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Kurzfassung

Fir die Verarbeitung von metallischen Werkstoften bei mittleren und hohen Temperaturen
werden hauptsichlich Warmarbeitsstihle verwendet. Um die Lebensdauer dieser Werk-
zeuge vorhersagen zu konnen, ist es notwendig die Mikrostruktur und deren Verdnderung
wahrend der Anwendung zu kennen, da die Materialeigenschaften stark von dem mi-
krostrukturellen Gefiige abhéingig sind.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war die Untersuchung der Ausscheidungskinetik von Kar-
biden ausgehend von der chemischen Zusammensetzung des Warmarbeitsstahls X38Cr-
MoV5-1 (Bohler W300) wahrend einer bestimmten Warmebehandlung. Mit Hilfe der Si-
mulationssoftware MatCalc wurde die Art, die Verteilung und die Grofie der Teilchen in
der Mikrostruktur simuliert. Bei der experimentellen Untersuchung wurden die Stahlpro-
ben in einem Vakuumofen vergiitet. Danach wurde die Mikrostruktur mittels Rasterelek-
tronenmikroskop und EDX-Analyse nach Art und Verteilung der Karbidausscheidungen
ausgewertet. Die Ergebnisse der Simulation und der experimentellen Auswertung wurden
anschlielend miteinander verglichen und diskutiert.
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Abstract

For the manufacturing of metallic materials at medium and elevated temperatures hot
work tool steels are commonly used. To predict the lifetime of these tools it is necessary
to characterize the microstructure and its change during the application because the ma-
terial properties strongly depend on the microstructure.

The aim of the present work is the analysis of the precipitation kinetics of carbides with
the chemical composition of the hot work tool steel X38CrMoV5-1 (Bshler W300) du-
ring a specific heat treatment. The character, distribution and dimension of the particles
were simulated with the simulation software MatCalc. For the experimental study steel
samples were heat treated in a vacuum furnace. Subsequently the microstructure of the
samples was determined by a scanning electron microscope and EDX-analysis to analyse
the character and distribution of carbide precipitations. The results of the simulations
and of the experimental evaluation were compared and discussed.
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1 Einleitung und Zielsetzung

Warmarbeitsstidhle sind Stahle, die als Werkzeuge mit einer Dauertemperatur von iiber
200°C fiir das spanlose Umformen von Produkten aus Aluminium-, Zink-, Magnesium-,
Kupfer- und Eisenlegierungen eingesetzt werden. Die Werkzeuge werden hauptsichlich
beim Strangpressen, Druckgufl, Schmieden mit Gesenken oder Himmern und Schneiden
verwendet [1-3].

Die Einsatzgebiete der Warmarbeitsstihle in der Warm- und Halbwarmumformung erfor-
dern spezielle Eigenschaften wie eine hohe Anlassbestindigkeit, Warmfestigkeit, Warm-
hérte, Warmverschleiffiwiderstand, Warmzéhigkeit und Temperaturwechselbestandigkeit.
Damit diese Eigenschaften erreicht werden, werden Legierungselemente wie Chrom, Wolf-
ram, Molybdédn, Vanadium, Nickel, Kobalt und Mangan zulegiert. Zudem werden diese
Werkstoffe einer bestimmten Warmebehandlung unterzogen. Das im vergiiteten Zustand
vorliegende Gefiige eines Warmarbeitstahls besteht zum Grofiteil aus angelassenem Mar-
tensit, in dem Sekundérhartekarbide eingelagert sind, wodurch eine hohe Festigkeit er-
reicht wird [1, 4].

Da die Ausscheidungsprozesse stark von den FEinflussfaktoren wie z.B. der Abkiihlge-
schwindigkeit, den Austenitisierungs- und Anlasstemperaturen abhéngig sind, ist es von
grofler Bedeutung, diese gezielt zu steuern, um die Mikrostruktur zu optimieren. Durch
die Weiter- bzw. Neuentwicklung von Softwarepaketen konnen die Vorginge in einem
Werkstoft wihrend einer Warmebehandlung beschrieben und in weiterer Folge vorherge-
sagt werden. In der vorliegenden Arbeit werden mit Hilfe des Softwareprogramms Mat-
Calc thermodynamische Gleichgewichtsbetrachtungen und die Ausscheidungskinetik (Art,
Verteilung und Grofle der Teilchen) des Warmarbeitstahls X38CrMoV5-1 berechnet. Die
Ergebnisse der Simulationen werden mit den experimentellen Ergebnissen der Rasterelek-
tronenmikroskopie und EDX-Analyse der vergiiteten Proben des X38CrMoV5-1 Warm-
arbeitsstahls verglichen und diskutiert.



2  Warmarbeitsstahl

Die Gruppe der Warmarbeitsstihle zdhlt zu jenen Stdhlen, die als Werkzeuge fiir das
spanlose Umformen von Werkstoffen bei erhchten Temperaturen eingesetzt werden wie
z.B. beim Strangpressen, Druckguf3, Schmieden mit Gesenken oder Himmern und Schnei-
den. Sie dienen vornehmlich zur Formgebung von Produkten aus Aluminium-, Zink- und
Magnesium-, aber auch aus Kupfer- und Fisenlegierungen bei Werkstiicktemperaturen von
ca. 400 bis 1200°C (Tab. 2.1). Auch die Kontaktzeiten von Millisekunden (Gesenk) bis
Minuten (Strangpressen) zwischen Werkzeug und Werkstiick beeinflussen die Werkzeuge.
Je langer die Kontaktzeit andauert, desto geringer wird die Kiihlzeit des Werkzeuges. Die
Dauertemperatur der Werkzeuge betriagt wihrend des Einsatzes tiber 200°C [1-3].

Tabelle 2.1: Anhaltswerte von Prozesstemperaturen bei der Verarbeitung. Die 1100°C bei Glas
beschreibt die Erweichungstemperatur [5].

Werkstiickstoff | Gieltemperatur [°C] Umformtemperatur [°C]
/n-Legierung 400 -
Mg-Legierung 600 -
Al-Legierung 700 500

Cu-Legierung 1000 800
Glas 1100
Stahl - 1200

2.1 Anforderungen an die Eigenschaften

Wegen den oben genannten Anwendungen bendétigen die Warmarbeitsstihle besondere
Eigenschaften, die im folgenden besprochen werden:

e Hohe Anlassbestindigkeit:

Bei Werkzeugen, die bei erhohten Temperaturen arbeiten oder sich widhrend des Ein-
satzes erwdarmen, darf durch die Warmeeinbringung kein Harteabfall eintreten. Neben
der Anlasstemperatur muss auch die Dauer der Temperaturbeanspruchung beriicksichtigt
werden. Durch Legierungselemente wie Molybdédn, Wolfram, Vanadin und Chrom, die
den Martensitzerfall verzogern oder zur Ausscheidung von Sonderkarbiden fithren, kann
die Anlassbestéindigkeit stark beeinflusst werden. Beim Anlassen zwischen 500 und 600°C
fithrt die Ausscheidung von Sonderkarbiden zu einem Sekundarhértemaximum. In Abbil-
dung 2.1 werden die Anlasskurven mit dem Bereich der Sekundérhérte einiger Warmarbeits-
und Schnellarbeitsstihle gezeigt |1, 4.
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Abbildung 2.1: Anlasskurven in Abhéngigkeit von der Hérte und Anlasstemperatur einiger
Warmarbeits- und Schnellarbeitsstéhle [4].

Der Vergleich zwischen dem Einfluss von Chrom und Molybdén zeigt, dass Chrom einen
geringeren Einfluss auf die Sekundarhérte ausiibt (Abb. 2.2). Die Wirkung auf die An-

lassbestdndigkeit nimmt in der Reihenfolge von Wolfram, Molybdédn und Vanadium zu
(Abb 2.3) [4].
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Abbildung 2.2: Finfluss von Chrom und Molybdén auf die Anlasshirte von Stédhlen mit ca.
0,25%C [6].
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Abbildung 2.3: Einfluss von Wolfram, Molybdan und Vanadin anf die Anlassbestéindigkeit von
Stahlen mit ca. 0,3%C und 2,5%Cr [4].

¢ Hohe Warmfestigkeit, Warmhéirte und Warmverschleilwiderstand:

Das Zusammenwirken von verschiedenen Verschleiimechanismen (Abrasion, Adhésion,
Oberflichenzerriitung, tribochemische Reaktionen und Warmverschleiff) fithrt zu Werk-
zeugverschleifl. Die Warmhiérte ist ein Mafl fiir eine gute Formbestandigkeit und einen
guten VerschleiBwiderstand. Den VerschleiBwiderstand kann man verbessern indem die
Matrixhéarte erhoht wird und Hartstoffe in der Stahlmatrix cingelagert werden. Jedoch
fithrt eine Erhohung der Harte auch zu einer Verringerung der Zihigkeit [4].

Auch durch Zulegieren von karbidbildenden Legierungselementen wie Chrom, Molybdén,
Wolfram, Vanadin, Niob oder Titan konnen hértere Karbide als das Eisenkarbid (900HV)
gebildet werden. Das Chromkarbid A;C5 erreicht Héarten bis zu 1500 HV, Molybdéan-
Wolfram-Karbid MgC' bis 1650 HV und die Vanadin-, Niob- und Titan-Karbide mehr als
2000 HV [4, 7].

Durch eine Erhohung der Karbidmenge kann der Verschleifwiderstand ebenfalls verbes-
sert werden. Die technisch mogliche Karbidmenge in konventionell hergestellten Stahlen
licgt bei ca. 25% Karbidanteil, da hier die Verformbarkeitsgrenze erreicht wird [4, §].
Zusatzlich wird die Verschleifibestéandigkeit von der Verteilung und der Form der Karbide
beeinflusst. Liegen die Karbide zu weit auseinander und sind sie fein verteilt, dann nimmt
die Verschleifibestdandigkeit ab. In Abbildung 2.4 wird der Zusammenhang zwischen Le-
gierungselementen und Warmharte bzw. VerschleiBwiderstand dargestellt, [4].
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Abbildung 2.4: Kinfluss des Legierungsgehaltes auf den Verschleiffwiderstand verschiedener
Warmarbeitsstihle [9].

Es ist zu erkennen, dass die grofite Wirkung auf den Verschleiwiderstand bei hoheren
Temperaturen vom Vanadin ausgeht. Dies wird durch den hohen Faktor fiir Vanadin in
der Formel fiir den Legierungsgehalt angedeuted (Abbildung 2.4) [4].

e Hohe Warmzihigkeit: Allgemein kann gesagt werden, dass mit zunehmendem Le-
gierungsgehalt die Warmfestigkeit erhéht und die Zidhigkeit verringert wird. Eine Ver-
schlechterung der Zidhigkeitseigenschaften kann auch wihrend einer Warmebehandlung
(Abkiihlen) durch das Entstehen von voreutektoiden Karbidausscheidungen, sowie durch
eine vormartensitische Umwandlung (oberes Bainitgefiige), auftreten. Durch eine rasche
Abkiithlung von der Hértetemperatur im Temperaturbereich der voreutektoiden Karbid-
ausscheidungen, kénnen die Karbidausscheidungen an den Korngrenzen verringert oder
vermieden werden [4].

Warmarbeitsstihle, die mit Wolfram und Molybdén legiert sind, neigen zu einer Warmver-
sprodung in einem Bereich von 500 bis 600°C. Aus diesem Grund werden in der Praxis die
CrMo-Stéhle verwendet, obwohl die W-haltigen Stéhle eine hohere Anlassbestéindigkeit
und Warmfestigkeit aufweisen [1]. Allerdings hat die Anlassversprodung zwischen 500 und
600°C bei den Warmarbeitsstdhlen wegen ihres Legierungsaufbaus nur eine geringe Be-
deutung [4].

Auch durch ein homogenes Gefiige, das stark durch die Stahlherstellungsverfahren (z.B.
Elektroschlacke-Umschmelzverfahren, Druck-/Schutzgas-Elektroschlacke-Umschmelzen,
Vakuum-Lichtbogenofen) beeinflusst wird, werden die Zahigkeitseigenschaften entschei-
dend verbessert [4].

In Abb. 2.5 wird der Verlauf der Zugfestigkeit, der Streckgrenze und die Brucheinschniirung
in Abhéngigkeit von der Anlasstemperatur dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass
mit steigender Temperatur die Festigkeit abnimmt und die Z#higkeit ansteigt.
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Abbildung 2.5: Abhéngigkeit der Zugfestigkeit, Streckgrenze und Brucheinschniirung von der
Anlasstemperatur fiir einen X38CrMoV53-1 Warmarbeitsstahl mit unterschiedlichen Anfangsfe-
stigkeiten [10].

e Temperaturwechselbestéindigkeit:

Bei Werkzeugen die z.B. fiir das Druckgiessen, Schmieden, Glasformen und auch Kunst-
stoffformen verwendet werde, treten an der Werkzeugoberfliche Temperaturwechsel auf,
die so schroff und deren Temperaturdifferenz so grof§ sind, dass an der Oberflache netz-
artige Brandrisse entstehen konnen.

Fiir eine bessere Brandrissbestdndigkeit bzw. Temperaturwechselbestandigkeit sind fol-
gende Einfliisse verantwortlich [1, 4:

e Da die Bildung von Brandrissen immer mit Oxidationsvorgidngen verbunden ist,
sollten Chrom legierte Stihle verwendet werden, da diese die Zunder- bzw. Oxida-
tionsbesténdigkeit verbessern.

e Hohe Warmflie3grenze und Anlaibestandigkeit fithrt zu einem besseren Ermiidungs-
verhalten.

e Hohe Wirmeleitfahigkeit, da diese den Temperaturgradienten verringert und sich
ein geringerer Spannungsaufbau einstellt.

e Hoher Homogenitédtsgrad fiithrt zu einem besseren plastischen Verformungsvermogen
und verhindert durch eine geringere Fehlerdichte eine frithzeitige Risseinleitung.
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2.2 Legierungskonzepte

Fir die Warmarbeitsstidhle kann kaum eine Einteilung getroffen werden, da es eine sehr
grosse Anzahl an Moglichkeiten gibt. In Abhéngigkeit von der Temperaturbeanspruchung
kénnen warm- und hochfeste Vergiitungsstihle mit oder ohne Sekundérharte eingesetzt
werden. Fir sehr hohe Temperaturbeanspruchungen werden auch warmfeste und zunder-
bestédndige austenitische Stidhle und Nickelbasislegierungen eingesetzt, da diese Werkstof-
fe wegen ihrer dichteren Atompackung weniger zu diffusionsabhiangigem Kriechen neigen.
Somit konnen die Warmarbeitsstiahle (z.B. Tab. 2.2) nach ihrem Werkstoffverhalten in
folgende Kategorien unterteilt werden [1]:

e Schlagziihe Stidhle: Hierzu gehoren die Ni-legierten CrMoV- Vergiitungsstidhle mit
einem C-Gehalt von 0,5 bis 0,6%.

e Warmzihe und verschleififeste Stihle: Dazu zdhlen CrMoV- oder WCrV-Vergii-
tungsstiahle mit Summenlegierungsgehalten bis zu 8% und einem C-Gehalt bei ca.
0,3 bis 0,4% und CoCrMo (W,V)-Vergiitungsstiahle mit iiber 8% Legierungsgehalten
und C bis 0,5%.

e Hochwarmfeste Stihle und Legierungen: Hierbei handelt es sich um ~' aushar-
tende Stdhle und Ni-Basislegierungen wie z.B. X6NiCrTi26-15 und NiCr20Co18Ti.

Tabelle 2.2: Typische Warmarbeitsstéhle und Beispiele ftir deren Anwendung [1].

Gruppe Stahltypen Anwendungsbeispiele

Niedriglegierte 56NiCrMoV7 Hammergesenke, Matrizenhalter

Vergiitungsstéhle und Pressstempel zum Strang-
pressen

Mittellegierte CrMoV- und | X40CrMoV5-1, Druckgief3- und Strangpresswerk-

WCrV-Stihle X32CrMoV3-3, zeuge fir Leichtmetalle und

X30WCrvo-3 auch Buntmeatlle, Werkzeuge fiir

Schmiedemaschinen

Hochlegierte CoCrMo | X20CoCrWMo10-9, Druckgiefl- und Strangpresswerk-

(W,V)-Stéhle X45CoCrWV5-5-5, zeuge fiir Leichtmetalle und

X15CrCoMoV10-10-5 | auch Buntmetalle, Werkzeuge
fiir Schmiedemaschinen bei einer
sehr hohen Temperaturbeanspru-
chung bis 700°C

Hochwarmfeste Stidhle und | X6NiCrTi26-15, Innenbuchsen fiir das Strang-
Legierungen XH0NiCrWV13-13, pressen von Kupfer und Cu-
NiCr19CoMo Legierungen  (Billet-Temperatur

> 750°C), Schmiedesittel fiir
Freiformschmieden mit ldngeren
Gebrauchszeiten




2 WARMARBEITSSTAHL 8

Die CrMoV-Gruppe hat die grofite Bedeutung fiir die Warmarbeitsstdhle. Sollten die
CrMoV-Stéhle bei hoheren Temperaturen eine ungeniigende Formbestéandigkeit aufwei-
sen, so werden WCrV-Stihle trotz ihrer geringeren Zahigkeit verwendet.

