 230 s
bzw. 164 s mit einer Stempelgeschwindigkeit von 1.8 mm/s verformt. Der Verformungsweg
betrug im ersten Versuch 26 mm und im Zweiten 35 mm. Der Abstand zwischen den
Auflagerzylinder wurde auf 110 mm eingestellt. Eine Zusammenfassung der Parameter zeigt
Tabelle 4-20.

Probe Nr. 1 2
Abstichtemperatur [°C] 1624 1619
Haltedauer bis zum Kippen [s] 40 41
Stempelgeschwindigkeit [mm/s] 1.8 1.8
Deformationsweg [mm] 26 35
Verformungszeit [s] 15 20
Beginn Biegeversuch [s] 230 164

Tabelle 4-20: Versuchsparameter und Versuchsergebnisse der Serie J

Die Proben nach dem Biegeversuch werden in der Abbildung 4-46 dargestellt. Die Proben
Nr. 2 zeigt einen makroskopischen Querriss entlang der Kerbspitze. Die Ergebnisse der

metallografischen Auswertung (Querschliffe) werden in der Abbildung 4-47 dargestellt.

Abbildung 4-46: Proben mit Kerben der Serie J

Die besonders langen Risse wurden in der Kerbspitze gebildet (Abbildung 4-47a-d).
Kleinere Risse konnten auch auferhalb des Kerbspitzenbereichs gefunden werden. Die
Ergebnisse zeigen deutlich, dass es die Kerbe Spannungskonzentrationen verursacht,
welche zur Rissbildung fuhren. Alle Risse wurden entlang von Austenitkorngrenzen (mit

Korngrenzenferrit) gefunden. Die gemessene Dicke der Ferittfilme variert zwischen 14 ym
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und 22 um. Die Abbildung 4-47a-d zeigt, dass die Kerbspitze entsprechend der

) | s00um |

Abbildung 4-47: Risse entlang von Austenitkorngrenzen: in der Kerbspitze (a-d) und aul3erhalb der
Kerbe (e-h)

Oberflachenspannungen der Schmelze, verrundet wird.

Positive Erkenntnisse aus der Serie J:

= Die IMC-B Versuch ermdglicht die Simulation einer interkristallinen Rissbildung,
ausgehend von einer kunstlich erzeugten Kerbe. Der Mechanismus von
Risseinleitungen entlang von Oszillationsmarken kdonnte dadurch besser beleuchtet
werden.

= Der Einfluss einer unterschiedlichen Kerb-Geometrie auf die interkristalline

Rissbildung kann simuliert werden.

Negativer Erkenntnis aus der Serie J:

. Die Kerbspitze in der Probe kann nur beschrankt spitz ausfallen.

4.4 Zusammenfassung der experimentelle Ergebnisse des IMC-B

Versuchs

Die neu entwickelte IMC-B Methode erlaubt die experimentelle Simulation der
Rissbildung im Temperaturbereich des Stranggie3ens von Stahl. Mit dieser Methode werden
in einem 3-Punkt Biegeversuch, ,as cast® Proben im kritischen Temperaturbereich
untersucht. Die Probenherstellung erfolgt in einer speziellen Kokille, welche prinzipiell die
Herstellung von Proben mit unterschiedlichen dendritischen  Strukturen und
GroRenparameter erlaubt. Durch die eindimensionale Warmeabfuhr und durch die

Steuerbarkeit des Warmeentzugs kdnnen Proben hergestellt werden, die in ihrer Priméar- und
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Sekundarstruktur vergleichbar mit Proben aus den oberflaichennahen Bereichen einer
Stranggussschale sind. Zusatzlich erlaubt die IMC-B Methode die Simulation einer
Kerbwirkung in der Probe auf die Rissbildung. Dabei kdnnen Kerben mit unterschiedlicher

Geometrie erzeugt werden.

Die gerichteten erstarrten Proben haben gelegentlich eine nicht gleichmafige Oberflache,
welche Uberwiegend in der Kantennahe zu finden ist. Der wesentliche Vorteil der IMC-B
Methode ist, dass es keine Vorschadigungen im Sinne von Heissrissen und
Heissrissseigerungen in den Proben gibt. Die Poren, die in einigen Proben sichtbar waren,
waren das Ergebnis eines zu hohen Stickstoffgehalts in der Schmelze. Dieser hohe
Stickstoffgehalt konnte durch die Festlegung einer besseren Legierungsreihenfolge (Mangan
als das letzte Legierungselement bei der Vorbereitung des Schmelzbads) auf ein
Normalmal} reduziert werden. Auch das Ausbrennen der Kokille vor dem Versuch bewirkte
eine Verbesserung der Probenqualitat, in dem die Restfeuchte der Bornitridbeschichtung

ausgetrieben wurde.

Die Verformung der gerichteten erstarrten Proben wird in der Apparatur fur den 3 - Punkt
Biegeversuch durchgefuhrt. Durch die Verwendung dieser Apparatur ist sowohl die
Einstellung einer definierten Stempelgeschwindigkeit als auch des Stempelweges mdglich.
Die Dehnungen in den Proben missen errechnet werden (z.B. mit Abaqus). Eine weitere
wichtige Erkenntnis ist, dass der Versuch reproduzierbare Ergebnisse liefert. Die
Temperaturmessung in den Proben wahrend der Versuche erweist sich als problematisch.
Die Griinde dafiir sind die Vorschadigungen der Thermoelemente und der schlechte Kontakt

der Thermoelementkdpfe mit den Proben.