Mittels Warmebehandlung und chemischer Zusammensetzung kénnen die Gebrauchsei-
genschaften der Warmarbeitsstdahle eingestellt werden. Die Wirkung der Hauptlegierungs-
elemente wird im folgenden kurz beschrieben [1]:

Chrom: Erhoht die Hartbarkeit, Zunderbestindigkeit, Verschleilwiderstand und fiihrt
bei héheren Gehalten zu einem Sekundédrhédrtemaximum. Ebenfalls erweitert es den
umwandlungstragen Bereich zwischen Perlit und Bainit (Warmbadhértung).

Wolfram, Molybdin und Vanadin: Erhohen die Warmfestigkeit, Anlassbestiandigkeit
und Verschleiiwiderstand (V) durch Sonderkarbidausscheidung im Bereich des Se-
kundarhartemaximums. Dabei treten mit steigender Anlasstemperatur folgende Aus-
scheidungen auf:

MC (lﬁilk”hé[’ﬁnl_)—“ MQC—> M6C, ]\476’7 M2306.

Durch W und Mo kommt es auch zu Anlasseffekten durch intermetallische Verbin-
dungen (IMV), deren Ausscheidungszeitpunkt durch W zu hoheren Temperaturen
verschoben wird.

Nickel: Fiihrt zu einer besseren Hartbarkeit und erschwert die Weichgliihbarkeit durch
Absenken der A;-Temperatur. Durch eine niedrigere Austenitisierungstemperatur
kann ein feineres Hértegefiige eingestellt werden.

Kobalt: Verbessert die Wiarmeleitfahigkeit, die Anlassbestdndigkeit bis zu Temperatu-
ren von 600°C und die Sekundérhérte durch Bildung von IMV bei gleichzeitiger
Verringerung der Zihigkeit. Unter 5% hat es keinen Einfluss auf die Hartbarkeit.
AuBlerdem verzogert es die Karbidausscheidungen und fiihrt zu einer feineren Ver-
teilung.

Silizium: Erhoht die Zunderbestédndigkeit, Hartbarkeit, Seigerungsneigung und Festig-
keit bei 5% CrMoV-Stihlen bei Anlasstemperaturen von 200 bis 600°C und fiihrt
zu einem feinkornigen Gefiige.

Mangan: Steigert die Héartbarkeit, filhrt jedoch gleichzeitig zu einer Verringerung die
Zahigkeit verringert. Durch die Kombination mit einem abgesenktem C-Gehalt kann
dieser Effekt vermieden werden.

2.3 Wirmebehandlung

Ublicherweise wird bei der Wirmebehandlung von einem weichgeglithten Zustand, mit
kugeligen Karbiden, die in einer ferritischen Matrix eingeformt sind, ausgegangen. Bei
den Verbrauchern werden die Stédhle im weichgeglithten Zustand bearbeitet und erst da-
nach werden die endgiiltigen Eigenschaften durch eine Warmebehandlung, dem Vergiiten,
eingestellt (Abb. 2.6) [1].
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Abbildung 2.6: Wiarmebehandlungsschema fiir den Warmarbeitsstahl Bohler W300 [2].

e Hirten:

Fiir niedrig legierte Stidhle sind Hértetemperaturen von 830 bis 900°C {iiblich. Hoch-
legierte Werkzeugstedhle werden zwischen 1000 und 1080°C austenitisiert. Durch die
Vorwarmstufen (Abb. 2.6) werden die thermischen Spannungen in den Querschnitts-
iibergingen und zwischen dem Rand und dem Kern des Werkstiickes reduziert. Die
Hartbarkeit wird besonders durch die Austenitisierungsbedingungen beeinflusst. Mit stei-
gender Hartetemperatur wird die Héartbarkeit, die Anlassbestiandigkeit erhoht, da es zu
einer starkeren Karbidlosung und somit zu einem umwandlungstriageren Austenit kommt.
Wegen der héheren Temperatur steigt jedoch die Gefahr der Grobkornbildung, die die
Zihigkeit verringert. Generell wird bei Werkzeugen mit héheren Zahigkeitsanforderungen,
komplizierten Formen und einer geringen Wanddicke niedrige und bei Dickwandigen hohe
Hértetemperaturen verwendet [1].

Der Einsatz der verschiedenen Abschreckmittel wie Luft, Ol, Warmbad, Salzbad oder
Stickstoftf bei der Vakuumhértung ist abhangig von der verwendeten Stahlsorte. Wird
mit einer zu geringen Geschwindigkeit abgekiihlt, so kénnen sich voreutektoide Karbid-
ausscheidungen oder Anteile an Bainit im Gefiige ausscheiden. Bei zu hohen Abkiihl-
geschwindigkeiten besteht die Gefahr von Verzug und Hértespannungsrissen [1]. Abb. 2.7
zeigt ein Zeit-Temperatur-Umwandlungs Schaubild (ZTU) eines X38CrMoV5-1 Werk-
zeugstahls. In Abb. 2.8 wird das gehértete Gefiige eines X38CrMov5-1 Warmarbeitsstahls
gezelgt.
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Abbildung 2.7: ZTU-Diagramm eines X38CrMov5-1 Warmarbeitsstahls [2].

I

Tam

Abbildung 2.8: Martensitisches Geflige eines X38CrMovb-1 Warmarbeitsstahls nach dem
Hérten mit einem Abkiihlparameter A = 0,6 [11].

e Anlassen:

Wird ein X38CrMoV5-1 Werkzeugstahl bei Temperaturen von 550 bis 600°C fiir ein bis
zwel Stunden in zwei oder drei Stufen, je nach Legierung und gewiinschten Eigenschaften,
angelassen, so konnen sich Sonderkarbide vom Typ MsC, MC, MyC, MgC, MysCq, M7Cs,
MyN und MN ausscheiden [1].
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In Abb. 2.9 wird eine Reihe moglicher Ausscheidungen, die in Werkzeugstiahlen auftreten
kénnen angefiihrt.

Ausscheidung Matrix

krz kfz
Fe-X > 150°C = 260°C
FesC hex e-Karbid +
FesC orh Zementit +
FeigNs trz o Nitrid ++
FesN kfz 4-Nitrid + indy
M-X > 450°C = 600°C
MC Kz V,Nb,Ti + =
MaC hex Mo, V +
My Ca hex Cr - -
M23Cs kfz Cr =
MeC kfz Mo, W - -
MN kfz Cr -+
MN hex Al -
MaN hex Cr -
M-M >450°C > Y00'C
NiAl krz Bo-Phase ++
NigAl kfz '-Phage ++
NizTi hex y-Phase =
Fer(Mo,W)g th pi-Phase -
Feo(Mo,W) hex  Laves-Phase - -
FeCr tetr a-Phase -
FBgsCl‘ 12 MO]D krz x—Phase - =
(Fe, Ni}isTisSly  kiz G-Phase n

Abbildung 2.9: Ausscheidungen beim Erwérmen abgeschreckter Gefiige. X steht fiir C, N und
M fiir den Metallanteil. Fe-X und M-X sind Ausscheidungen mit interstitiellen Elementen (Kar-
bide, Nitride) und M-M sind intermetallische Ausscheidungen. (-) inkohérent, (+) teilkohérent
und (++) kohérent [5].

Die Diffusion von interstitiellen Atomen (X) verlduft um einiges schneller als die von Git-
teratomen (M) und auch im Ferrit oder Martensit schneller als im Austenit. Somit ergeben
sich grobe Anhaltstemperaturen fiir einen spiirbaren Ausscheidungseffekt bei einer Hal-
tedauer von ca. einer Stunde [5|. Im Folgenden werden einige Karbide naher beschrieben,
wobei nur auf die wichtigsten Ausscheidungen in Werkzeugstihlen eingegangen wird [12]:

M;C: Dieses Karbid ist vom Zementittyp (FesC) und besitzt ein orthorhombisches Git-
ter. M kann fiir Fe, Mn, Cr mit einer kleinen Menge W, Mo und V stehen.

My3Cs: Hierbei handelt es sich um ein Karbid mit einem kubisch-flachen zentrierten Git-
ter. Es tritt in hoch Cr-legierten- und in allen Schnellarbeitsstdhlen auf. CrosCs ist der
wichtigste Vertreter dieses Typs. Das Cr kann durch Fe ersetzt werden, um mit W und
Mo Karbide zu bilden.
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M7C5: Hat ein hexagonales Gitter und kommt in Cr-legierten Stdhlen vor. Es ist hart
und gegen Abrasion resistent. Cr;Cy ist der wichtigste Vertreter dieses Karbids.

MsC': Ist ein W- oder Mo- reiches Karbid, das auch geringe Mengen an Cr, V und Co
enthalten kann. Es ist ein kubisch-flachen zentriertes Karbid, extrem resistent gegen Ab-
rasion und kommt hauptsichlich in Schnellarbeitsstidhlen vor.

M,C': Dieses hexagonale W- oder Mo-Karbid, das eine hohe Hérte besitzt, ist vom W,C-
Typ und entsteht wihrend des Anlassens.

MC': Ist hauptsichlich ein V-Karbid, das bis zu hohen Temperaturen stabil bleibt und
somit einen groflen Einfluss auf das Sekundérhértemaximum ausiibt.

Die verschiedenen Ausscheidungen haben unterschiedliche Hartewerte, die in Abb. 2.10
dargestellt sind.

2500 —

2000 —

1800 p=—

1000

FeoC Martensite

Hardness in HY 0.02

500

Abbildung 2.10: Relative Hérte von Karbiden, Zementit und Martensit in Werkzeugstéhlen
[12].

Fiir die Vorhersage des Ausscheidungsverhaltens konnen experimentell bestimmte Aus-
scheidungsdiagramme verwendet werden. In Abb. 2.11 wird ein gemessenes Zeit-Temper-
atur-Ausscheidungs-Diagramm, in dem die Zeiten und Anlasstemperaturen fiir das Fr-
scheinen und Verschwinden der verschiedenen Karbide zu erkennen sind, eines 10CrMo9-
10 Stahls gezeigt [10].
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Abbildung 2.11: Gemessenes Zeit-Temperatur-Ausscheidungs-Diagramm eines 10CrMo9-10
Stahls [10].

In Abb. 2.12 werden die Vorgéinge bei der Bildung des Sekundérhédrtemaximums sche-
matisch dargestellt. Beim Anlassen des gehirteten Zustandes kommt es am Anfang zu
einem Hirteabfall. Dies wird auf die Uberfilhrung des tetragonalen Martensits in ku-
bischen Martensit zuriick-gefiithrt. Danach steigt die Hérte wegen der Sonderkarbidaus-
scheidung wieder an. Durch mehrmaliges Anlassen wird der Restaustenit, der bei hohen
Hirtetemperaturen auftritt, in Martensit umgewandelt und fiihrt zu einem zusétzlichen
Hérteanstieg [13].

Neben der Festigkeitssteigerung durch kohérente oder teilkohdrente Sekundérkarbide tritt
noch eine Mischkristallhdrtung durch Legierungselemente wie Silizium, Mangan und Ko-
balt, die keine Karbide bilden, auf. Jedoch kénnen auch karbidbildende Elemente wie
Wolfram, Chrom, Molybdén und Vanadium zur Mischkristallhdrtung beitragen, sofern
sie nicht in Ausscheidungen involviert sind. Mit steigender Anlasstemperatur verringert
sich die Héarte wegen der erhdhten Diffusion im Metallgitter und der besseren Beweglich-
keit der Versetzungen. Nach dem Sekundirhértemaximum féllt die Hérte wieder ab, da
bei hoheren Temperaturen ein Vergroberungsprozess einsetzt [13].
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Harte

Anlalitemperatur

Abbildung 2.12: Vorgénge bei der Bildung des Sekundérhdrtemaximums eines Warmarbeits-
stahls. 1) Anlasskurve, 2) Entspannung des Martensits, 3) Ausscheidung von Sonderkarbiden,
4) Umwandlung von Restaustenit in Martensit [14].

Der Einfluss der Anlasstemperatur auf die Harte und Zahigkeit wird in Abbildung 2.13 ge-
zeigt. Mit steigender Temperatur verringert sich die Hérte, jedoch steigt die Streckgrenze
und Brucheinschniirung an.

N/mm2 %
1800
1600 fumm 1
1400 a2 1
1200f= =1 2 S~
| - s
1000 = =2 ——
2 '_I-..,__ H""h‘.\ —
e o ey, w—
800 —~ = 80
ﬁ..._-.
600 = = 60
3 3
3 3|
400 ~ 40
~
200 20
1] o
20 300 400 500 G600 F00°C
68 572 752 932 1112 1292°F

Priiftemperatur/ Tested

Abbildung 2.13: Einfluss der Anlasstemperatur auf die Zugfestigkeit (1), Streckgrenze Ry 2
(2) und der Brucheinschniirung (3) (gestrichelt— vergiitet 1200N/mm?), durchgehend— vergiitet
1600N /mm? [2].

Um die benotigten Eigenschaften (Kap. 2.1) der Warmarbeitsstiahle einstellen zu kénnen,
werden bestimmte Legierungselemente, die wahrend einer Warmebehandlung durch Aus-
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scheidungsvorginge Sonderkarbide bilden, verwendet. Im nachfolgenden Kapitel werden
die Grundlagen der Ausscheidungsvorginge niaher beschrieben.

2.4 Theorie der Ausscheidungsbildung

In legierten Stahlen kénnen sich Phasen wie z.B. intermetallische Phasen, o-Phase und
Sonderkarbide, die sich bei hohen Temperaturen im Austenit aber auch bei niedrigen
Temperaturen im Ferrit bilden, ausscheiden. Diese Ausscheidungsumwandlungen bzw.
Aushartungsumwandlungen finden in Legierungen statt, die in einem homogenen Misch-
kristallgebiet 16sungsgeglitht werden und bei der Abkiihlung in ein Mehrphasengebiet
hineinlaufen. Durch die schnelle Abkiihlung wird die Ausbildung eines Phasengleichge-
wichtes unterdriickt und schafft mit einem Mischkristall (MK), der an Legierungselemen-
ten iibersittigt ist, eine treibende Kraft fiir gezielte Ausscheidung bei der nachfolgenden
Aushartungsglithung (Auslagern), Abb. 2.14. Beim Warmauslagern wird der {ibersattigte
Mischkristall auf eine Temperatur unterhalb der Phasengrenzlinie a - v+ 3 gebracht. Dies
fithrt zu einer Bildung von feinen Ausscheidungen, da die Diffusionsprozesse wegen der
nicht zu hohen Temperatur nur langsam ablaufen und die Diffusionswege kurz gehalten
werden. Es bilden sich wegen der hohen Ubersittigung des Mischkristalls viele Keime, die
zu metastabilen oder stabilen Ausscheidungsphasen fithren kénnen [10, 15, 16].

-~

T

Lésungsgldhen
7

| Ahschrecken

Ausscheidungsglihen

VLN

Zeit t

Abbildung 2.14: Schematische Darstellung der Wéarmebehandlung fiir die Ausscheidungsum-
wandlung [16].

Bei Ausscheidungsgefiigen ist die Zahl, Grofle, Form und Verteilung der Teilchen von
groflem Interesse. Die Ausscheidungsmorphologie kann sich wiahrend der Keimbildung oder
der spinodalen Entmischung (spontane Entmischung) bilden und dndert sich wiahrend des
Wachstums und der Vergroberung der Teilchen [10, 17]. In Abb. 2.15 wird die Abhangigkeit
des Ausscheidungsvolumenanteils f7, -durchmessers dp und -abstandes A7 in den drei Sta-
dien Keimbildung, Wachstum und Vergroberung iiber die Zeit dargestellt.
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Keimb. \ Wachstum \ Vergroberung
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Abbildung 2.15: Zeitlicher Verlauf der Teilchengrofie, des -abstandes und des -volumenanteils
bei der Keimbildung, dem Keimwachstum und der Vergroberung [18].