Die metallographische Auswertung der Proben zeigt interkristalline Risse entlang der
Austenitkorngrenzen. An den Rissen war ein dunner Ferritfilm gut sichtbar. Die Dicke dieser
Ferritfilme lag zwischen 13 ym und 25 ym. Die Risse haben sich von den Eckpunkten der
Austenitkdorner ausgebreitet. Dieser Mechanismus der Rissbildung stimmt mit den
Beobachtungen im StranggielBprozess und mit, in der Literatur beschriebenen
Laborexperimenten, Uberein. Die Biegeversuche mit den Kerbproben zeigt, dass sich Risse
entlang der Kerben bilden. Die Ergebnisse bestatigen indirekt, dass Oszillationsmarken an

den Brammenoberfldche zu Rissauslésung fihren kénnen.

Die Risse in den Proben wurden nicht nur qualitativ aber auch quantitativ abgeschatzt. Dabei
wurde eine Messungsmethode fiur die Geometrie der Risse entwickelt. Die Lange, Tiefe,

Breite sowie der Winkel der Risse wird gemessen.
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Die Information Uber den Ausscheidungszustand, die AustenitkorngréRe und
Dehnungsverteilung in der Probe wahrend des Biegeversuchs in Verbindung mit der
metallographischen Auswertung der spezifischen Rissparameter (Tiefe, Lange,...) ermoglicht
die Definition des kritischen Temperaturbereichs und die Bestimmung kritischer Dehnungen
fur die Rissbildung. Dadurch ist das Verstandnis des Prozesses der Rissenentstehung beim

Stranggielprozess deutlich groRer.

Die richtige Abschatzung der kritischen Dehnungen und entsprechenden kritischen
Temperaturbereichen fir die Rissbildung ist das wesentliche Ziel der Entwicklung der neuen
IMC-B Methode. Dieses Ziel war bis zu diesem Zeitpunkt jedoch nicht realisierbar. Der
Grund dafiir war die kontinuierliche und schnelle Abkihlung der Probe im Thermobox vor
und wahrend des Biegeversuchs. Zur richtigen Abschatzung der kritischen Dehnungen ist
aber die Durchfiihrung des Biegeversuchs unter der konstanten Temperatur notwendig.
Zusatzlich soll die Probe vom Versuch mit der definierten Abkiihlungsgeschwindigkeit zur
Versuchstemperatur abgekuhlt werden. Dadurch kann man die stranggielindhe Bedingungen
bekommen. Um den Versuch nach der definierten Probeabkihlung durchzuflhren, ist der

Induktionsofen sowie die einige Modifikationen in der Biegeapparatur selbst notwendig.

Im nachsten Kapitel wird die komplett neue Ausstattung zur Durchfiihrung des IMC-B
Versuchs dargestellt. Im diesen Kapitel wird auch ein Konzept flr die weitere Entwicklung

der Methode dargestellt.

4.5 Neue Ausstattung und die Zukunft des IMC-B Versuchs

In den letzten Kapiteln wurden auch Einschrankungen im Versuchsablauf aufgezeigt.
Ein wesentlicher Punkt ist die Abklhlung der Probe wahrend des Biegeversuchs d.h. der
Versuch kann nicht bei konstanter Temperatur durchgefuhrt werden. Um diesen Nachteil zu
beheben, wurde am Ende dieser Arbeit ein Heizofen angekauft. Der Ofen wurde
entsprechend der konstruktiven Gegebenheiten umgebaut und in die Anlage integriert. Der
Stempel und die Auflager wurden aus dem hitzebestandigen Stahl Béhler H525 hergestellt.
Der austenitische Stahl mit 24.8 % Cr und 19.8 % Ni garantiert hohe Festigkeiten an Luft bis
zu Temperaturen von 1150 °C. An der Rickseite des Ofens wurde ein Gasanschluss flr
Argon angebracht. Die Spulung des Ofens mit Argon ermdéglicht eine kontrollierte Abkthlung
der Probe. Es wurde auch eine neue Halterung fur die Biegeapparatur gefertigt. Die neue

Ausflhrung der Biegeapparatur wird in der Abbildung 4-48 dargestellt.
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Mit dem Einbau des neuen Ofens wurde auch die Prozessdurchfiihrung verandert. In den
Versuchen zuvor startete der Druckstempel aus einer vorgegebenen Position ohne
Rucksichtnahme auf die Probendicke d.h. der Stempel legte, bis zum eigentlichen
Biegeversuch, einen Leerweg zurlick. In der verbesserten Versuchsabfolge wird der Stempel
unmittelbar auf die Probenoberflache positioniert. Die Temperatur des Ofens wird zu diesem
Zeitpunkt auf rund 1100 °C eingestellt und mit einer Argonspllung abgesenkt. Durch eine
langsame Abkihlung kann ein Temperaturgleichgewicht zwischen Probe und
Ofenatmosphare erreicht werden. Durch diesen Vorgang wird die Bestimmung der

Probentemperatur vereinfacht.