In der Inkubationszeit bilden sich Keime der kritischen Grosse d*, die danach nach dem
V1-Gesetz wachsen. Im Bereich der Vergroberung, Ostwald-Reifung, wachsen die Teilchen
nach einem v/t - Gesetz [15].

2.4.1 Homogene Keimbildung

Die Anderung der gesamten freien Enthalpie AG ., ist die thermodynamische Triebkraft
fiir die Ausscheidungsvorginge. Damit sich Ausscheidungen bilden, muss die AGye;s ne-
gativ werden. Fiir die Anderung der gesamten freien Enthalpie AG ., gilt allgemein:

ACTYges — _AGVOZ + AGGrenz + ACTYDehn - ACTYD@]”' (21)

e AGy, ist die freie Bildungsenthalpie (freie Volumenenthalpie) und muss negativ sein, da
sie die entscheidende treibende Kraft fiir die Ausscheidungsbildung ist. Bei der Loslichkeits-
temperatur T; einer bestimmten Legierung ist AGy,; = 0. Dies bedeutet, dass der Misch-
kristall gesittigt ist. Wird die Temperatur gesenkt, so steigt die Uberséttigung des Misch-
kristalls und AGy,; wird starker negativ [15].

e AGgren, ist die freie Enthalpie der Phasengrenzflache zwischen Matrix und Ausschei-
dung, Sie ist immer ein positiver Energieterm, deren Hohe immer von der chemischen
Ahnlichkeit Teilchen-Matrix und der Gitterpassung an der Grenzfliche abhingig ist.
Entscheidend fiir AG gren, ist die Phasengrenzflichenenthalpie A Hgyen,, die in der Rei-
henfolge kohérente, teilkohdrente und inkohédrente Phasengrenzfliche gréfler wird. Bei
koharenten Ausscheidungen gehen die Kristalle entlang der Phasengrenzfliache storungsfrei
ineinander iiber und das Matrixgitter wird kontinuierlich in der Ausscheidung fortgesetzt.
Die Phasen haben leicht unterschiedliche Gitterparameter, die zu leichten elastischen Ver-
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zerrungen fithren. Bei groflen Gitterparameterunterschieden kann der Einbau von Stufen-
vesetzungen zu einer Verringerung der Verzerrungen fiithren. Hierbei handelt es sich um
eine teilkohdrente Grenzflache, bei der die meisten Gitterebenen in der Ausscheidung wei-
tergehen. Sind zwei Phasen in ihrer Kristallstruktur sehr unterschiedlich, so erhalt man
eine inkohérente Grenzflache. Die Energie einer kohédrenten Grenzfliache ist im allgemeinen
viel kleiner als bei einer Inkohérenten [15, 17].

o AGpenn ist die freie Gitterverzerrungsenthalpie. Bei Umwandlungen im Festkorper
andert sich das spezifische Volumen und daher kommt es durch Ausscheidungen zu Ver-
zerrungen in der Matrix. Durch eingebaute Versetzungen in der Grenzfliche kann die
Gitterverzerrungsenthalpie gesenkt werden. Die Passung wird durch eine kohérente, teil-
kohérente oder inkohérente Grenzfliche unterschiedlich beeinflusst und wird durch den
Fehlpassungsparameter (Misfit-Parameter) 6 (Glg. 2.29) ausgedriickt. In Abbildung 2.16
wird der Aufbau der Phasengrenzfliche Teilchen/Matrix, Verzerrungsenthalpie und Pha-
sengrenzflichenenthalpie in Abhéngigkeit vom Misfit-Parameter gezeigt:

P kL T TS (2.2)

slay +ar)  am

ayy ist der Gitterabstand der Matrix in der betrachteten Ebene und ar der Gitterabstand
des Teilchens in der betrachteten Ebene.

Fehlpassungs- Grenzflichentyp Verzerrungs- Phasengrenzflichen-
parameter |3| enthalpie enthalpie
0 perfekt koharent 9]
koharent gering
<ca.5% (keine oder sehr we- AGDehn ~ 82 Yph < 200 mJ/m2

nige Fehlpassungs-

versetzungen)
semikoharent mittel

5 % <[3]< 25 % | (Einbau von Fehlpas- sehr gering yph ~ 200...500 mJ/m?2

sungsversetzungen)

>ca.25%
oder ungleiche hoch
Atombelegung inkoharent AgDehn ~ (AV)'2 Yph ~ 500..1000 mdJ/m2
in der kristallo-
graph. Ebene

Abbildung 2.16: Aufbau der Phasengrenzfliche Teilchen/Matrix, Verzerrungsenthalpie und
Phasengrenzflachenenthalpie in Abhéngigkeit vom Misfit-Parameter [15].

AG pey, die Einsparung freier Enthalpie bei der Keimbildung der Ausscheidungen an Git-
terdefekten im Vergleich zu homogener Keimbildung, wird erst bei der heterogenen Keim-
bildung benotigt.
Der Verlauf von AGyes, AGyor, AGaren, und AGpeny, in Abhéingigkeit vom Teilchenradi-
us bei der Keimbildung kugelformiger Ausscheidungen wird in Abb. 2.17 gezeigt. Fiir die
Anderung der gesamten freien Enthalpie AG ., bei der homogenen Keimbildung in einem
Festkorper ergibt sich [15]:
477'7"3 2 ’
ACTYges : 3 " (AgVol + AgDehn) + drre - YPh- (25)

[3
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Agyy ist die spezifische freie Volumenenthalpie [J/m?] (auf Einheitsvolumen der Aus-
scheidungen bezogen), Agpen, die spezifische freie Gitterverzerrungsenthalpie [J/m?] (auf
Einheitsvolumen der Ausscheidungen bezogen) und vpy, die spezifische freie Phasengrenz-
fliche zwischen Teilchen und Matrix [J/m?| (auf Einheitsfliche bezogen).

Abbildung 2.17: Anderung der Anteile der freien Enthalpie mit dem Teilchenradius bei der
Keimbildung kugelfsrmiger Ausscheidungen [15].

AG g5 verlauft am Anfang noch im positiven Bereich. Wegen der thermischen Fluktuation
der Atome kommt es ab einem kritischen Keimradius r* zur Bildung eines stabilen Keimes.
Die Keimbildungsrate (Anzahl der gebildeten Keime pro Zeit) N ergibt sich zu:

AG*
RT

N ~ exp(— ). (2.4)
Der kritische Keimbildungsradius r* und die freie Aktivierungsenthalpie AG* sind mit der
freien Volumenenthalpie AGy, bzw. Agyy verkniipft. Dies geht aus der ersten Ableitung
von Glg. 2.3 hervor. Der kritische Keimradius ist durch das Maximum der AGs Kurve
gegeben. Aus

d(AG yes) .
—" 0 2
dr 12:9)
folgt:
2’}/ph .
F= 2.6
AgVOZ + AgDehn ( )
und o
AG* = LT (2.7)

(AgVol + AgDehn.)2
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Mit sinkender Temperatur wird die freie Volumenenthalpie wegen der steigenden Uberséit-
tigung stiarker negativ. Somit wird r* und AG* kleiner, Abb. 2.18.

Abbildung 2.18: Anderung der gesamten freien Enthalpie mit dem Ausscheidungsradius in
Abhéngigkeit von der Temperatur. 17 ist die Loslichkeitstemperatur fiir eine bestimmte Kon-
zentration [15].

Fir die Keimbildung bei einer Phasenumwandlung ist immer eine Unterkiihlung bzw.
Ubersattigung notig. Mit hoherer Temperaturdifferenz steigt die treibende Kraft fiir die
Umwandlung. Die Keimbildungsrate ergibt sich zu:

AG* AGp
RT )eXp(_ RT ) (28)

N ~ exp(—

AGp ist die freie Aktivierungsenthalpie der Diffusion. Nahe der Loslichkeitstemperatur
ist die Keimbildungsrate sehr gering. Abb. 2.19 zeigt den Verlauf der Keimbildungsrate
in Abhéngigkeit von der Temperatur und der Zusammensetzung. Bei niedrigen Gehalten
an gelosten Fremdatomen setzt die Keimbildung erst bei niedrigeren Temperaturen ein
und N ist geringer.
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Abbildung 2.19: Keimbildungsrate in Abh&ngigkeit von der Temperatur und Zusammenset-
zung [19].

2.4.2 Heterogene Keimbildung

In {iberséttigten Mischkristallen findet die Keimbildung héufig heterogen an Gitterfehl-
stellen statt. In Abb. 2.20 sind die moglichen Keimstellen fiir die heterogene Ausschei-
dungskeimbildung dargestellt. Bei der heterogenen Keimbildung wird im Vergleich zur ho-
mogenen Keimbildung Energie eingespart, da an den Fehlstellen bereits eine Verzerrungs-,
Grenzfliachen-, oder Oberflachenenthalpie vorliegt. Somit ist die Keimbildungsrate fiir die
heterogene Keimbildung bei gleicher Temperatur héher als fiir die homogene Keimbildung.
Fiir die Anderung der gesamten freien Enthalpie gilt Glg. 2.1. Fiir AGp, gilt [15]:

AGDef = AGhet — AGhom < 0. (29)

Versetzungen
Subkorn—i s .
grenzen 1

f .

Korngrenzen
Hohlrdume /
Oberflachen

Leerstellen-
cluster

inkohidrente

kohdrente
Zwillingsgrenzen

Stapelfehler

&

andere
Ausscheidungen

Abbildung 2.20: Gitterfehlstellen fiir die heterogene Ausscheidungskeimbildung [15].

An den Fehlstellen lauft die Diffusion schneller ab als im ungestorten Gitter und somit
wird die Keimbildung und das Ausscheidungswachstum beschleunigt. Die wichtigsten De-
fekte fur die Ausscheidungsbildung sind [19]:
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e Korngrenzen: Die Keimbildung an Korngrenzen fiihrt zu einer Einsparung an Grenz-
flichenenergie. Dies fiihrt zu einer Erhohung der Keimbildungsrate, da die Oberflichen-
energie den vpp-Term in Glg. 2.3 erniedrigt. Die energetisch giinstigste Form fiir einen in-
kohéarenten Korngrenzenkeim ist die Linsenform mit einem Benetzungswinkel # (Abb. 2.21).

€080 = Yan/2Vas- (2.10)

P ¥

o radius r
»*

volume V

Abbildung 2.21: Linsenformiger Keim (Grenzfléichenenergie 7,4) mit Kriimmungsradius »* an
einer Korngrenze (Grenzflichenenergie voq) mit einem kritischen Volumen V* [19].

Der kritische Radius ist unabhéngig von der Korngrenze und ergibt sich zu:

2Ya
o 2

= , 2.11
ACTYVOZ ( )
Fiir die heterogene Keimbildungsschwelle (Glg. 2.12) gilt:
AGr,, AV,
< = £ =50 2.12
N AV 1

Der Formfaktor S(f) ergibt sich aus Glg. 2.13:

S(0) = %(2 + cos 0)(1 — cos 0)?

—
| a)
[
—

Bei inkohérenten Ausscheidungen ist die Keimbildungsrate an (Grofwinkel-) Korngren-
zen grofer als an allen iibrigen Defekten, und daher hangen die Dichte und die Verteilung
der Ausscheidungen stark von der Kornstruktur ab. Die Keimbildung tritt am leichte-
sten an Stellen auf, wo vier Korner zusammenstoflen (corner). Bei der Schnittkante von
drei Kornern (edge) und an der Grenzflache zweier Korner (boundary) erhoht sich die
Aktivierungsenergie fiir die heterogene Keimbildung, Abb. 2.22.
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Abbildung 2.22: Aktivierungsenergie fiir verschiedene Arten von Korngrenzennukleation im
Verhiltnis zur homogenen Keimbildung in Abhéngigkeit des Kosinus des Kontaktwinkels [20].

e Versetzungen: Die Gitterverzerrung der Versetzungen kann die Keimbildung auf ver-
schiedene Arten erleichtern. Ein Mechanismus basiert darauf, dass das Spannungsfeld einer
Versetzung mit einer Ausscheidung wechselwirkt und sich die Verzerrungsenergie verrin-
gert. Nachdem sich Fremdatome in den elastisch verzerrten Bereichen um Versetzungen
bevorzugt anlagern, kann es dort schon vor Beginn der Ausscheidung zu einer erhohten
Konzentration der Fremdatome kommen, was die Diffusionswege verkiirzt und erneut die
Keimbildung beschleunigt. Ein kohérenter Keim, dessen Volumen kleiner ist als das der
Matrix, kann sich im Druckspannungsfeld oberhalb der Versetzung niederlassen. Ist das
Volumen grofler, so wird das Zugspannungsfeld unterhalb der Versetzung bevorzugt. Ein
anderer Mechanismus basiert auf der Aufspaltung von Versetzungen. In kfz-Metallen kann
sich eine Versetzung in sogenannte (Shockley-) Partialversetzungen aufspalten. Auf diese
Weise wird ein Stapelfehler erzeugt. Durch die Anderung der Stapelfolge sind auf diese
Weise vier Ebenen eines hdp-Kristalls entstanden. Diese kénnen nun fiir Ausscheidungen,
die hexagonal kristallisieren, als Keimbildungsstelle fungieren. Dadurch ist gleichzeitig ein
Orientierungszusammenhang zwischen Ausscheidung und Matrix geschaffen worden, der
eine gute Passung sowie eine niedrige Grenzflichenenergie bewirkt.

e Leerstellen: Die Leerstellenkonzentration steigt exponentiell mit der Temperatur an.
Wird eine Legierung von hoher Temperatur abgeschreckt, so verbleiben Leerstellen zwangs-
gelost. Diese werden Uberschussleerstellen genannt und kénnen die Keimbildung erleich-
tern, indem sie die Diffusionsrate erhthen oder die durch Passungsfehler verursachte Ver-
zerrungsenergie erniedrigen. Als Leerstellencluster konnen sie die Ausscheidung initiieren.

2.4.3 Wachstumskinetik von Ausscheidungen

Nach der Bildung stabiler Keime im iiberséttigten Mischkristall beginnen diese zu wach-
sen, bis sich beide Phasen in ihrer Gleichgewichtskonzentration befinden. Das Ausschei-
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dungswachstum ist ein diffusionsgesteuerter Mechanismus. Der aus einer bindren Legie-
rung AB ausgeschiedene Bruchteil an B ergibt sich zu [17, 21]:

(co —cB)
(co— )

X(t) (2.14)
Hier ist ¢y die Ausgangskonzentration der Matrix B, ¢p die Konzentration im Gleich-
gewicht zwischen Matrix und Ausscheidung und cp die mittlere Konzentration der Ma-
trix. Zur Vereinfachung wird eine kugelige Ausscheidung angenommen, ohne dabei die
Verzerrungs- und Grenzflichenenergie zu beriicksichtigen. Der Materiestrom durch die
Grenzfliche der Ausscheidung ergibt eine zeitliche Anderung der Konzentration der B-
Atome in der Matrix nach der Glg.:

Ar R3 dLB

s Jelro) - dmrg, (2.15)

wobei R den Einzugsbereich eines Teilchens und ry(t) den Teilchenradius angibt. Die mitt-
lere Konzentration der Matrix c¢p dndert sich mit der Zeit ¢, da ein Strom von B-Atomen
jp in die Ausscheidungen vom Radius r, abfliesst. Andert sich das Konzentrationsprofil
vor der Grenzflache des Teilchens bei wachsendem Ausscheidungsradius ry(t) mit der Zeit
nicht, dann muss cg(r) die zeitunabhéngige Diffusionsgleichung 2.16 erfiillen.

To

cp = cop— (co—CB) - " (2.16)
Der Diffusionsstrom ergibt sich somit zu:
: = dcp s Co—Cp
=—-Dp—r/|,, = =D 2.17
Js(ro) B I Ca— (2.17)
Wird noch der Erhaltungssatz fiir die B-Atome beriicksichtigt
4r R 4
T {ep—cp) = g-cKrg, (2.18)

wobei cg die B-Konzentration in der Ausscheidung ist, kann aus den Glgen. 2.15 und 2.17
ro gekiirzt werden zu:

d o
Lo (- (OSB3 219)
t 73
1 3Dp(co — cp)3
L. B(Cf )k (2.20)
T cy R?
Mittels Integration erhélt man das Wachstumsgesetz fiir kleine Zeiten (X<0,2)
21 3 ,
(co—cp) = (5-)2 - (co — CB) (2.21)
37
oder o
X(t) = (5)3. (2.22)
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Fiir lange Zeiten (X > 0,9) gilt dieses Gesetz nicht mehr, da sich die Einzugsbereiche der
gewachsenen Ausscheidungen iiberlappen und diese um die verbleibenden iiberschiissigen
B-Atome konkurrieren. Nach C. Wert, C. Zener und F. Ham [17, 21| gilt:

X(t) = 1- 2€Xp(—£) (2.23)

Die Zeitkonstante 7 ist gegeben durch die Diffusionskonstante:

1 3Dp(co — c}g)‘é

1
T 3 p2
cp R

(2.24)

2.4.4 Ostwald-Reifung

Wihrend der Warmebehandlung kann die optimale Art, Menge, Grofle, Verteilung und
Form der Ausscheidungen eingestellt werden. Am Ende des Keimwachstums hat sich die
Gleichgewichtskonzentration eingestellt, jedoch 16sen sich kleine Teilchen auf und grofle
wachsen, da das Gefiige nicht im Gleichgewicht vorliegt. Durch die Teilchenvergréberung,
Ostwald-Reifung, wird die Gesamtgrenzflichenenergie vermindert, wenn die vielen feinen
Ausscheidungen wenige grosse Teilchen bilden. Ob eine Ausscheidung wéchst oder sich
auflost ist vom chemischen Potential abhingig, das bei kugelférmigen Teilchen durch
die Kriimmung der Oberfliche gegeben ist. Somit entsteht zwischen zwei Teilchen mit
den Radien r; und ry eine chemische Potentialdifferenz App nach der Gibbs-Thomson

Gleichung zu
A
Yy (2.25)

AMP — 27aﬁQ(

e T2 B
Yo ist die Grenzflachenenergie, ) das Atomvolumen, r; und ry die Teilchenradien und cp
die Gleichgewichtskonzentration bei ebener Phasengrenzfliche. Daher entsteht aus der
Potentialdifferenz ein Konzentrationsunterschied zwischen den Teilchen in der Matrix
(Gleichung 2.26), der zu einem Diffusionsstrom vom kleinerem zum grosseren Teilchen
fithrt (Abb. 2.23). In Folge dessen wachsen groflere Teilchen, wihrend sich die kleineren

auflosen, solange bis cp gleich cp ist [17, 21].

Acg = cp(ry) — cg(ra) (2.26)
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Abbildung 2.23: Schematischer Verlauf der Konzentration zwischen zwei Ausscheidungen mit
unterschiedlichen Radien [17].

Das Gesetz fiir die Umlosung von Ausscheidungen wird von Lifshitz-Slyozov- Wagner wie
folgt beschrieben )

3 _ i DBEQI@'CVBQQt

kT

mit einem Anfangsradius der Teilchen rg. In diesem Modell werden keine Verzerrungen
beriicksichtigt und die Teilchen als kugelférmig angenommen. Bei starken Verzerrun-
gen, zum Beispiel in plattenformigen Ausscheidungen, konnen diese das Teilchen gegen
Ostwald- Reifung stabilisicren, jedoch bleibt der grundlegende Zusammenhang r ~ t3
erhalten [17. 21].

(2.27)

2.4.5 Mechanismen der Ausscheidungshirtung

Eine der wichtigsten Methoden zur Steigerung der Festigkeit von metallischen Werkstof-
fen ist dic Ausscheidungshértung. Die Ausscheidungen, deren Form, Art und Verteilung
von der Wirmebchandlung abhéngt, stellen Hindernisse fiir dic Versetzungsbewegung
dar. Inkohérente Ausscheidungen sind fiir Versetzungen uniiberwindbar und kénnen so-
mit nur durch bestimmte Mechanismen der Versetzungshewegung umgangen werden. Bei
kohérenten und teilkohérenten Ausscheidungen setzen sich die kristallographischen Ebe-
nen und Richtungen der Matrix in der Ausscheidung fort., d.h. Versetzungen kénnen sich
durch die Ausscheidungen hindurchbewegen (schneiden). Nachfolgend werden die Mecha-
nismen des Hértens nidher beschrieben:

e Parelastische Wechselwirkung:
Wird durch die unterschiedliche Atomgrofie der Fremdatome der Ausscheidungen und
der Matrixatome hervorgerufen. Das Verzerrungsfeld rund um die Ausscheidung tritt in
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Wechselwirkung mit dem Spannungsfeld einer Stufenversetzung. Hierbei wirkt eine an-
ziehende bzw. abstoflende Kraft zwischen dem Spannungsfeld grofierer Fremdatome und
dem Zugspannungsbereich bzw. Druckspannugsbereich der Versetzungen. Kleinere Ato-
me hingegen wirken auf die Zugspannungsbereiche abstoflend und auf die Druckbereiche
anziehend. Will sich die Versetzung nun weiterbewegen, so muss ein zusitzlicher Kraft-
aufwand erfolgen. Die riicktreibende Kraft auf die Versetzungen ergibt sich zu [15, 17, 21]:

FP =G -r-b-|d (2.28)

max

Somit steigt die parelastische Kraft F? —mit steigender TeilchengréBe. G ist der Schub-
modul, b der Burgersvektor und ¢ der Misfit des Fremdatoms, der wie folgt definiert
Ist:
1 .
P —— (2.29)

C apg
wobei ¢ die Konzentration des Legierungselementes ist, a; der Gitterparameter der Le-
gierung und ay; des Reinmetalls. Zwischen Schraubenversetzungen und Ausscheidungen
gibt es nur eine geringe Wechselwirkung, da deren elastische Verzerrung nur Scher- und
keine Zug- und Druckspannungen enthélt.

e Dielastische Wechselwirkung aufgrund lokaler Schubmodulinderung:

Die Bindungskrafte im Gitter werden durch Fremdatome verdndert, wodurch es zu einer
Anderung des Schubmoduls kommt. Da die elastische Verzerrungsenthalpie einer Verset-
zung vom Schubmodul abhéangig ist U, ~ G, wird eine Versetzung von einem Fremdatom
angezogen oder abgestoflen wenn ein geringerer oder hoherer Schubmodul als in der Ma-
trix herrscht. Auch hier ist ein erhohter Kraftaufwand notig, um die Versetzungen zu
bewegen. Fiir die dielastische Wechselwirkung gilt [15, 17, 21]:

ngam =G b2 ’ |77|7 (230)
wobei i der Modulparameter (typische Werte: n= 0,5..1) ist und wie folgt beschrieben
wird La o

L—Gu
== 2.31
O (2.31)

mit G, als Schubmodul der Legierung und G, als Schubmodul des Reinmetalls. Dieser
Mechanismus tritt bei Stufen- und Schraubenversetzungen auf und aus diesem Grund hat
er einen stiarkeren Hérteeffekt als der parelastische Mechanismus.

e Chemische Hirtung:
Bewegt sich eine Versetzung durch eine Ausscheidung, dann wird diese geschnitten und
es kommt zu einer Abscherung, die dem Burgersvektor entspricht, Abb. 2.24.
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Abbildung 2.24: Schematische Darstellung einer Abscherung um den Burgersvektor b eines
Teilchens durch eine Versetzung [17].

Durch diese Abscherung entsteht eine zusétzliche Phasengrenzflache, die zu einer Erhéhung
der Grenzflachenenergie fithrt. Diese zusétzliche Energie muss beim Schneiden eines Teil-
chens durch die angelegte Spannung aufgebracht werden. Somit ergibt sich fiir die absto-
Bende Kraft F* auf die Versetzung Glg 2.32 [17]:

FS =, (2.32)

F* ist abhéngig von der Grenzflichenenergie v,, somit vom Umfang, und von einem
Geometriefaktor r. Dieser Mechanismus tragt nur bei Ausscheidungen kleiner Grofle ent-
scheidend zur Festigkeitssteigerung bei.

e Ordnungshirtung:

Wird eine geordnete Ausscheidung durch eine Versetzung geschnitten, so wird beim Schnei-
den entlang der Gleitebene die Ordnung zerstort und eine Antiphasengrenze erzeugt
(Abb. 2.25). Die Wechselwirkungskraft entspricht der Energie der Antiphasengrenze v4pp,
die aufgebracht werden muss [17]:

FAPB — ~ b7 (2.33)
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Abbildung 2.25: Entstehung einer Antiphasengrenze beim Schneiden eines geordneten Teil-
chens [21].

e Stapelfehlerhartung:

Gibt es Unterschiede in der Stapelfehlerenergie zwischen der Matrix &% und den Auschei-
dungen vk, so ist die Aufspaltungsweite der Versetzung in der Matrix verschieden von
der Aufspaltungsweite in der Ausscheidung (Abb. 2.26). Bei v, < v, spaltet sich die
Versetzung in der Ausscheidung weiter auf. Die Kraft, die nétig ist um die zusétzliche
Aufspaltung wieder riickgdngig zu machen, ergibt sich zu [17]:

FSF 9Ty, (2.34)

Die selbe Kraft wird beim umgekehrten Fall benotigt, vi, > v, Hierbei muss die Kraft
aufgewendet werden, um die Versetzung in die Ausscheidung hineinzubewegen.
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Abbildung 2.26: Anderung der Aufspaltungweite (W) beim Durchgang durch eine Ausschei-
dung (W) mit anderer Stapelfehlerenergie [21].

Alle angegebenen Krifte, bis auf die Dielastische, nehmen proportional mit der Ausschei-
dungsgrofle r zu. Die Gesamtkraft I, aller Krifte der Mechanismen ergibt sich mit der
effektiven Grenzflachenenergie ¥ und dem Ausscheidungsradius r zu [17]:

Foe = 51 (2.35)

Die zur Uberwindung dieser Kraft notwendigen FlieBspannung A7, erhilt man aus

AT, b-lp = Froge (2.36)
mit der Friedelldnge [p
. 6Ly
[ 4 _ 2.37
" \/ATC-CF-b’ (2:37)

wobei Fy die Versetzungsenergie ist, cp die Zahl der Fremdatome pro Fldcheneinheit
in der Gleitebene. In Kombination mit Glg. 2.35 und der Fldchendichte der Teilchen
(/= Volumenanteil)

Cp — i2 (238)
T
ergibt sich zu:
At b=~1 /] vr (2.39)

V6 - By
Mit zunehmender Teilchengrofle, «/r, steigt die Schubspannung bis zu einem bestimmten
Punkt an (Abb. 2.27).
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Abbildung 2.27: Abhéngigkeit der Schubspannung von der Teilchengrosse. Schneiden erfolgt
nur bei kohérenten Teilchen und nur bis zu einem gewissen Radius ro [17].

Ab einem Radius ry (Glg. 2.41), bei dem eine maximale Festigkeit erreicht wird, kommt es
zu einem Abfall der Schubspannung, die nicht grosser als die Orowan-Spannung (Glg. 2.40)
werden kann.

e ( H’_}\/T

T

OR

(2.40)
Somit erhélt man aus Glg. 2.39 und 2.40 den Teilchenradius fiir die maximale Festigkeit:

Gb? 5~
ro = —/3 (2.41)
5

Da es fiir die Versetzungen schwieriger wird die Teilchen zu durchschneiden ist es nun ein-
facher die Teilchen zu umgehen. Dies wird als Orowan-Mechanismus (Abb. 2.28) bezeich-
net. Dabei bewegt sich eine Versetzungslinie auf die Teilchen zu und beginnt sich zwischen
den Ausscheidungen auszubeulen. Ab einem bestimmten Kriimmungsradius vergroflert
sich dieser ohne dass eine zusétzliche Spannungserhhung notwendig ist. Hinter dem Teil-
chen beriihren sich die antiparallelen Versetzungsteile und eine freie Versetzung kann sich
von dem Teilchen ablésen. Durch diese Umgehung bildet sich somit ein zuriickbleibender
Versetzungsring, der eine zusétzliche riicktreibende Kraft auf die nachfolgenden Verset-
zungen ausiibt.
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Abbildung 2.28: Verschiedene Stadien des Orowan-Mechanismus. Bei der Umgehung der Aus-
scheidungen entsteht ein neuer Versetzungsring [22].

2.4.6 Multipartikel Ausscheidungskinetik

Die klassische analytische Ausscheidungskinetik behandelt nur das Wachstum eines Teil-
chens in den verschiedenen Phasen (Keimbildung, Wachstum und Vergréberung). Bei
der multipartikel Ausscheidungskinetik wird das Wachstum vieler Teilchen mittels nu-
merischer Vorgehensweise beriicksichtigt. Diese Anwendung verwendet iiblicherweise die
klassische Keimbildungstheorie (Kap. 2.4.1) und ein parabolisches Wachstumgesetz 23—
25.

2.4.6.1 Das numerische Kampmann-Wagner Modell

Hier wird ein bindres System betrachtet, in dem sich nach der klassischen Keimbildungs-
theorie Keime bilden, deren Wachstum dann mittels Wachstumsgesetz fiir einzelne Par-
tikel beschrieben werden kann. Fiir die Beschreibung des Ausscheidungverhaltens vieler
Keime kamen Kampmann und Wagner zu folgender Losung [26]:

e [s wird ein System mit einer Volumeneinheit betrachtet und die Zeit in diskrete
Abschnitte At unterteilt,

o die Keimbildungsrate wird mit Glg. 2.45 fiir diesen Zeitabschnitt berechnet:

T G* T
J = Jes exp(—T) = NoZﬂeXp(—k—T)exp(—?), (2.42)

wobei N fiir die Gesamtanzahl an méglichen Keimplétzen, 7 fiir die Inkubationszeit
stehen. Z (Zeldovich Faktor) und * beriicksichtigen die thermische Vibration.
Wenn J > 0, dann

— Bilde N1 = J(t)At Ausscheidungen. Sammle und iibertrage alle neuen N,y
Teilchen, die einen identischen Teilchenradius p,, 1 und die gleiche chemische Zu-
sammensetzung haben, in eine Teilchenklasse. m ist die Anzahl der einzelnen Teil-
chenklassen in der Matrix.
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+ Jeder Teilchenklasse muss einen Radius p, 1, der grofer als der kritische Nu-
kleationsradius r* ( 2.6) ist, zugewiesen werden.

Der Radius ry wird fiir alle Teilchenklassen entsprechend Ary = 7, At (k=1,...,m)
berechnet.

Verringert sich der Radius 7, unter die definierte Grenze, so wird die Teilchenklasse
aus der Matrix entfernt und um 1 reduziert.

e m wird um 1 erhoht, wenn sich eine neue Teilchenklasse bildet.

Die beschriebenen Schritte werden bis zur Fndzeit wiederholt.

In Abb. 2.29 wird dieser Prozess schematisch dargestellt.

Pre-Proc.: Initialize and set up parameters

—
\'4
A
ol
KON WL Nucleation? '—"I Add precipitate class |
slla
of|3 v
1| © Growth _“I Evaluate I
53] e
gl g Dissolution? —"l Remove prec. class l
& |l—1

Post-Proc.: Evaluate results

Abbildung 2.29: Schema der numerischen Integration der Gleichungen fiir Keimbildung und
Wachstum entsprechend dem Kampmann-Wagner Modell [27].

2.4.6.2 Das SFFK-Modell

Mit dem SFFK-Modell kénnen Systeme mit unterschiedlicher Grofle, chemischer Zusam-

mensetzung und Phasentypen der Ausscheidungen berechnet werden. Die freie Energie
eines kompletten Systems mit n Komponenten kann wie folgt beschrieben werden [25, 27—

29]:
n'\ m'\ -'-'1'?'["{’3 ,'z"-\ ‘m'\
G = L NOz',uOi -+ L 3 k (Ak -+ L f':;i..‘,‘fi.;‘.?-) | L 477'7"]3’}%, (243)
i=1 k=1 i=1 k=1

wobei 0 fiir die Groflen der Matrix, £ fiir die Groflen der Ausscheidungen, N fiir die
Molanzahl der Komponenten 7 in der Matrix und pg; fiir das dazugehorige chemische




2 WARMARBEITSSTAHL 33

Potential steht. rj, ist der Radius der Ausscheidungen, ¢;; die mittlere chemische Zusam-
mensetzung, A, die mechanische Energie, uy; die Gibb’sche Energie der Komponente i
der Teilchen und ~, die spezifische Grenzflachenenergie der Phasengrenzfléiche zwischen
Ausscheidung und Matrix. In die Glg. 2.43 gehen nur Mittelwerte der chemischen Zusam-
mensetzung der Matrix und Ausscheidungen ein.

Das SFFK-Model ist ein klassisches Néherungsverfahren ( "mean-field approach”), da diese
Formulierung keine Konzentrationsprofile beriicksichtigt. Abb. 2.30 zeigt die ndherungs-
weise mittleren Konzentrationen um ein einzelnes Teilchen sowie den Diffusionsfluss der
Atome wiahrend der Wachstumsphase.