Argonanschluss |

Abbildung 4-48: Ofen mit der Apparatur zum ,as cast” Biegeversuch

Die Proben nach dem Biegeversuch werden aus dem Ofen genommen und bis
Raumtemperatur an Luft abgekihlt. Die anschlielende Auswertung entspricht der bereits
beschriebenen Vorgangsweise. Die Position der Risse wird an den Probenschalen markiert
und metallographisch ausgewertet. Der Ausscheidungsprozesse in der Probe werden mit
Matcalc simuliert. Die Dehnungen werden mit Abaqus ausgerechnet. Durch die Markierung
der Risspositionen und der metallografische Auswertung der Risse kann man die dazu
gehodrigen Dehnungen abschatzen. Diese Vorgangsweise erlaubt die Berechnung der
kritischen Dehnungen fir die Rissbildung unter den stranggieRnahen Bedingungen. Ein
wesentlicher Vorteil dieser Methode ist die Mdglichkeit, die kritischen Dehnungen bei tieferen
Temperaturen, aufierhalb des Duktilitatsminimums, zu bestimmen. Es ware theoretisch
moglich die Versuche bei Raumtemperatur durchzuflhren, jedoch mdisste zuvor die
Belastung fur die Biegeapparatur abgeschatzt werden. Eine Versuchsdurchfuhrung bei
tieferen Temperaturen wirde die Kenntnisse Uber die Mechanismen der Rissbildung deutlich

erhohen.
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5 Zusammenfassung

Das Thema dieser Dissertation war die experimentelle Simulation der Rissbildung und
die Berechnung der kritischen Parameter fur diesen Vorgang. Es wurde Wert darauf gelegt,
dass die Proben und auch die Versuchsbedingungen eine hohe Ahnlichkeit zum industriellen
Stranggiel3prozess aufweisen. Es wurde u.a. auch versucht, Oberflachendefekte in den

Proben herzustellen, in Hinblick auf die im Strangguss auftetenden Oszillationsmarken.

Die erste Versuchsmethode (IMC — T Versuch) basiert auf einem Zugversuch mit in-situ
erstarrten Stahlschalen. Diese Methode wurde vor einigen Jahren am Lehrstuhl far
Metallurgie entwickelt und im Rahmen dieser Dissertation deutlich modifiziert und verbessert.
Dabei wurde der Prufkérper abgeandert und die Steuerung der IMC - Anlage angepasst.
Diese Verbesserungen gewahrleisten eine Minimierung der Vorschadigungen in der
Erstarrungsschale und daher bessere Versuchsresultate. Im Rahmen dieser Arbeit wurden

Ergebnisse von 16 Versuchen dargestellt.

Der zweite Methode (IMC — B) Versuch wurde neu entwickelt. Diese Methode basiert auf
einem 3 — Punkt Biegeversuch mit ,as cast® hergestellten Proben. In dieser Dissertation
wurden das Konzept, die Durchfihrung des IMC — B Versuchs und die wichtigsten Schritte

zur Versuchsentwicklung dargestelit.

Der wesentliche Vorteil beider Versuche, im Vergleich zu anderen Versuchsmethoden, ist
der Ausgangszustand der Proben. Bei beiden Versuchen sind die Proben in ihrem
Ausgangszustand ahnlich den Proben aus Brammenoberflachen. Dabei spielt die gerichtete
Probenerstarrung, die Bildung kolumnarer Austenitkbrner sowie Inhomongenitaten in der

Schale (wie z.B. Kerben und Mikroporen) eine wesentliche Rolle. Ein weiteres wichtiges
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charakteristisches Merkmal ist das Fehlen einer dynamischen Rekristallisation in der Probe,
wahrend der Verformung beim IMC — T Versuch. Dadurch eignet sich dieser Versuch fur die
Untersuchung der Rissanfalligkeit von Stahlen auch bei hdheren Temperaturen, wo der
konventionelle HeilRzugversuch aufgrund der dynamischen Rekristallisation der Proben eine
zu gute Duktilitat zeigt. Ein weiterer Vorteil beider Methoden liegt in der Messung der
kritischen Dehnungen wahrend des Versuchs. Dadurch bekommt man, neben den
Informationen Uber den kritischen Temperaturbereich, auch Anhaltspunkte fiur die realen

Werte, die zur Rissbildung flhren.

Beide Methoden zeigen reproduzierbare Ergebnisse — sowohl im Temperaturverlauf (mit
Einschrankungen beim IMC-B Versuch ohne Heizeinrichtung) als auch im Probenzustand
vor der eigentlichen Verformung. Flr eine genau geregelte Temperatur im IMC-B Versuch ist
der Einsatz eines Heizofens wichtig. Mit der kontrollierten Abkihlung der Proben kann auch
der Ausscheidungszustand in der Probe gesteuert werden. Die Weiterentwicklung dieser
Steuerung ist Teil zuklnftiger Projekte. Die Ergebnisse der IMC - T Versuchsserien zeigen,
dass diese Versuchsmethode die Identifizierung des lokalen Duktilitatsminimums ermdglicht.
Das Duktilitdtminimum zeigt kritischen Dehnungen kleiner als 2 %. Solche kleine Dehnungen
kdénnen die Querrrissbildung an den Brammenoberflache beim Rulckbiegen verursachen. Die
REM Untersuchungen zeigen, dass sich je nach Temperatur and Ausscheidungszustand
verschiedene Bruchmorphologien ausbilden, vom interkristallinen Sprodbruch bis zum
transkristallinen  Verformungsbruch. Nach der Bruchflaichenanalyse und LSCM
Untersuchungen wurde feststellt, dass die y/a Umwandlung keine Rolle flir den Abfall in der
kritischen Verlangerung spielt. Die Dilatometerergebnisse zeigen jedoch, dass sich die y/a
Umwandlung auf die Vermeidung der kritischen Verlangerung auswirken koénnte. Eine
eindeutige Erklarung der Auswirkung dieser Umwandlung auf die kritischen Parameter der
Rissbildung und der Unterschied zwischen den Messungen von LSCM und Dilatometer
wurde nicht gefunden. Die Schalen bei Raumtemperatur zeigen ein ferritisch — perlitisches
Geflige. Der Ferrit an den Austenitkorngrenzen ist nicht so gut sichtbar, wie an den Schiliffen
aus den IMC — B Proben. Die Ergebnisse des IMC — B Versuchs zeigen, dass sich die Risse
entlang des Ferritfilms an den Austenitkorngrenzen (interkristalline Rissbildung) ausbreiten.
Die Dicke des Ferritfilms betragt bis ca. 25 ym. Es besteht die Mdglichkeit, den Einfluss von
Oszillationsmarken auf die Rissbildung zu simulieren. Das ist ein wesentlicher Vorteil der
IMC - B Methode im Vergleich zu allen anderen zur Verfugung stehenden