—> v = dp/ot

Concentration of B atoms
ub;

p. Distance r

Abbildung 2.30: Mittelwert der Konzentration um ein einzelnes Teilchen [25].

Die einzelnen Terme der Glg. 2.43 konnen wie folgt beschrieben werden:

e Der erste Term beschreibt die Gibb’sche Energie der Matrix, indem die Molanzahl
aller Komponenten Ny; mit dem entsprechenden chemischen Potential multipliziert
wird.

e Der zweite Term beinhaltet die Summe der freien Energie aller Ausscheidungen m.
Die mechanische freie Energie \; sowie die chemische freie Energie X7 ; werden mit
dem Volumen der Teilchen multipliziert und iiber alle Partikel m aufsummiert.

e Durch den dritten Term werden die Grenzflichenenergien der Phasengrenzflachen
zwischen den einzelnen Ausscheidungen und der Matrix beriicksichtigt.
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In Glg. 2.43 wird der aktuelle Zustand der totalen freien Energie des Gesamtsystems mit
Hilfe der Zustandsparameter r, und cg; beschrieben. Weitere Parameter kénnen mit dem
Gesetz der Massenerhaltung fiir jede Komponente

N; = Ng; + E: fracAmry3cg (2.44)
k=1

und mit der globalen Massenerhaltung

Y Ni=N (2.45)

bestimmt werden (24, 25].



3 Experimentelle Untersuchungen

Die experimentelle Untersuchung des Warmarbeitsstahls X38CrMoV5-1 wurde einerseits
durch die Simulation der Ausscheidungskinetik mit dem Programm MatCalc und anderer-
seits durch die Gefiigeuntersuchung mittels Rasterelektronenmikroskop und EDX-Analyse
von wiarmebehandelten Stahlproben durchgefiihrt. Tabelle 3.1 zeigt die chemische Zusam-
mensetzung des X38CrMoV5-1 Warmarbeitsstahls.

Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung in % des Warmarbeitsstahls X38CrMoV5-1 (Bohler
W300) [30].

C Si Mn | Cr | Mo |V N Fe
0,38 | 1,10 | 0,40 | 5,00 | 1,30 | 0,40 | 0,001 | bal.

3.1 Experimentelle Probenuntersuchung

Fiir den Vergleich mit den numerischen Simulationen wurde eine mikrostrukturelle Aus-
wertung des Ausscheidungsverhaltens durchgefiihrt.

3.1.1 Wirmebehandlung

Vier Proben des Warmarbeitstahls X38CrMoV5-1 wurden am Materials Center Leoben
Forschungs GmbH. (MCL) warmebehandelt. Die Proben wurden in einem horizontalen
Einkammervakuumofen (SysThermS GmbH, VWC 446-15) mit konvektiver Erwarmung
und Hochdruckgasabschreckung (bis max. 15 bar) inklusive integriertem Niederdruck-
aufkohl- und Carbonitriersystem (Abb. 3.1) gehértet. In Abb. 3.2 wird der experimentelle
Verlauf der Hértebehandlung gezeigt. Zuerst wurden die Proben auf eine Temperatur
von 600°C erhitzt. Auf dieser Vorwarmstufe wurde die Temperatur fiir ca. 17 Minuten
konstant gehalten, um eine Durchwidrmung bis zum Kern zu erhalten, ehe sie auf 1020°C
weiter erwarmt wurden. Nach dem Austenitisieren fiir 30 Minuten bei 1020°C wurden
die Proben mit einem Sollabkiihlungsparameter von Ag,; &~ 0,5 abgeschreckt. Dieser
Parameter beschreibt die Abkiihlungszeit von 800 auf 500°C in Sekunden x 10? (Glg. 3.1).

teoo — ts00

A
100

(3.1)

Somit bedeutet Asoy & 0,5, dass in 50 Sekunden von 800 auf 500°C (6°C pro Sekunde)
abgekiihlt wurde.

35
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Abbildung 3.1: Einkammervakuumofen der Firma SysTherms.
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Abbildung 3.2: Experimenteller Verlauf der Hirtebehandlung.
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Fiir die Anlassbehandlung der Proben wie in Tab. 3.2 beschrieben, wurde ein Umluft-
Kammerofen der Firma ThermConcept (KM 70/08/A) verwendet (Abb. 3.3).

Die Proben 1-4 wurden bei unterschiedlichen Zeiten aus dem Anlassofen entnommen. In

Abbildung 3.3: Anlassofen der Firma ThermConcept.

Tab. 3.2 werden alle Proben mit der entsprechenden Wérmebehandlung und in Abb. 3.4
die Positionen der Probenentnahme und die schematische Wiarmebehandlung gezeigt.

Tabelle 3.2: Warmebehandlung der experimentellen Untersuchung.

Probe| Hirtetemp. | 1.Anlassen | 2.Anlassen | 3.Anlassen | 4.Anlassen
[°C]30min. | [°C]60min. | [°C]120min. | [°C]120min. | [°C]120min.

1 1020

2 1020 550

3 1020 550 595

4 1020 550 595 605 610
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TI[°C]

Probe 1 Probe 2 Probe 3 Frobe 4

1020°C
0,5h

610°C
605°C 2h

t[h]

Abbildung 3.4: Schematischer Verlauf der Wérmebehandlung.

Bereits wihrend der Warmebehandlung wurde die Hérte der Proben durch einen Mitar-
beiter des MCL bestimmt, um die gewiinschten Hértewerte nach den einzelnen Warme-
behandlungsschritten zu erhalten. Da die Probe 4 nach dem dritten Anlassen (46 HRC)
nicht der Zielhérte von 44 HRC entsprach, wurde sie ein viertes mal bei 610°C angelas-
sen. In Tab. 3.3 werden die Hértewerte der unterschiedlich wirmebehandelten Proben
gezeigt. Es ist zu erkennen, dass sich die Héarte mit zunehmenden Anlassstufen durch den
Martensitzerfall verringert.

Tabelle 3.3: Hiartewerte der Proben.

Probe 1[HRC] | Probe 2[HRC] | Probe 3[HRC] | Probe 4[HRC]
o8 55 49 44

3.1.2 Elektronenmikroskopische Untersuchung

Die mikrostrukturelle Untersuchung des X38CrMoV5-1 Warmarbeitstahls wurde am ”In-
stitut fiir Elektronenmikroskopie und Feinstrukturforschung” (FELMI) in Graz durch-
gefithrt. Die Mikrostruktur der Proben wurde mittels Rasterelektronenmikroskop (REM)
(Zeiss Ultra 55) untersucht. Hierbei wird die Probenoberfliche mit einem feingebiindelten
Elektronenstrahl, der durch eine Elektronenquelle, die aus einer auf hohe Temperaturen
geheizten Kathode (Wolfram-Draht) und Biindelungselektrode (Wehneltelektrode) be-
steht, erzeugt wird, abgerastert. Die Wechselwirkungen der Elektronen mit dem Objekt
erzeugen eine Abbildung der gewiinschten Oberflache (31, 32].

Fiir die Ermittlung der lokalen Probenzusammensetzung bzw. der Ausscheidungen wurde
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im REM ein sogenanntes ”Energiedispersive Rontgenspektrometer” (EDX-S) eingesetzt.
Diese Spektrometer miissen das von der Probe abgegebene Rontgenspektrum zerlegen,
d.h. es ist der Zusammenhang zwischen der Energie der Réntgenlinien und ihrer Inten-
sitdt zu bestimmen [32].

3.2 Simulationen mit MatCalc

Mit Hilfe des Softwareprogramms M atCalc!™ (Version 5.30.1053 vom 2009-02-13) wurde
die Ausscheidungskinetik der an den Proben durchgefiihrten Warmebehandlung (Abb. 3.4),
ein Phasenmengendiagramm und ein Phasendiagramm des Warmarbeitstahls X38CrMoV5-
1 berechnet. MatCalc™ wird hauptsichlich fiir Berechnungen der Ausscheidungskinetik
verwendet. Die Ausscheidungskinetik basiert auf dem SFFK-Modell (Kap. 2.4.6) fiir Si-
mulationen der Keimbildung und Wachstum von kugel- und zylinderférmigen Ausschei-
dungen in einer Mehrkomponentenumgebung [27-29].

Aus Griinden der Einfachheit wurden die Simulationen der Ausscheidungskinetik mit
Hilfe von "Seripts” (sieche Anhang A) durchgefiihrt. Diese "Scripts” beinhalten alle not-
wendigen Daten der Wiarmebehandlung (siehe unten) fiir die Berechnung. Fiir die Dar-
stellung des Finflusses der Abkiihlrate wird mit drei verschiedenen Abkiihlparametern
Asou = 0,5/3/8 simuliert. Da die Diffusion mit geringer werdender Temperatur abnimmt
und somit ab der Martensit-Start-Temperatur vernachlédssigbar ist, wird die Abkiihlung
immer bis zur Martensit-Start-Temperatur berechnet, die bei einem X38CrMoV5-1 Warm-
arbeitsstahl ca. 290°C betrdgt (Abb. 2.7) [2]. Die Simulation der Ausscheidungskinetik
wird fiir die Probe 4 in Abb. 3.4 durchgefiihrt. Dem Héarten folgen vier Anlassstufen mit
550°C (1 Stunde), 595°C (2 Stunden), 605°C (2 Stunden) und 610°C (2 Stunden). Fiir
einen weiteren Vergleich wurde eine Auslagerung bei 590°C fiir 1000 Stunden nach dem
vierten Anlassen simuliert. Nachfolgend werden die, fiir die Berechnungen grundlegenden
Arbeitsschritte bei den Simulationen erklért. Die Ergebnisse der Simulationen werden im
Kap. 4 diskutiert.

3.2.1 Definition der chemischen Zusammensetzung

Die Einstellung der chemischen Zusammensetzung und der auftretenden Phasen wird fiir
alle Simulationen (Phasenmengendiagramm, Phasendiagramm, Ausscheidungsverhalten)
gleich durchgefiihrt. In der Meniileiste unter dem Meniipunkt "Global” wird das Dia-
logfeld "Database” ausgewihlt, um die thermodynamische Datenbank des Werkstoffes
(me_steel .tdb) auszuwihlen. Nach dem Hochladen der Datenbank werden die bendtigten
chemischen Elemente und Phasen markiert (blau unterlegt) und mittels "Read”-Taste
eingelesen, siche Abb. 3.5. Die Zusammensetzung kann unter dem Mentiipunkt "Global”
und weiters im Dialogfeld ”"Composition™ definiert werden. Dies zeigt Abb. 3.6.
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: MatCalc setup - Thermodynamics

’\.ﬂ Equilibrium database:

| CrimatCalcidatabase/me_steel.tdb

Thermodynamics

20X

open ...

= Elements Phases

I~ show all available phases

Tar

Diffusion data

o9

oo
ooe

oo
oo

Physical data

t CO%,FE%, MI% : MO, W t CO,FE,MO,RL W 11
+ €O, FECR,MO,Y 100, CR,FE, MO,V 11

tWicil
3 CR0,FE § MB%:, MO, Y% © N, VA 1|

Read-status quuihbrium database ready

Read

close

Abbildung 3.5: Dialogfenster der thermodynamischen Datenbank und Auswahl der benttigten

chemischen Elemente und Phasen.

M System composition ..

 weighk Fraction & weight percent

2=

Set reference element |
Element |ReF.EIem. |.¢\m0unt I

& = 0.3

R - 5

FE wes 91.419 Change (F2) ... |
MK : 0.4

MO - 1.3

N - 0.001

51 « 1.1

v . 0.4

Save tofile ... |
£ male Fraction " u-fraction
Open file ... |

Wigw file ... |

Abbildung 3.6: Dialogfenster der chemischen Zusammensetzung.

3.2.2 Berechnung eines Phasenmengendiagramms

Phasenmengendiagramme beschreiben den Verlauf der thermodynamisch stabilen Phasen

in Abhéangigkeit der Temperatur.
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Nach der Definition der chemischen Zusammensetzung unter dem Mentpunkt ”Calc-
Fquilibrium” wird ein Gleichgewicht bei 700°C berechnet (Abb. 3.7).

: Calculate equilibrium ... i 2
—kemperature ... —options ...
Im I~ debug calculation

C<-2K |

v temperature in C

—Pressure ...

| 101325

Help | Clase | G I

4

Abbildung 3.7: Dialogfenster fiir die Berechnung eines Gleichgewichtes bei 700°C.

Im Anschluss an die Gleichgewichtsberechnung wird im Mentipunkt ”Calc-Stepped calcu-
lation” gewahlt. Es 6ffnet sich das Dialogfenster Stepped equilibrium”, das in Abb. 3.8 dar-
gestellt ist. Nach dem Waihlen der Abhéngigkeit, hier Temperatur, in der ” Type”- Box wird
in der "Range”-Box die Start- (400°C), Stoptemperatur (1600°C) und der Temperaturin-
tervall mit 25°C eingestellt. Die Temperatur wird in Celsius angegeben (”Options-Box”).
Die "vary”- und "Boundary conditions”-Box wird fiir die Berechnung eines Temperatur-
intervalls nicht benétigt.

: Step equilibrium ... _ﬂﬂ
—Type .. —Range ... —Options ..
[ Start 400 ¥ Temperatures in Celsius
Stop 1600 ¥ Composition in weight percent
Stepirterval ¢ linear ¢ logarithmic I~ Append
-25 ™ Append wio Inad
™ wary T only, do not evaluate equilibrium I~ Rewverse sork order

I~ Automatically save

CYary v

e 5 e ™ Force identical composition

75 —Boundary conditions .,,—————— —Impose transformations ...
To-temperat
P element IC ;'
;Ph ; temperature |9?3.16
Fhase boun... Target phase ILIQUID v
1 Parent phase ILIQUED ¥
gL
AL il max. Tstep |20
Defect density ettt ID—
add... | remoe | e |
Cancel | Go I

Abbildung 3.8: Dialogfenster des Step equilibrium, in dem die Start-, Stoptemperatur und das
Temperaturintervall eingestellt wird.
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Fiir die Darstellung des Ergebnisses muss ein neues Dialogfenster erzeugt werden. Un-
ter dem Meniipunkt "View” und "Chreate new window” erhilt man das Dialogfenster
(Abb. 3.9), in dem "Plot:XY-data” ausgewéhlt wird. AnschlieBend 6ffnet sich ein leerer
"plot” mit einer x- und y- Achse. Die gesamten Phasenanteile werden in diesem Fenster
in Abhangigkeit von der Temperatur dargestellt (Kap. 4).

W Select new window ... ) 2|

MatCalc bype ] user-defined ]

{al) mc-output —show groups —
{aS) phase summary
{at) phase detais Cal
{c1) Chemical Potentials ~
{d1) List variahle diagram
(d2) Tabulate: buffer results
(d5) Tabulate: predipitate distribution £ debug
{g1) Plat grid: 10 profile
(92} Plot grid: cell histary
{93) Plot grid: 20 surface
(g5} Paint grid: 20 cells
(98) Paint grid: 30 monte carlo
{ml} Monte Carlo: nearest neighbor lisk
{m2) Monte Carlo: nearest neighbor shell lisk
{m3) Monte Carlo: pair distribution

bwark parameters

ata

precip
(pS) Plot: precipitate distribution - histogram
(p&) Plot: TTP-Diagram

(k1) Thermodynamic data

(t2) Diffusion data

(t5) Symbals

(x1) Debug: ¥, d¥ and fv

(x2) Debug: Jacobimatriz

(x3) Debug: Derivatives of FE

(x4) Debug: Derivatives of GE

(x5) Debug: Derivatives of MU

(x6) Debug: Derivatives of DFM

(x7) Debuq: kinetic matrices

(v1) Debuq: cafe thermal calc matrices

(y2) Debug: cafe diffusion calc matrices

Help oK Cancel "

4

Abbildung 3.9: Dialogfenster fiir die Auswahl eines geeigneten Ausgabetyps fiir die Ergebnisse.

3.2.3 Berechnung eines Phasendiagramms

Um ein Phasendiagramm zu berechnen, muss eine Anzahl an Phasengrenzen gefunden
werden. Die Vorgehensweise bei der Berechnung des Phasendiagramms wird anhand der
Berechnung der Phasengrenzflache des o-Ferrits (BCC_A2) beschrieben. Das Phasenge-
biet des d-Ferrits (BC'C'_A2) erhalt man indem als erstes ein Gleichgewicht (equilibrium)
bei 1500°C berechnet wird (Mentipunkt ”Calc-Equilibrium”). Danach wahlt man den
Meniipunkt "Calc-Search phase boundary” und definiert ” BCC_A2" als "target phase”
(Abb. 3.10).
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: Search phase boundary ...

—Type ...

—Target phase ...
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[ 21x
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Ti {¢-H IlDEID
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~
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Abbildung 3.10: Einstellungen fiir die Berechnung eines Punktes auf einer Phasengrenzfléche.

Nachdem ein Punkt auf der Phasengrenzlinie ermittelt wurde, 6ffnet man den Meniipunkt
"Calc-Stepped calculation”, siehe Abb. 3.11 und wahlt ”Phase boundary”, um den Bereich
des Kohlenstoffgehalts (0-0,6 Gew.%), in dem die Berechnung erfolgt, einzustellen. Mittels

"Go”-Taste wird die Simulation gestartet und die Phasengrenzlinie berechnet.

: Step equilibrium ... 2l x|
—T¥pe .. —Range .., —Options ..,
Start: iEl ¥ Temperabures in Celsius
}M Stop IEI,G ¥ Composition in weight percent
T

[ Stepinterval % linear ¢ logarithmic ™ Append

Temperature
ID,D[ ™ Append vejo load
4 I™ vary T only, do not evaluate equillbrium I~ Reverse sork order

I €
S —— —vary .. ™ Automatically save

T & globalcomp. 7 parasqu, U-constr, ™ Farce idertcal compos o

f PR — Boundary conditions ... —Impase transformations ...
To-temperat.

P element |C j

temperature | 107316

hace bour Target phase |BCC_AZ -
1 Parent phase [LICUID -

L

1L max, T-step |20
Defect density ey ,U—

Add ... | Remoe | Edit ... |
Cancel | Go I

Abbildung 3.11: Einstellungen fiir die Berechnung einer Phasengrenzflédche.

Fiir die Darstellung der berechneten Phasengrenzlinie wird wiederum ein "Plot” verwen-
det. Die Darstellung der Phasengrenzlinien erfolgt durch die Ubermittlung mittels “drag
and drop” der T$C-Variable in den ”Plot”(Abb. 3.12). Vor jeder weiteren Berechnung
muss die T$C-Variable der vorangegangenen Berechnung durch ”"Duplicate and lock se-
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ries” gesperrt werden. Fiir die restlichen Phasengrenzlinien wird der selbe Ablauf der
Berechnung durchgefiihrt, wie fiir das é-Ferrit. Auch kann durch unterschiedliche Werte
von "Step intervall” und "mazx. T-step” die Simulation beeinflusst werden.

B /3/ plot - yDokumente und Einstellungen'Zauner’Desktop! 13 t o ] 5
1.510 e
] “
\\
1500 "
i \\"\.
e
& 1400 <
- ™
2 e
g1480 <
[ e
1470 2
4 '\.\\
4 \\'
1.460
s 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5
= Kohlenstoffgehalt [0a]

Abbildung 3.12: Darstellung einer Phasengrenzlinie im Ausgabefenster.

3.2.4 Simulation der Ausscheidungskinetik

Hierbei muss neben der thermodynamischen Datenbank noch eine Diffusionsdatenbank

(mec_sample_fe.ddb) hinzugefiigt werden (Abb. 3.13). Dies geschieht iiber den Mentipunkt
"Global-Databases”.

: MatCalc setup - Diffusion data L .ﬂﬂ

= | Diffusion database:

o
[ |C:J‘MatCaIcJ‘DiFFusionData,l’mcfsampleje.ddb Read

Thermodynamics

Tral

o

R
]
@

o

@
@
@
-
Physical data

close

Abbildung 3.13: Hochladen der Diffusionsdatenbank.
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Um Ausscheidungen bilden zu kénnen muss unter ”Global-Fhase status” eine Phase z.B.
M33Cs und anschliefend mit "Create” ausgewahlt werden (Abb. 3.14). Es 6ffnet sich ein
Dialogfeld ”"Create new phase” (Abb. 3.15), in dem das Feld "precipitate(-Pnn)” markiert
werden muss. Mit "Ok” wird die Auswahl bestétigt und es bildet sich die Ausscheidung

M3 Cs—pO.

: Phase status ...

—Phases ...

Precipitats | Hucleation | special |

General | constraints
FCC_al —Precipitate setup
FOC_atl#01
BCC_A2 [¥ | Phase is precipitate
HCP_a3
HCP_aZ#01 Parent phase:

# size classes:

Attached to pd:

M7CE
LAVES_PHASE

f
l— Initialize ...
I E

Edit prectate distiuon .|

—Precipitate properties ...
Shape Factor

Interfadial energy [3fm2]

I~ use
¥ auto [from planar sharp I
¥ use interfacial energy size correckion

™ use dffuse interface carrection

2%

Intetface mobility [rme/Js]

Yolumetric misfit (/i) I™ auto

Elastic modulus [Pa] 200,089

Poisson's ratio 0.3
Create ... | Remave

7

Abbildung 3.14: Einstellungen fiir Bildung einer Ausscheidung.

Cancel |

Abbildung 3.15: Bestétigung der Einstellungen fiir Bildung einer Ausscheidung.

Uber den Meniipunkt ”Global-Phase status” werden die verschiedenen Phasen der Aus-
scheidungen (z.B. M3Cs_P0) bestimmt (Abb. 3.16). Im "Precipitate setup”-Feld wird die
Anzahl der Teilchenklasse unter "# size classes” (fiir alle Simulationen 100) eingestellt
und unter "Attached to pd” wird die Ausscheidung dem Ferrit zugeordnet.
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! Phase status ... __ . 2lx|
Phases .., Genersl | Constrsines  Preciftate | Mudestion | Special |

FCC_AL —Precipitate sstup
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BCC_A2 [V Phase is precipitate

HP_p3

HCP_AG#01 Parent phase: [mz3ce
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CEMENTITE # size classes: [100 Initialize ...

M23CE

Attached to pd: [Ferrite =

Edit precipitate distribution ... |

CEMENTITE_FO  Precipitate properties ...

M7C3_PO

MEC_FO Shape Factor I~ use Il.D
HCP_az#01_P0

HCP_AZ#02_ PO Interfacial snergy [Ymz] ¥ auto Ime planar sharp &

LAYES_PHASE_POI X § §
I¥ use interFacial energy sizs correction

I~ use diffuse interface correction

Interface mobiity [m4/3s] I 1e100
tialumetric misit (i) ™ autg IU.D
Elastic modulus [Pa] |2D|1De9

Poisson's ratio |0.3
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Help Cancel

4

Abbildung 3.16: Einstellungen der Ausscheidungen.

Die Generierung und Zuordnung der Ausscheidungen an die Matrix wird {iber den Be-
fehl "New” im Menii "Global- Precipitation domains” eingestellt. Im Feld "Precipitation
domain” erhilt die Matrix den Namen “aqustenit” bzw. “ferrit”, welchen im Feld "Ma-
triz phase” die Phasen "FCC_A1" bzw. "BCC_A2”, in welchen sich die Ausscheidungen
ausbilden, zugewiesen werden (Abb. 3.17 bzw. 3.18).

: Precipitation domains ... 2] x|
r-Predpltation domains ... ————————— phases | structwe | Compostion | Intersct 4| b
suskenite Mkt phiaser, .
Farrite
=
[ Ateached precipitates ...
New ... Remave |
Detach Attach ...
Rename ... |
A

Abbildung 3.17: Generierung und Zuordnung der Ausscheidungen an die Matrix.
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: Precipitation domains ...

~Precipitation domains ...,

Phases | structure | Composition | Interact 4| ¥

austenite —Matrix phase ... ﬁ

—Attached precipitates ...

New ... Remove |

M23C6_F0
FCC_AL#01_PD
CEMENTITE_PO
M7C3 PO
MEC_PO
HCP_a3#01_P0
HCP_a3402_P0
LAVES_PHASE_PD

Detach Attach ...

A

Abbildung 3.18: Generierung und Zuordnung der Ausscheidungen an die Matrix.

Unter "Global-Heat treatments- Fdit” werden die Keimplitze eingestellt. Im Austenit wer-
den nur Korngrenzen als Keimstellen definiert (Abb. 3.19). Hierbei wird z.B. fiir die
Ausscheidung My3Cs_p0 der Ausdruck "set-precipitation-parameter mazce _p0 ns ge” ver-
wendet, wobel "ns ge” fur "(n)ucleation (s)ite (g)rainboundary (e)dge” steht.

Ml Edit heat treatment segment ... 2]
—Segment —store Interval
y I 3 5 # Intervals: [25
Type: © lin
-~ Temperatur
* Jog
Start kemperature: 547
—Precipitation Domain
mode:  [End temperature & Delta-Time =

End temperature: | 1020
Heat/Cooling Rate: |1.240270

Delta-Time! 720

" inherit from previous segment

& select precipitation domain

austenite ¥

~Script

Pre-Segment I Post-Segment

set_precipitation_parameter méc_p0 n's ge
set_predpitation_parameter m7c3_plns ge
set_precipitation_parameter m23c6_pl ns ge
set-precipitation-parameter fcc_al#01_p0nsge
set-precipitation-parameter Cementite_pdn s ge
set-pracipitation-parameter hep_A3#01_p0 n s ge
set-precipitation-parameter hep_AS#0Z_p0n s ge
set-precipitation-parameter laves_phase_pln s ge

Clear

-~ Camment:

heating-up to 1020°C in 720 5

Cancel | oK

Abbildung 3.19: Einstellungen der Keimstellen fiir Austenit.
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Fiir den Ferrit bzw. Martensit werden die Keimstellen der Ausscheidungen wie in Abb. 3.20
eingestellt. Fiir FCC_A1#01_PO und CEMENTITE_PO (z.b. "set-precipitation-parameter
FCC_A1#01_PO ns gsd”) werden Korngrenzen [(g)rain boundary|, Subkorngrenzen [(s)ub-
grain boundary| und Versetzungen [(d)islocation| als Keimstellen ausgewahlt. Den ande-
ren Ausscheidungen werden Korngrenzen und Subkorngrenzen (z.b. “set-precipitation-
parameter FCC_A1#01_PO ns gs”) zugewiesen.

I Edit heat treatment segment .. x|

—Segment ~5tore Interval
;‘ 1 ;/l # Intervals: |25
Type: T lin
[ Temperatur & log
Start kemperature: | 290

~Precipitation Domain

mode;  [Heat{Cocling Rate & Delta-Time | Nt berk Fioc pre o saamert

End temperature; | 250 1% sslect precipitation domain

Heat/Cooling Rate: |0 Ferrite N
Delta-Time: 300
—Script:
Pre-Segment | Post-Ssqment

set_precipitation_parameter moe_p0 n s gs
seb_precipitation_parameter m7c3_p0n s gs
set_precipitation_parameter m23c6_p0 n s gs
set-precipitation-parameter fec_al#01_pOns gsd
sek-precipitation-parameter Cementite_pl n s gsd
set-precipitation-parameter hep_A3#01_plnsgs
set-precipitation-parameter hep_A3#02_plnsgs
set-pracipitation-parameter laves_phase_pi n s gs

Clear

Comment
I

Cancel oK

P

Abbildung 3.20: Einstellung der Keimstellen fiir Ferrit.



4 Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Simulationen mit MatCalc™ und der ex-
perimentellen Untersuchungen beschrieben und anschliefend miteinander verglichen und
diskutiert.

4.1 FErgebnisse der Rasterelektronenmikroskopie und
EDX-Analyse

Am "Institut fir Elektronenmikroskopie und Feinstrukturforschung” (FELMI) in Graz
wurden die Proben 1 und 4 (Abb. 3.4) mittels Rasterelektronenmikroskop und EDX
untersucht, da sich in Probe 4 aufgrund des langsten Anlassvorgangs die grofiten Se-
kundarausscheidungen einstellten. Die Probe 1 wurde gewé&hlt, um einen Vergleich zwi-
schen dem Hartegefiige und dem Anlassgefiige der Probe 4 zu erlangen und in weiterer
Folge die Entwicklung des Gefiiges wihrend der Warmebehandlung zu sehen. Die Pro-
ben 2 und 3 werden erst in nachfolgenden Arbeiten untersucht, da in dieser Arbeit die
experimentellen Ergebnisse des Ausscheidungsverhalten der Probe 4 mit den Simulations-
ergebnissen verglichen werden soll.

4.1.1 Ergebnisse der Probe 1 nach dem Hirten

Probe 1 zeigt den Zustand nach dem Abschrecken von 1020°C mit A = 0, 5. Nachfolgend
werden die aufgenommenen REM-Bilder und die Analysen der detektierten Ausscheidun-
gen dargestellt.

Abb. 4.1 zeigt die REM-Aufnahme einiger Ausscheidungen (Priméarausscheidungen). Die
Ausscheidungen, die mittels EDX analysiert wurden, wurden mit der Nummer 1 und 2
markiert. Ausscheidung 1 bzw. 2 haben ca. eine Grofie von 400 nm bzw. 20 nm.

49
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Abbildung 4.1: REM-Bild einiger Ausscheidungen der Probe 1 nach dem Hérten.

Die Analyse der ersten Ausscheidung (1) wird in Abb. 4.2 dargestellt. Vor allem nahe dem
linken Fisenpeak kommt es zu Uberlagerungen von mehreren Peaks (Chrom, Vanadium,
Stickstofl). Aufgrund des groflen Vanadiumpeaks in der Mitte handelt es sich hier um
ein Vanadiumkarbid oder -nitrid (VC oder VN). Wegen der sehr geringen Grofie der Aus-
scheidungen wird bei der EDX-Untersuchung ein gewisser Anteil der Matrix mitanalysiert.
Dies zeigt sich z.B. anhand der Silizium- und Molybddinpeaks.
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Abbildung 4.2: EDX-Analyse der ersten Ausscheidung der Probe 1 nach dem Hérten.

Die Analyse der zweiten Ausscheidung (2) in Abb. 4.3 hat beinahe die selbe Erschei-
nung wie die vorherige Analyse. Ebenfalls handelt es sich um ein Vanadiumkarbid oder
-nitrid. Da die zweite Ausscheidung kleiner als die Erste ist, stellt sich ein niedrigerer
Vanadiumpeak ein.
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Abbildung 4.3: EDX-Analyse der zweiten Ausscheidung der Probe 1 nach dem Héarten.

Eine andere untersuchte Stelle der Probe 1 wird in Abb. 4.4 gezeigt. An dieser Stelle
werden 2 Ausscheidungen (3 und 4) und ein Bereich der Matrix (5) untersucht. Die Grofie
der Ausscheidungen betrigt ca. 200 nm fiir die Erste (3) und 70 nm fiir die Zweite (4).
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Abbildung 4.4: REM-Bild einiger Ausscheidungen der Probe 1 nach dem Hérten.

Die Analyse der dritten Ausscheidung (3) zeigt einen kleinen Vanadiumpeak. Hierbei wird
es sich wieder um ein Vanadiumkarbid/- nitrid oder ein Eisenkarbid handeln.
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Abbildung 4.5: EDX-Analyse der dritten Ausscheidung der Probe 1 nach dem Harten.

Die vierte Ausscheidung zeigt einen deutlichen Vanadiumpeak, der auf ein Vanadiumkarbid
oder -nitrid schliefen ldsst (Abb. 4.6). In Abb. 4.7 wird die Analyse der Matrix (Bereich
5) dargestellt. Es ist zu erkennen, dass sich die Matrix aus Eisen-, Molybdan-, Chrom-
und Vanadiummischkarbiden zusammensetzt.
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Abbildung 4.6: EDX-Analyse der vierten Ausscheidung der Probe 1 nach dem Hérten.
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Abbildung 4.7: EDX-Analyse des Bereichs 5 der Probe 1 nach dem Hérten.

Alle untersuchten Ausscheidungen der Probe 1 zeigten eine dhnliche Analyse, die auf
Vanadiumkarbide oder -nitride schlieffen l&sst.

4.1.2 Ergebnisse der Probe 4

Die Probe 4 des X38CrMoV5-1 Warmarbeitstahls wurde viermal angelassen bevor sie
untersucht wurde. Da die erste Untersuchung der Probe 4 eine Atzstruktur aufwies, wurde
die Probe 4 ein weiteres Mal poliert, um die Atzstruktur zu entfernen. Nachfolgend werden
die im REM aufgenommenen Ausscheidungen und deren EDX-Analysen fiir die erste und
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zweite Untersuchungsreihe dargestellt und diskutiert.

e Untersuchungsreihe 1:

In Abb. 4.8 sind drei Ausscheidungen zu erkennen. Ausscheidung 1 hat eine Grofle von
ca. 100 bis 200 nm, Ausscheidung 2 ca. 200 nm und Ausscheidung 3 ca. 600 nm.