Versuchsmethoden.
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7 Anhang

Anhang A — Priufkorpergeometrie
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Abbildung 7-1: Prifkodrper Nr. 4
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Abbildung 7-2: Prifkoérper Nr. 5

Anhang B — Abaqus Simulation des IMC — T Versuchs

Die Simulation des IMC — T Versuchs in Abaqus ermdglicht die Berechnung des
Temperaturfeldes sowie die Ermittlung der auftretenden Spannungen und Dehnungen
wahrend des Versuchs. Die Materialdaten fir den Prifkorper und die Schmelze wurden mit
IDS und JMatPro berechnet. Diese Daten wurden in Abbildung 7-3 dargestellt. Im
Gegensatz dazu wurden die Materialdaten fir das Feuerfestmaterial ,Altra KP 1600“
(Aluminiumsilikatwolle) aus einem Datenblatt der Firma RATH genommen. Der
Elastizitdtmodul, die Poissonzahl sowie die FlieRspannung wurden mittels der vorher
genannten Programme (IDS und JMatPro) berechnet und fir den jeweiligen Versuch
angepasst und modifiziert. Der Grund fur die Anpassung der oben genannten Materialdaten
ist die unterschiedliche Verteilung und Anzahl an Vorschadigungen in der Schale bei den
einzelnen  Versuchen. Alle anderen Materialdaten (Dichte, Warmeleitfahigkeit,
Warmekapazitat, Latente Warme, Warmeausdehnungskoeffizient) wurden bei den
Versuchen nicht modifiziert. Die Kraft — Verlangerungskurven der Versuche wurde mit der

Simulation verglichen. Dabei kann man feststellen, dass die berechnete plastische Dehnung
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mit den experimentellen Werten Ubereinstimmt. Abbildung 7-3 zeigt die verwendeten

Materialdaten fur die Simulation des Versuchs Nr. 4.
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Abbildung 7-3: Materialdaten fiir den Stahl und Prifkorper beim Versuch Nr. 4
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Die gesamte Simulation ist auf 5 Modelle aufgeteilt. Die Aufgabe des ersten thermischen
Modells ist die Simulation des Schalenwachstums an der Prifkérperoberflache wahrend der
ersten 6 Sekunden nach dem Eintauchen des Prifkérpers in die Schmelze. Das zweite
thermische Modell simuliert den IMC — T Versuch in der Schmelze. In diesem Modell wird die
Schale vom Prifkérper getrennt. Das dritte Modell simuliert die Abkuhlung der Schale in der
Luft. Simulationmodell Nr. 4 simuliert die Schalenabkihlung wahrend des Zugversuchs. Im
funften Modell werden die plastischen Dehnungen und Spannungen wahrend des
Zugversuchs bestimmt. Das jeweilige Temperaturfeld aus dem Modell 4 dient als
Ausgangspunkt flr das flinfte Simulationsmodell. Alle Modelle aufer dem zuletzt genannten
(Modell 5) sind ,axisymmetric — deformable®. Im letzten Modell wurden die Prifkorperteile
durch die ,axisymmetric — analytical rigid“ Teile ersetzt. Dies wurde aufgrund von
Berechnungsproblemen gemacht. Alle Schritte zur Berechnung der Temperatur- und
Dehnungsverteilung in der IMC — T Schale wurden in der Abbildung 7-4 und Abbildung 7-5
dargestellt.

.\

Priifkorper-
Oberteil

Feuerfestmatte

Priifkorper-
:Unterteil

Schmelze

(a) (b)
Abbildung 7-4: Thermische Modelle zur Simulation: (a) des Schalenwachstums am Prifkorper
wahrend der ersten 6 s nach dem Eintauchen des Prifkorpers in die Schmelze; (b) des IMC - T

Versuchs in der Schmelze
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(a) (b)

Abbildung 7-5: (a) Temperaturverteilung in der Schale nach 105 s Abkiihlung an Luft; (b)

Temperatur- und plastische Dehnungsverteilung in der Schale nach dem Zugversuch, Versuch Nr. 4

Das Modell wurde mit den experimentellen Daten aus dem Versuch Nr. 4 verifiziert. Die
Ergebnisse zeigen, dass die simulierte Schalenstarke ahnlich zu jenen aus den Versuchen
ist. Der Vergleich des Temperaturverlaufes und der Kraft-Verlangerungskurven wird in der
Abbildung 7-6 dargestellt. Die Ergebnisse zeigen, dass sowohl der Temperaturverlauf als

auch die Kraft-Verlangerungskurven eine gute Ubereinstimmung zeigen.
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Abbildung 7-6: Vergleich: (a) des Temperaturverlaufes und (b) Kraft-Verlangerungskurven aus

Simulation und Experiment
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Anhang C — Skript zur Berechnung der Ausscheidungskinetik in der
Schale

Dieses Modell wurde zur Berechnung der Ausscheidungskinetik beim IMC-T Versuch
wahrend der Abklhlung und Verformung der Schale verwendet. Das Modell erméglicht die
Berechnung von AIN und NbCN Ausscheidungen an den Korngrenzen und in den

Versetzungen. Das folgende Skript simuliert die Ausscheidungskinetik beim Versuch Nr. 4.

$
$ GENERAL INFORMATION

$********************************************************************************************************************************

$ script for precipitation kinetics during cooling and deformation of the IMC - T shell

$ Database: mc_steel.tdb, mc_sample_fe.ddb
$ Creation date: 2012-10-23

$ Author: Pawel Krajewski

$ MatCalc version 5.41 rel 0.005

$ Last update: 23.10.2012

$********************************************************************************************************************************

$ SETUP INFORMATION

$********************************************************************************************************************************

$ close any open workspace without asking for save
close_workspace f

$ create new workspace ...
new-workspace

use-module core $ use core module for kinetic simulation

$********************************************************************************************************************************

SYSTEM SETUP

$ *kkk Fekdeddkkdk *kkk

$********************************************************************************************************************************

$ GLOBAL VARIABLES

$********************************************************************************************************************************

$ number of precipitate classes

set-variable-value npc 25 $ number of size classes
set-variable-value eps_aln 0.27 $ volume misfit AIN at dislocations
set-variable-value eps_nbc 0.20 $ volume misfit NbC at dislocations
set-variable-value eps_nbn 0.20 $ volume misfit NbN at dislocations
set-variable-value eps_cem 0.05 $ volume misfit cem at dislocations

$********************************************************************************************************************************

$ DATABASES; CHEMICAL COMPOSITION; COOLING
$ *kkk *kkkkkkhk *kkk
open-thermo-database mc_fe.tdb $ thermodynamic database

select-elements Al C N Nb Mn Si
select-phases bcc_a2 fcc_al Cementite AIN NbC NbN
set-reference-element Fe

read-thermodyn-database
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read-mobility-database mc_fe.ddb $ read diffusion data
s-v-v time_temp 0 $ Shell cooling

s-v-v Temperature_start 1408

s-v-v Cooling_rate_segment_1 12,0

s-v-v Temperature_end_segment_1 1000

s-v-v Cooling_rate_segment_2 3,79
s-v-v Temperature_end_segment_2 727

s-v-v Cooling_rate_segment_3 0,875
s-v-v Temperature_end_segment_3 713

s-v-v dd_0 1E11 $ dislocation density in austenite
s-v-v AGS 448e-6 $ austenite grain boundaries
s-f-e strain 0,0047*(time-time_temp)+0,0016 $ deformation

s-v-v strain_rate 0,005 $ strain rate

s-v-v Nb_wt 0,00283 $ steel composition for the experiment No. 4

enter-composition wp ¢=0,180 mn=0,805 si=0,209 nb=Nb_wt al=0,0174 n=0,009688
$ steel composition for the experiment No. 4

$»n»n.m Kkkkkkkk * Fkkkkkkkkkkkkkkkkkkkkk * * * Kk kkkkkkkkkkkdkkkkkkkk Kk * Fkkkkkkkkkkkkkk

$ PRECIPITATION DOMAINS, PRECIPITATES PHASE
$

kkkkkkkkkdkkkkkhkkkkkkkkkkkkkkkkkkkikkkkkkikkkkkkkkkkkkkhkikkkhhkkhkkkkkkkkkkkkkkhkkkkikkkkkkkkkkkkkhkhkkkhhkkhhkkkhikkhkkikkkkhkkkkkkkkk

change-phase-status fcc_al1#01fs s

$********************************************************************************************************************************

$ PRECIPITATION DOMAINS

$ *kkk Fekdeddkkdk Fekdeddkkdk *kkk

create-precipitation-domain austenite $ new domain: austenite
set-precipitation-parameter austenite x fcc_a1 $ matrix phase: fcc_a1
set-precipitation-parameter austenite t d e dd_0 $ set equilibrium disl. density
set-precipitation-parameter austenite t g AGS $ define grain size
set-precipitation-parameter austenite h m (193000-73,333*t$c)*1e6

$ temperature dependent young's modulus [R. Radis]
set-precipitation-parameter austenite s g s y (10*(10-0,005*T$C))

$ ratio between diffusion in grain boundaries and bulk
set-precipitation-parameter austenite s g i y (10*(11-0,005*T$C))

$ ratio between diffusion in grain boundaries and bulk
set-precipitation-parameter austenite s d s y (104(7-0.0025*T$C))

$ ratio between (pipe) diffusion in dislocations and bulk
set-precipitation-parameter austenite s d i y (104(7-0.0025*T$C))