Abbildung 4.8: REM-Bild einiger Ausscheidungen der Probe 4.

Die Analyse (Abb. 4.9) der ersten Ausscheidung (1) zeigt die verschiedenen detektierten
Elemente in diesem Bereich. Der Vanadiumpeak lasst auf ein Vanadiumkarbid oder -nitrid
schlieffen. Die Ausscheidung kénnte ebenfalls ein Molybd#an-Chrom-Mischkarbid sein. Die
helleren Stellen im Bild deuten auf Molybdankarbide (MoC) hin.
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Abbildung 4.9: EDX-Analyse der ersten Ausscheidung der Probe 4.
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Die zweite Ausscheidung (2) hat eine dhnliche Zusammensetzung wie Ausscheidung eins
(Abb. 4.9). Nur sind die Vanadium- und Chrompeaks geringer und es wurde kein Molybdan
detektiert. Auch diese Ausscheidung wird ein Vanadiumkarbid oder -nitrid sein.
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Abbildung 4.10: EDX-Analyse der zweiten Ausscheidung der Probe 4.

Der Bereich der dritten Ausscheidung kann nicht eindeutig identifiziert werden (Abb. 4.11).
Hierbei kann es sich um ein Chromkarbid (C'ry3Cg bzw. Cr7Cs) oder Eisenkarbid (FesC)
handeln.
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Abbildung 4.11: EDX-Analyse der dritten Ausscheidung der Probe 4.

Abb. 4.12 zeigt einen weiteren Bereich der Probe 4, in dem Ausscheidungen untersucht
wurden. Mit ca. 2 um ist die Ausscheidung 4 um einiges grofler als die Ausscheidungen 5
und 6 (beide ca. 0,5-0,6 pm).
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Abbildung 4.12: RIEM-Bild einiger Ausscheidungen der Probe 4.

In Abb. 4.13 wird die Analyse der Ausscheidung 4 dargestellt. Es ist zu sehen, dass be-
sonders drei Peaks dominieren, namlich der Vanadium-, Titan- und Nitridpeak, wobei der
Nitridpeak mit einem Titanpeak tiberlagert. Aus diesen Griinden kann die Ausscheidung
4 ein Titankarbid/-nitrid, Vanadiumkarbid/-nitrid, Chromkarbid/-nitrid oder auch eine
Mischung aus Vanadium-Titan-Karbid/Nitrid sein.
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Abbildung 4.13: EDX-Analyse der vierten Ausscheidung der Probe 4.

Die Ausscheidungen 5 und 6 zeigen beinahe die gleichen Analysen (Abb. 4.14 und 4.15).
Allerdings zeigt Ausscheidung 5 keinen Vanadiumpeak. Hierbei wird es sich um ein Chrom-
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oder Eisenkarbid handeln. Die Analyse der Ausscheidung 6 zeigt noch einen geringen
Vanadiumpeak, wodurch auf ein Chrom-, Vanadium- oder Fisenkarbid geschlossen werden
kann.
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Abbildung 4.14: EDX-Analyse der fiinften Ausscheidung der Probe 4.
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Abbildung 4.15: EDX-Analyse der sechsten Ausscheidung der Probe 4.

e Untersuchungsreihe 2:

Nach dem die Probe 4 nochmals poliert und untersucht wurde, sind in Abb. 4.16 Aus-
scheidungen mit einer Grofle von 150 bis 500 nm zu sehen. Es ist zu erkennen, dass
durch den Poliervorgang die Atzstruktur beseitigt wurde. In diesem Bereich wurden drei
Ausscheidungen mittels EDX analysiert.
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Abbildung 4.16: REM-Bild einiger Ausscheidungen der Probe 4 nach einem weiteren Polier-
vorgang.

Bei der ersten Ausscheidung (1) handelt es sich um ein Vanadiumkarbid oder -nitrid. Dies
wird wieder durch den Vanadiumpeak in der Mitte und den iiberlagerten Vanadium- und
Nitridpeaks am linken Rand gezeigt (Abb. 4.17).
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Abbildung 4.17: EDX-Analyse der ersten Ausscheidung der Probe 4 nach einem weiteren
Poliervorgang.
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Die Analyse der zweiten Ausscheidung (2) lasst aufgrund des Vanadiumpeaks und des nicht
vorhandenen Nitridpeaksauf ein Vanadiumkarbid schliefen (Abb. 4.18). Die Detektion des
Aluminiums (Aluminiumpeak) kann auf Riickstdnde des Poliervorgangs zurtick zu fithren
seln.

fn

Abbildung 4.18: EDX-Analyse der zweiten Ausscheidung der Probe 4 nach einem weiteren
Poliervorgang.

Bei der dritten Ausscheidung kann wegen des geringen Vanadiumpeaks nicht genau defi-
niert werden, ob es sich um ein Vanadium- oder Eisenkarbid handelt (Abb. 4.18).
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Abbildung 4.19: EDX-Analyse der dritten Ausscheidung der Probe 4 nach einem weiteren
Poliervorgang.
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4.2 FErgebnisse der Simulation mit MatCalc

Mit Hilfe des Simulationsprogrammes MatCalc wurde ein Phasendiagramm, ein Phasen-
mengendiagramm und das Ausscheidungsverhalten des X38CrMoV5-1 Warmarbeitstahls
berechnet. Nachfolgend werden die Simulationsergebnisse diskutiert.

4.2.1 Phasendiagramm

Durch die Berechnung eines Phasendiagramms kénnen die Phasengleichgewichte in Ab-
hiangigkeit von der Temperatur und des Kohlenstoffgehaltes dargestellt werden (Abb. 4.20).
Aufgrund dieser Berechnung kann beobachtet werden, bei welchen Temperaturen sich
welche Phasen bei einem Kohlenstoffgehalt von 0,38% (Warmarbeitstahl X38CrMov5-1)
bilden. Die Phasen werden in Tab. 4.1 aufgelistet.
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Abbildung 4.20: Berechnetes Phasendiagramm des X38CrMoV5-1 Warmarbeitstahls in
Abhingigkeit des Kohlenstoffgehalts. Der nominelle Kohlenstoffgehalt betrigt 0,38% (senkrechte
Linie).
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Tabelle 4.1: Phasen des berechneten Phasendiagramms.

Phasenbereichsnummer Phasen
1 S
2 0-+S
3 O+
4 O+y+S
5 v+S
6 o
7 Y +CraN+MC
8 v+MC
10 v+ M7 C5+MC+Cro N
11 aty+CraN+MC
12 a+y+Cro N+MCHMC;
13 a+Croy N+MCH+M-Cs
14 O[+CT2N+MC+M2306+M703
15 OZ+’Y+CT2N+MC+M2306+M703
16 7+CT2N+MC+M2306+M703
17 a1y +Cra N+ MC | Moy Cs + My C
18 a+Cro N4+MC+My3Co+ My C
19 OZ+CT2N+MC+M2306+M703+MQC
20 OZ+CT2N+MC+M703+M2306
21 a+Cro N+MC+ M, Cs4-Mos Cs+Laves
22 a+Cro N+MCH My Ce+ M7 Cs+ MyCH+ Laves

4.2.2 Phasenmengendiagramm

Fiir die Darstellung der auftretenden Phasen und deren Anteile in Abhéngigkeit von der
Temperatur in einem X38CrMoV5-1 Warmarbeitsstahl mit der Zusammensetzung laut
Tab. 3.1 wurde ein Phasenmengendiagramm, das in Abb. 4.21 dargestellt ist, berechnet.

Es ist zu erkennen, dass die flissige Phase (Liquidus) bis knapp 1380°C vorhanden ist.
Der Ferrit ist in einem kleinen Bereich zwischen 1430°C und 1477°C und bei niedrigeren
Temperaturen beginnt er sich ab ca. 842°C (Asz-Temperatur) auszuscheiden. Ab 825 °C
hat der Ferrit einen stabilen Verlauf. Der Austenit beginnt sich bei ca. 1437°C zu bilden
und bleibt bis ca. 842°C stabil ehe er sich bei 825°C auflost(Al-Temperatur). Zwischen
1041°C und 819°C bildet sich Mo,C. M;Cs ist bei hoheren Temperaturen zwischen 970°C
und 770°C und bei niedrigeren ab ca. 529°C stabil. Der Anteil des My3C5 steigt ab 837°C
stark an und bleibt ab ca. 770°C konstant. Ab 530°C verringert sich der Anteil des My3Cs
wieder. Ab ca. 1067°C scheidet sich eine MX-Phase aus. Der Anteil der MX-Phase steigt
bis ca. 970°C. Nach einem Abfall des MX bis 842°C erhoht sich der Anteil wieder und
bleibt bis zu tieferen Temperaturen nahezu konstant. Die Laves phase ist ab ca. 635°C
vorhanden.
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Abbildung 4.21: Phasenmengendiagramm des X38CrMoV5-1 Warmarbeitstahls.

4.2.3 Ausscheidungsverhalten

Da es vier Anlassschritte benotigte um die Zielhérte von 44 HRC zu erlangen, mussten
auch die Simulationen darauf abgestimmt werden (Abb. 4.22).
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Abbildung 4.22: Verlauf der Warmebehandlung bei der Ausscheidungskinetiksimulation.
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Nachfolgend werden die Ergebnisse der Simulationen mit unterschiedlichen Abkiihlpara-
metern A = 0,5/3/8 und einer Simulation mit zusétzlicher Auslagerung beschrieben und
diskutiert.

e Simulation der Ausscheidungskinetik mit A ~ 0, 5:

In Abb. 4.23 werden die Ergebnisse der Simulation mit einem Abkiihlparameter A & 0,5
dargestellt. Der Wirmeverlauf wie das Abkiihlen nach dem Erstarren von 1400°C, Harten
bei 1020°C, Anlassen bei 550°C (1 Stunde), 595°C (2 Stunden), 605°C (2 Stunden) und
610°C (2 Stunden) wird in Abb. 4.23a gezeigt.

Der Phasenanteil der Ausscheidungen (MzC, MgC, M-Cs, MyzCs, MX, Cry N, MyC und
Laves) wird in Abb. 4.23b gezeigt. Wihrend des Austenitisierens bei 1020°C lésen sich bis
auf CryN und M,C alle Ausscheidungen auf. Beim Abschreckvorgang scheidet sich MsC
aus, dessen Anteil bis zum Ende der Warmebehandlung leicht abnimmt. Der Anteil der
M7C5 Ausscheidung nimmt wahrend des Aufheizens auf die Austenitisierungstemperatur
von 1020°C stark zu und nimmt ab ca. 850°C wieder ab. Beim ersten Anlassen steigt
der M,C; Phasenanteil leicht an und verringert sich im Laufe der Warmebehandlung
gering. MyzCs und MgC' steigt wahrend des Anlassens konstant an. Die Phasenanteile
der CroN- und MoC Ausscheidungen bleiben wihrend des Anlassens unverdndert. Den
grofiten Phasenanteil nach der Wiarmebehandlung haben FesC, MyC, My3Cs und M7Cs.
Die Radien der MgC (ca. 5 nm), M:Cs (ca. 2,5 nm), Ma3Cs (ca. 8 nm), MX (ca. 1,5
nm) und M,C (ca. 5 nm) Ausscheidungen vergroflern sich nur leicht bis zum Ende der
Warmebehandlung (Abb. 4.23¢). Der Radius des M3C (ca. 90 nm) steigt wihrend des
Aufheizens in der ersten Anlassstufe sehr stark an und verringert sich dann sprungartig
wihrend des Abkiihlvorgangs nach dem ersten Anlassen. Danach bleibt der Radius nahe-
zu konstant. Erst im letzten Drittel der vierten Anlassstufe beginnt er zu vergrobern. Der
Radius des Cry N (ca. 42 nm) fillt wiahrend der ersten Anlassstufe stark ab und steigt in
der Zweiten bis auf seinen endgiiltigen Radius wieder an. Die Anzahl der sich ausschei-
denden Teilchen stellt sich wiahrend der ersten Anlassstufe ein und dndert sich bis zum
Schluss kaum mehr (Abb. 4.23d).
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Abbildung 4.23: Simulation der Auscheidungskinetik mit A\ & 0, 5. a) Wérmeverlauf b) Pha-
senanteil ¢) Radien der Teilchen d) Teilchenanzahl pro Volumen. Fiir eine bessere Ubersicht
werden die Phasenanteile der M3C, M>C, Ms3Cg und M7Cs Ausscheidung mit 0,1 und MX,
MgC' und C'roC mit 10 multipliziert.
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e Simulation der Ausscheidungskinetik mit A ~ 3:

Bei der Simulation mit dem Abkiihlparameter A = 3 (Abb. 4.24) stellen sich bis auf MsC
beinahe die gleichen Phasenanteile wie bei A = 0,5 ein (Abb. 4.24b). MgsC scheidet sich
bei A = 0,5 nach ca. drei Stunden und bei dieser Simulation mit A = 3 erst nach ca. fiinf
Stunden aus. Der Radius von M3C vergrébert in der letzten Anlassstufe nur noch sehr
gering im Vergleich zu vorher (ca. 54 nm), siche Abb. 4.24¢. Jedoch hat sich der Radius
des M,C fast verdoppelt (ca. 9,6 nm). Die Verlaufe der Teilchenanzahl pro Volumen haben
den selben Verlauf wie bei der Simulation mit A = 0,5 (Abb. 4.24d).
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Abbildung 4.24: Simulation der Ausscheidungskinetik mit A = 3. a) Wéarmeverlauf b) Phasen-
anteil ¢) Radien der Teilchen d) Teilchenanzahl pro Volumen. Fiir eine bessere Ubersicht werden
die Phasenanteile der MsC, MsC, M>3Cs und M7Cs Ausscheidungen mit 0,1 und MX, MgC
und C'roC mit 10 multipliziert.
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e Simulation der Ausscheidungskinetik mit A ~ &:

Bei einem Abkiihlparameter von A = 8 ist in Abb. 4.25a eine ldngere Abkiihldauer zu
erkennen. Die Phasenanteile haben beinahe den gleichen Verlauf wie bei den anderen
zwei Simulationen zuvor (Abb. 4.25b). MgC' scheidet sich nun wahrend des Anlassens
nicht mehr aus. Auch kommt es zu keiner Vergroberung, wie vorher beobachtet, des M3C
(53 nm) am FEnde der Warmebehandlung (Abb. 4.25¢). Der Radius des MyC' vergrofert
sich deutlich auf ca. 24 nm im Vergleich zu den vorherigen Simulationen mit ca. 5 nm bei
A=0,5und 9,6 nm bei A = 3.
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Abbildung 4.25: Simulation der Ausscheidungskinetik mit A = 8. a) Wirmeverlauf b) Phasen-
anteil ¢) Radien der Teilchen d) Teilchenanzahl pro Volumen. Fiir eine bessere Ubersicht werden
die Phasenanteile der MsC, MsC, M>3Cs und M7Cs Ausscheidungen mit 0,1 und MX, MgC
und C'roC mit 10 multipliziert.
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e Simulation der Ausscheidungskinetik mit A = 0,5 und zusitzlichem Auslagern
bei 590°C: Bei der Verarbeitung von Werkstoffen (Strangpressen, Gesenkschmieden) tre-
ten im Warmarbeitsstahl kurzfristig zyklische Temperaturschwankungen bis 600°C auf.
Diese Simulation berechnet den Einfluss dieser Temperaturschwankungen auf das Aus-
scheidungsverhalten wihrend des Betriebes fiir einen X38CrMoV5-1 Warmarbeitsstahl.
Fiir die Beschreibung der zyklischen Temperaturschwankungen wurde die mittlere Tempe-
ratur von 590°C gewahlt. Nach dem vierten Anlassen wird nochmals auf eine Temperatur
von 590°C erwéarmt und anschlieend fiir 1000 Stunden gehalten (Abb. 4.26a). Wahrend
des Auslagerns 16st sich der Anteil des M3C' beinahe auf und der des Ma3Cy steigt stark
an (Abb. 4.26b). Die MX- und M,C-Anteile steigen ebenfalls mit der Dauer des Ausla-
gerns an, wiahrend sich M7;C3 auflést und zu einem spéteren Zeitpunkt wieder ausscheidet.
MgC' erreicht bei ca. 130 Stunden seinen maximalen Anteil und 16st sich danach wieder
auf. Der Radius des M3C' steigt zu Beginn des Auslagerns stark an und verringert sich
danach wieder (Abb. 4.26¢). Es ist zu erkennen, dass die anderen Radien leicht steigen
oder konstant bleiben.
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Abbildung 4.26: Simulation der Ausscheidungskinetik beim Auslagern in logarithmischer Dar-
stellung. a) Warmeverlauf b) Phasenanteil ¢) Radien der Teilchen d) Teilchenanzahl pro Vo-
lumen. Fiir eine bessere Ubersicht wird der Phasenanteil der MsC, MoC, My3Cs und MCs

Ausscheidungen mit 0,1 multipliziert.
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4.3 Diskussion der Ergebnisse

Im folgenden werden die experimentellen Untersuchungen mit den Frgebnissen der Simu-
lationen mit MatCalc™ verglichen und diskutiert.