$ ratio between (pipe) diffusion in dislocations and bulk

Fkkk Fekdeddkkdk Fekkeddkkdk *kkk

PRECIPITATES IN AUSTENITE

R * Tk ke ek ek ek ok Tk ok ek koo Tk ok

$ NbCN Phase precipitates

) N &

CREATE_NEW_PHASE fcc_a1#01 C :FE,Nb%:C%,N%,VA: Nb_C_N

create-new-phase Nb_C_N p NbCN_GB

s-p-p Nb_C_N_p0 c npc $ use variable npc for number of prec. classes
s-p-p Nb_C_N_p0 d austenite $ austenite is precipitation domain (matrix phase)
s-p-pNb_C N pOnsn $ nucleation sites are dislocations
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create-new-phase Nb_C_N p NbCN_D

s-p-p Nb_C_N_p1 c npc $ use variable npc for number of prec. classes
s-p-p Nb_C_N_p1 d austenite $ austenite is precipitation domain (matrix phase)
s-p-pNb_C N_pinsn $ nucleation sites are dislocations

$ AIN Phase precipitates

create-new-phase aln p AIN_GB $ new precipitate phase

set-precipitation-parameter aln_p0 ¢ npc $ initialize precipitates

set-precipitation-parameter aln_p0 d austenite $ define precipitation domain

set-precipitation-parameter aln_p0 n s n $ nucleation site: grain boundary

create-new-phase aln p AIN_D $ create new precipitate phase TiN_p1 in austenite
set-precipitation-parameter aln_p1 ¢ npc $ use variable npc for number of prec. classes
set-precipitation-parameter aln_p1 d austenite $ austenite is precipitation domain (matrix phase)
set-precipitation-parameter aln_p1 nsn $ nucleation sites are dislocations

$ xxxxxxxxxxxxxxx kkkkkkkkk *kdkkkkkk *kkk
$ HEAT TREATMENT

R R KRR KRR KRR Rk T

s-v-v dd_b00 1,33E13
s-v-v dd_A 0,92
s-v-v dd_B 5,41
s-v-v dd_mb -0,207
s-v-v dd_nb 0,105
s-v-v dd_Qb 34100
s-v-v dd_c00 144
s-v-v dd_Cg -4,3
s-v-v dd_mc -0,182
s-v-v dd_nc 1,02
s-v-v dd_Qc -18200
s-v-v dd_d0 1,05E9
s-v-v dd_E -85,6
s-v-v dd_md -0,856
s-v-v dd_Qd 181500

$ for dislocation density calculation

s-f-edd_b_v
dd_b00*EXP(dd_A*Nb_wt)*((GD$austenite*1E6)**dd_mb)*(strain_rate**dd_nb)*EXP(dd_Qb/R/T)
s-f-edd_c_v
dd_c00*EXP(dd_Cg*Nb_wt)*((GD$austenite*1E6)**dd_mc)*(strain_rate**dd_nc)*EXP(dd_Qc/R/T)
s-f-e dd_ro_d_f (dd_b_v*strain_rate/dd_c_v)*(1-EXP(-dd_c_v*strain/strain_rate))+dd_0

create-heat-treatment KIi_01

append-ht-segment KI_01 $ new segment

edit-ht-segment KI_01 . s Temperature_start $ define start temperature
edit-ht-segment KI_01 . d n austenite $ define precipitation domain
edit-ht-segment KI_01 . 1 Temperature_end_segment_1 Cooling_rate_segment_1 $ Tend + delta_t
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter Nb_C_N_pO0 n s g $ nucleation site: g
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter Nbo_C_N_p1 n s d $ nucleation site: d
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter No_C_N_p1nfy

edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter Nb_C_N_p1 t m n eps_nbc

edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter aln_pOns g $ nucleation site: g
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter aln_p1 ns d $ nucleation site: d
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter aln_p1 nfy

edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter aln_p1 t m n eps_aln
edit-ht-segment KI_01 . c Segment 1

append-ht-segment KI_01 $ new segment
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edit-ht-segment KI_01 . 1 Temperature_end_segment_2 Cooling_rate_segment_2 $ Tend + delta_t
edit-ht-segment KI_01 . ¢ Segment 2

append-ht-segment KI_01
edit-ht-segment KI_01 . 1 Temperature_end_segment_3 Cooling_rate_segment_3 $ Tend + delta_t
edit-ht-segment KI_01 . r + s-p-p austenite td e dd_ro_d_f

edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter Nbo_C_N_pOnsn

edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter Nb_C_N_p1 n s d $ nucleation site: d
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter Nb_C_N_p1 nfn
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter Nb_C_N_p1tmn 0

edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter aln_p0 n s n $ nucleation site: g

edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter aln_p1 n s d $ nucleation site: d
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter aln_p1 nfn
edit-ht-segment KI_01 . r + set-precipitation-parameter aln_p1tmn 0

edit-ht-segment KI_01 . r + s-v-v time_temp time

edit-ht-segment KI_01 . c Segment 3

$********************************************************************************************************************************

$ OUTPUT WINDOWS
$

Fkddkkddkkkddk Fekdeddkkdk %% *

MOVE_GUI_WINDOW 0 0 0 60 200
MOVE_GUI_WINDOW 1 0 0 60 200
MOVE_GUI_WINDOW 2 0 0 60 200

$********************************************************************************************************************************

$ PLOTS

$********************************************************************************************************************************

$ WINDOW 1

new-gui-window p1
move-gui-window . 20 0 620 1000 $ move and resize gui window

set-gui-window-property . x stepvalue $ define default x-axis
set-gui-window-property . s uy $ use default x-axis for all plots
set-gui-window-property . s s 1.. $ scaling
set-gui-window-property . s t time /' s $ x-axis title
set-gui-window-property . n 2 $ two plot columns
set-gui-window-property . s | b $ legend position: bottom
set-plot-option . s n b t$c $ temperature from buffer
set-plot-option.s m -1 t$c T $ series name

set-plot-option . ay 1 t temperature / °C $ y-axis title

$ WINDOW 1: new plot for AIN phase fractions

create-new-plot x .

set-plot-option . s n b f$AIN_p0 $ AIN in austenite on grain boundarys
set-plot-option . s m -1 fSAIN_p0 AIN_GB $ rename series

set-plot-option . s n b fSAIN_p1 $ AIN in austenite on dislocations
set-plot-option . s m -1 f$AIN_p1 AIN_D $ rename series

set-plot-option . ay 1 t phase fraction $ y-axis title

set-plot-option.ay 1ylog $ axis-type = log
set-plot-option.ax1s 0.1.. $ scale y-axis

$ WINDOW 1: new plot for AIN number densities
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create-new-plot x .

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

$

. s n b num_part$AIN_p0

. s m -1 num_part$AIN_pO0 AIN_GB
. s n b num_part$AIN_p1

. s m -1 num_part$AIN_p1 AIN_D

.ay 1t number density / m<sup>-3</sup>

.aylylog
.ay1s1e10..

$ AIN in austenite on grain boundarys
$ rename series

$ AIN in austenite on dislocations

$ rename series

$ change y-axis title
$ set y-axis type
$ scale y-axis

WINDOW 1: new plot for AIN mean diameter

create-new-plot x .

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

$

.s nb d_mean$AIN_pO

.s m -1 d_mean$AIN_p0 AIN_GB
.s nb d_mean$AIN_p1

.s m-1d_mean$AIN_p1 AIN_D

.ay1tmean diameter / nm

.aylylog
.ax1s0.1..
.ay1f1e9

$ AIN in austenite on grain boundarys
$ rename series

$ AIN in austenite on dislocations

$ rename series

$ change y-axis title
$ axis-type = log

$ scale y-axis

$ set factor for y-axis

WINDOW 1: new plot for AIN nucleation rate

create-new-plot x .

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

.sn b NUCL_RATES$AIN_p0

.s m -1 NUCL_RATES$AIN_p0 AIN_GB
.s n b NUCL_RATES$AIN_p1

.sm -1 NUCL_RATES$AIN_p1 AIN_D

$ phase fraction for NbC during cooling
$ rename series
$ phase fraction for NbC during cooling
$ rename series

.ay 1t nucleation rate / m<sup>-3</sup>s<sup>-1</sup> $ change y-axis title

.ay1ylog $ set y-axis type
.ay1s 1e10.. $ scale y-axis

$ WINDOW 1: new plot for Distance between randomly distributed precipitates of AIN(cooling)

create-new-plot x .

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

update-gui-window . $ update the window

$

new-gui-window p5 $ precipitate distribution; scaled version
move-gui-window . 600 0 377 860 $ move and resize gui window

.snbLP_MEAN_3D$AIN_p0

.sm -1 LP_MEAN_3DS$AIN_p0 AIN_GB
.snbLP_MEAN_3DS$AIN_p1

.sm -1 LP_MEAN_3DS$AIN_p1 AIN_D

$ phase fraction for AIN during cooling
$ rename series
$ phase fraction for AIN during cooling
$ rename series

.ay 1t Distance between randomly distributed precipitates / nm $ change y-axis title

.aylylog
.ax1s0.1..
.ay1f1e9

$ axis-type = log
$ scale y-axis
$ recalculation rarius(m)->diameter(nm)

WINDOW 2: NbCN and AIN number density = f (diameter)

set-gui-window-property . n 1

set-gui-window-property . s | b

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

$ one plot columns
$ legend position: bottom

.lay $ replace all variable names by kinetic alias names

.snpNb_C_N_p0
.snpNb_C_N_p1

.ax 1f2e9 $ factor for x-axis (rad [m] -> diameter [nm]

.ax 1tdiameter / nm $ x-axis title

.ax1ylog

$ x-axis type: log
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set-plot-option.ax 1s 0.1.. $ scale x-axis
set-plot-option . ay 1 s auto $ scale y-axis
set-plot-option.ay 1y log $ y-axis type: log

set-plot-option . a y 1 t number density / m-3 $ y-axis title

$ create new plot: precipitate distribution
$ legend position: bottom

$ replace all variable names by kinetic alias names
$ add series: precipitate distribution

$ add series: precipitate distribution

$ use scaling factor 1e9 for x-axis

$ scale the y-axis from 1e10..1e20

$ use logarithmic scale for y-axis

$ change x-axis title

$ scale the x-axis from 1..500

$ use logarithmic scale for x-axis

$ change y-axis title

create-new-plot p .
set-gui-window-property . s | b
set-plot-option.lay

set-plot-option . s n p AIN_pO
set-plot-option . s n p AIN_p1
set-plot-option . a x 1 f 2e9
set-plot-option.ay 1 s 1e10..1e20
set-plot-option.ay 1y log
set-plot-option . a x 1 t diameter / nm
set-plot-option.ax 1 s 1..500
set-plot-option . ax 1y log
set-plot-option . a y 1 t number density / m-3

update-gui-window . $ update gui window
$ WINDOW 3: NbCN

new-gui-window p1
move-gui-window . 0 0 600 1000 $ move and resize gui window

set-gui-window-property . x stepvalue $ define default x-axis
set-gui-window-property .suy $ use default x-axis for all plots
set-gui-window-property . s s 1.. $ scaling
set-gui-window-property . s ttime /' s $ x-axis title

$ two plot columns
$ legend position: bottom

set-gui-window-property . n 2
set-gui-window-property . s | b

set-plot-option . s n b t$c $ temperature from buffer
set-plot-option.s m -1 t$c T $ series name
set-plot-option . ay 1 t temperature / °C $ y-axis title

$ WINDOW 3: new plot for NbCN phase fractions

create-new-plot x .

set-plot-option . s n b f$Nb_C_N_p0
set-plot-option . s m -1 f$Nb_C_N_p0 NbCN_GB
set-plot-option . s n b f$Nb_C_N_p1
set-plot-option . s m -1 f§Nb_C_N_p1 NbCN_D

$ phase fraction for NbC during cooling
$ rename series
$ phase fraction for NbC during cooling
$ rename series

set-plot-option . a y 1 t phase fraction $ y-axis title
set-plot-option . ay 1y log $ axis-type = log
set-plot-option . a x 1 s 0.1.. $ scale y-axis

$ WINDOW 3: new plot for NbCN number densities

create-new-plot x .

set-plot-option . s n b num_part$Nb_C_N_p0 $ phase fraction for NbC during cooling
set-plot-option . s m -1 num_part$Nb_C_N_p0 NbCN_GB $ rename series

set-plot-option . s n b num_part$Nb_C_N_p1 $ phase fraction for NbC during cooling
set-plot-option . s m -1 num_part$Nb_C_N_p1 NbCN_D $ rename series

set-plot-option . ay 1 t number density / m<sup>-3</sup> $ change y-axis title
set-plot-option.ay 1y log $ set y-axis type

set-plot-option

$

.ay1s1e10..

create-new-plot x .

$ scale y-axis

WINDOW 3: new plot for mean diameter of NbCN
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set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

$

.snbd_mean$Nb_C_N_p0
.sm-1d_mean$Nb_C_N_p0 NbCN_GB
.snbd_mean$Nb_C_N_p1
.sm-1d_mean$Nb_C_N_p1 NbCN_D

$ phase fraction for NbC during cooling
$ rename series
$ phase fraction for NbC during cooling
$ rename series

.ay1tmean diameter / nm $ change y-axis title

.aylylog $ axis-type = log
.ax1s0.1.. $ scale y-axis
.ay1f2e9 $ recalculation rarius(m)-diameter(nm)

WINDOW 3: new plot for NbCN nucleation rate

create-new-plot x .

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

$

. s n b nucl_rate$Nb_C_N_p0 $ phase fraction for NbC during cooling
.s m -1 nucl_rate$Nb_C_N_p0 NbCN_GB $ rename series
. s n b nucl_rate$Nb_C_N_p1 $ phase fraction for NbC during cooling
.s m -1 nucl_rate$Nb_C_N_p1 NbCN_D $ rename series

. ay 1t nucleation rate / m<sup>-3</sup>s<sup>-1</sup> $ change y-axis title
.ay1ylog $ set y-axis type
.ay1s 1e10.. $ scale y-axis

WINDOW 3: new plot for Distance between randomly distributed precipitates of NbCN

create-new-plot x .

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

update-gui-window .

$

.snbLP_MEAN_3D$NB_C_N_PO $ phase fraction for NbC during cooling
.sm-1LP_MEAN_3D$NB_C_N_PO0 NbCN_GB $ rename series
.snbLP_MEAN_3D$NB_C_N_P1 $ phase fraction for NbC during cooling
.sm-1LP_MEAN_3D$NB_C_N_P1 NbCN_D $ rename series

.ay 1tdistance between randomly distributed precipitates / nm $ change y-axis title

.aylylog $ axis-type = log
.ax1s0.1.. $ scale y-axis
.ay1f1e9 $ recalculation rarius(m)->diameter(nm)

$ update the window

WINDOW 4: Temperature and dislocation density

new-gui-window p1
move-gui-window . 0 0 600 1000 $ move and resize gui window

set-gui-window-property .
set-gui-window-property .
set-gui-window-property .
set-gui-window-property .
set-gui-window-property .
set-gui-window-property .

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

x stepvalue $ define default x-axis

suy $ use default x-axis for all plots

ss1. $ scaling

sttime/s $ x-axis title

n2 $ two plot columns

slb $ legend position: bottom
.snbt$c $ temperature from buffer
.sm-1t$cT $ series name

create-new-plot x .

set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

.ay1ttemperature/°C $ y-axis title
.snbDDT $austenite
.sm-1DDT $austenite Dislocation density

.ay 1tdislocation density / m/m<sup>3</sup> $ y-axis title

.aylylog
.ax1s0.1..
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update-gui-window .

$********************************************************************************************************************************

$ SIMULATION SET UP

$ *kkk Fekdeddkkdk *kkk

set-temperature-celsius 1250 $ define temperature for equilib. calculation
set-automatic-startvalues $ initiate equilib. calculation
calc-equilibrium $ start equilib. calc.

set-simulation-parameter u 100 $ update every 100 counts

xxxxxxxxxxxxxxxxx Fekdeddkkdk Fekkkdkk Fkkkkkk

$

$ START PRECIPITATE SIMULATION $

set-simulation-parameter t h KI_01 10 $ temperature control from HT; step width
set-simulation-parameter s r $ simulation starting condition: reset
start-precipitate-simulation $ let's go ...

Dissertation Pawel Grzegorz Krajewski Seite 173