Die detektierten Ausscheidungen der Probe 1 und 4, bei denen es sich vorwiegend um
Primérausscheidungen handelt, wurden mittels REM und EDX-Analyse untersucht. Laut
EDX-Analyse handelt es sich bei den Ausscheidungen der Probe 1, die nach dem Hérten
entnommen wurde, entweder um Vanadiumkarbide oder -nitride mit einer Gréfie von 20
nm bis 400 nm (Kap. 4.1.1).

Da bei der ersten Untersuchung der Probe 4 eine Atzstruktur zu erkennen war, wur-
de die Probe 4 ein weiteres Mal poliert und untersucht.

Bei der ersten Untersuchungsreihe der Probe 4 wurden Ausscheidungen mit einer Grofle
von ca. 100 bis 600 nm detektiert (Abb. 4.8). Diese Ausscheidungen konnen aufgrund
der EDX-Analysen wie z.B. in Abb. 4.9 und 4.10 als Vanadiumkarbid/ -nitrid oder ein
Molybdankarbid bestimmt werden. In der Analyse in Abb. 4.11 handelt es sich um ein
Eisen- oder Chromkarbid. Fin anderes Ergebnis ergab die Analyse der Ausscheidung 4
der Probe 4 (Abb. 4.12). In Abb. 4.13 sind die zwei grolen Titan- und Vanadiumpeaks
und der iiberlagerte Titan- und Nitridpeak zu sehen, die auf ein Titankarbid/-nitrid,
Vanadiumkarbid /-nitrid, Chromkarbid /-nitrid oder einer Mischung aus Vanadium-Titan-
Karbid /-Nitrid schlieflen lasst.

Die zweite Untersuchungsreihe der Probe 4 ergab eine Grofle von ca. 160 bis 500 nm fiir die
untersuchten Ausscheidungen, die durch die Analyse als Vanadiumkarbide oder -nitride
beschrieben werden. Die Ergebnisse der beiden Untersuchungsreihen der Probe 4 fithrten
zu den selben Ergebnissen. Die Radien der Ausscheidungen beider Untersuchungen lie-
gen ca. zwischen 100 nm und 600 nm und bei den detektierten Ausscheidungen handelt
es sich um Vanadiumkarbide/-nitride, Chromkarbide /-nitride oder auch um Eisenkarbide.

Da die feinen Sekundarausscheidungen durch die EDX-Analyse nicht genau bestimmt
werden konnten, miissen fiir eine genaue Validation zwischen den Simulationen und den
experimentellen Ergebnissen weitere Untersuchungen durchgefithrt werden.

An dieser Stelle wird auf die Arbeit von Krumphals et al. [33] verwiesen, bei der die
Wirmebehandlung eines X38CrMoV5-1 Warmarbeitstahls ( Bohler W400) zu einer Ziel-
hérte von 48 bis 50 HRC fiihrte. Die Proben des W400 wurden fiir eine Stunde bei
1020°C austenitisiert und anschlieend gehértet. Darauf folgten zwei Anlassstufen mit
550°C und 580°C fiir jeweils 2 Stunden. Der schematische Temperaturverlauf wird in
den Ergebnissen der MatCalc Simulationen in Abb. 4.27a gezeigt. Mittels Transmissions-
Elektronen-Mikroskop (TEM) wurden die Stahlproben auf Sekundéarausscheidungen un-
tersucht und anschlieffend mit den Frgebnissen der durchgefiithrten MatCalc Simulationen,
die in Abb. 4.27 dargestellt werden, verglichen. Der Vergleich der Simulationsergebnisse
mit den experimentellen Ergebnissen (Abb. 4.28) in Krumphals et al. ergab, dass die Grofie
des FesC (75420 nm) mit dem Radius des FesC' (100 nm) der Simulation (Abb. 4.27¢)
gut tibereinstimmte.
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Abbildung 4.27: Simulation der Ausscheidungskinetik des W400. a) Temperaturverlauf b)
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wird der Phasenanteil der M7Cs Ausscheidung mit 0,1 multipliziert [33].
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@ W ©

Abbildung 4.28: TEM-Aufnahmen des W400. Ausscheidungen wie FesC, VC an den Korn-
grenzen (rote Pfeile), grofie Primérkarbide (rote Kreise) und eine hohe Versetzungsdichte [33].

Da der W400 nur einen anderen Siliziumgehalt (Si~ 0,2) als der W300 (Si~ 1,10) besitzt,
werden die Ergebnisse dieser Arbeit mit den Ergebnissen der Arbeit von Krumphals et
al. verglichen.

In der vorliegenden Arbeit wurde bei der Simulation des Ausscheidungsverhalten bei einem
Abkiihlparameter von A & 0,5 ein Radius des Fe;C von ca. 90 nm simuliert (Abb. 4.23).
Bei den Simulationen mit A = 3 bzw. 8 (Abb. 4.24 bzw. 4.25) wurden Radien von 54 nm
bzw. 53 nm ermittelt. Die Ergebnisse der Simulationen dieser Arbeit passen somit relativ
gut zu den experimentellen Ergebnissen von Krumphals et al..

Fiir eine genauere Validation zwischen den Simulationen und den Stahlproben des X38Cr-
MoV5-1 Warmarbeitstahl (W300) miissen weitere experimentelle Versuche durchgefiihrt
werden. Allerdings ist eine REM-EDX-Analyse bei dieser Stahlsorte und Wéarmebehand-
lung keine geeignete Untersuchungsmethode. In zukiinftigen Arbeiten kénnte eine Unter-
suchung mittels Transmissions-Elektronen-Mikroskops (TEM) zu detaillierteren Ergebnis
fithren, da mittels TEM sehr kleine Teilchen detektiert werden konnen.



5 Zusammenfassung

Warmarbeitsstihle zéhlen zu jenen Stidhlen, die als Werkzeuge fiir das spanlose Umfor-
men von Werkstoffen wie Aluminium-, Zink-, Magnesium-, Kupfer- und Eisenlegierungen
bei erhohten Temperaturen eingesetzt werden. Verwendet werden sie beim Strangpressen,
Druckguss, Schmieden mit Gesenken oder Himmern und Schneiden.

Fiir diese Anwendungen werden besondere Anforderungen an die Anlassbestandigkeit,
Warmfestigkeit, Warmhéarte, Warmverschleifwiderstand, Warmzéhigkeit und Tempera-
turwechselbestandigkeit gestellt. Durch Zulegieren einiger Legierungselemente wie Chrom,
Molybdén, Mangan und Vanadin kénnen die benotigten Eigenschaften mittels einer be-
stimmten Warmebehandlung eingestellt werden. Wahrend des Hirtens wird ein mar-
tensitisches Gefiige eingestellt und im nachfolgenden Anlassen scheiden sich Sonderkar-
bide vom Typ MC, MyC, MC, My3Cs und M,;C5 aus und kénnen so zu einem Se-
kundérhartemaximum fiihren.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war die Untersuchung der Ausscheidungskinetik von Kar-
biden ausgehend von der chemischen Zusammensetzung des Warmarbeitsstahls X38Cr-
MoV5-1 (W300) wahrend einer bestimmten Warmebehandlung. Es sollten die Ergebnisse
der vergiiteten Stahlprobe 4 (Abb. 3.4), die mit einer REM-EDX-Analyse untersucht wur-
de, mit den Ergebnissen der Ausscheidungssimulation, die mit der Software MatCalc™™
durchgefiithrt wurde, abgeglichen und verifiziert werden.

Die Ergebnisse der experimentellen Untersuchung mittels REM-EDX-Analyse zeigten vor-
wiegend Primérausscheidungen von einer Gréfle zwischen 100 nm bis 600 nm. Bei den un-
tersuchten Ausscheidungen handelt es sich um Vanadiumkarbide /-nitride, Chromkarbide /-
nitride oder auch um Eisenkarbide.

Die Simulationsergebnisse der vorliegenden Arbeit wurden ebenfalls mit den Frgebnis-
sen der Arbeit von Krumphals et al. verglichen. In der Arbeit von Krumphals et al.
wurde ein X38CrMoV5-1 Warmarbeitstahl (W400) bei 1020°C (1 Stunde) gehartet und
anschlieflend bei 550°C und 580°C (jeweils 2 Stunden) angelassen. Der Vergleich der expe-
rimentellen Ergebnisse mit den Simulationen in Krumphals et al. ergaben, dass die Grofle
des FezC (75£20 nm) mit dem Radius des FesC' (100 nm) der Ausscheidungssimulation
(Abb. 4.27¢) tibereinstimmte.

Die Ergebnisse der Simulation des Ausscheidungsverhaltens bei einem Abkiihlparameter
von A & 0,5 ergaben in der vorliegenden Arbeit einen Radius des FesC' von ca. 90 nm
(Abb. 4.23¢) und bei den Simulationen mit A = 3 bzw. 8 wurden Radien von 54 bzw. 53
nm (Abb. 4.24¢ und 4.25¢) berechnet. Somit kann gesagt werden, dass die Ergebnisse der
Simulationen dieser Arbeit sehr gut mit den experimentellen Ergebnissen iibereinstimmen.

Fir eine genauere Validation zwischen den Simulationen und den experimentellen Fr-

gebnissen des Warmarbeitsstahls X38CrMoV5 — 1 (W300) miissen weitere experimen-
telle Untersuchungen durchgefiihrt werden. Eine Untersuchung mittels Transmissions-

74
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Elektronen-Mikroskop (TEM) wire vorteilhaft, da diese Methode sehr kleine Teilchen
analysieren kann.
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A Beispielanhang

Im folgenden werden die fiir die Simulation der Ausscheidungskinetik verwendeten "Scripts”

aufgelistet.

A.1 Skript der Ausscheidungskinetik mit A\ ~ 0.5

$Application
R B s

$new workspace

QA AR AAA AR FAA AR AFAAAA A AAAAA A AAAAKIAAAA A
new_workspace

set_workspace_info Simulation der Warmebehandlung von W300 (Probe B15)
set_workspace_info +

set_workspace_info + Ausgewihlte Elemente:

set_workspace_info + Fe C Si Cr Mo Mn V

set_workspace_info +

set_workspace_info + Matrix phases: Ferrite(BCC_A2) , Austenite(FCC_A1)
set_workspace_info -+ Precipitate phases: MX (NbC, VN) | M6C , M7C3 |, M23C6 ,
HCP_A3

set_workspace_info + M3C(Cementite) and Laves phase

set_workspace_info +

set_workspace_info + Warmebehandlung

set_workspace_info + Casting von 1400°C

set_workspace_info + Austenitisieren bei 1020°C fiir 30 Minuten
set_workspace_info + Abkiihlen auf Martensit-Start-Temperatur mit Lambda=0,5
set_workspace_info + 1.Anlassen bei 550°C fiir 1 Stunde

set_workspace_info + 2.Anlassen bei 595°C fiir 2 Stunden

set_workspace_info + 3.Anlassen bei 605°C fiir 2 Stunden

set_workspace_info + 4.Anlassen bei 610°C fiir 2 Stunden
$>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<

$DATENBANK

G AAAAAAA AR FAA A AAAAAAAAAAAAA A AR AR AAR AR AR A A A A K

open_thermodyn_database mc_steel.tdb
QA AR AAAA AR FAAA AR AAAK A AAAAA A AAAAKIAAAA A

$SAUSGEWAHLTE ELEMENTE; CHEMISCHE ZUSAMMENSETZUNG

QA AR AA AR AAAA A AAA A AAA A AAA A
select_elements C Cr Fe Mn Mo Si V N

select_phase fcc_al bec_a2 hep_a3 cementite laves_phase M23C6 M7C3 M23C6 M6C
set_reference_element fe

read_thermodyn_database
enter_composition wp ¢=0,38 Cr=>5,00 Mn=0,40 Mo=1,30 Si=1,10 V=0,40 N=0,001
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G AR AR AR AAAAAAAAAAAA AR AR FR AR A A A A K

$VARIABLEN

G AAAAAAAAAA IR AR A AAAAAAAAAAAAA KA AR AR AR A A A A K

set-variable-value npc 100 $ number of particle classes
QA AR A AR A AA A A AR A A A A A

$DATENBANK DIFFUSION

GRAFAAAAAAAAAAAA IR IR A AAAAAAAAAAAAA A AR AR AR AR AR A A A KK

read_mobility_database mc_sample_fe.ddb
QA A AA AR AA A AR AAAA A AAA A AAAAKIFAAA A

$GLEICHGEWICHTSBERRECHNUNG

kkstotsfotokok koot skl kol ookl sk kool ok ko ok
set_temperature_celsius 1100

set_automatic_startvalues

calc_equilibrium
QA AR AR AAA AR FAA AR FAAAA A AAAAA AR AAAA KA A A

PRECIPITATION

G AAAAAAAA AR AAA A AAAAAAAAAAAAA A AR AR AAR AR AR A A A KK

PRECIPITATION DOMAIN

o L o

create_precipitation_domain austenite $Austenite as. parti. domain
set_precipitation_parameter austenite x fcc_al $matrix phase of domain austenite
set_precipitation_parameter austenite d lel2 $dislocation density
set_precipitation_parameter austenite g 100e-6 $grain diameter
create_precipitation_domain ferrite

set_precipitation_parameter ferrite x bec_a2 $matrix phase of domain austenite
set_precipitation_parameter ferrite d lel4 $dislocation density
set_precipitation_parameter ferrite g 100e-6 1 $grain diameter
set_precipitation_parameter ferrite s 0,1e-6 100 $subgrain diameter

¢

$PRECIPITATION PHASE M23C6

Q¢
D

create_new_phase m23c6 p $ precipitation phase m23c6
set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 d austenite $ domain austenite
set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 ¢ npc $ number of particle classes
set_precipitation_parameter m23c6_p0 n s ge $ nucleation site=grain boundary
¢

$PRECIPITATION PHASE MX

Q¢
D

create_new_phase FCC_A1#01 p $ precipitate phase MX
set_precipitation_parameter FCC_A14#01_P0 d austenite
set_precipitation_parameter FCC_A1401_P0 ¢ npc
set_precipitation_parameter FCC_A1#01_P0 n s ge
¢

$PRECIPITATION PHASE M3C
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Q¢
D

create_new_phase cementite p $ precipitate phase cementite
set_precipitation_parameter cementite_p0 d austenite
set_precipitation_parameter cementite_p0 ¢ npc

set_precipitation_parameter cementite_p0 n ¢ p $ nucleus comp: para-equilibrium
set_precipitation_parameter cementite_p0O n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE M7C3

Q¢
D

create_new_phase m7¢3 p § precipitate phase M7C3
set_precipitation_parameter m7¢3_p0 d austenite
set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 ¢ npc
set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE M6C

Q¢
D

create_new_phase m6¢ p $ precipitate phase M6C
set_precipitation_parameter m6c_p0 d austenite
set_precipitation_parameter m6c_p0 ¢ npc
set_precipitation_parameter m6c_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE Cr2N

Q¢
D

create_new_phase hep_A3#01 p $ precipitate phase Cr2N
set_precipitation_parameter hep_A3#01_p0 d austenite
set_precipitation_parameter hep_A3#01_p0 ¢ npc
set_precipitation_parameter hcp_A3#01_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE M2C

Q¢
D

create_new_phase hep_A3#02 p § precipitate phase M2C
set_precipitation_parameter hep_A3#02_p0 d austenite
set_precipitation_parameter hep_A3#02_p0 ¢ npc
set_precipitation_parameter hcp_A34#02_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE LAVES PHASE

Q¢
D

create_new_phase laves_phase p $ precipitate phase Laves phase
set_precipitation_parameter laves_phase_p0 d austenite
set_precipitation_parameter laves_phase_p0 ¢ npc

set_precipitation_parameter laves_phase_p0 n s ge
skt sk s ok sk oo Sk s s e o e o sk s o ek ek ot ok ok ot ok ek ksl stk sk e ok e e sk e o e o o o

$Wirmebehandlung

G AAAAAAAAAA IR AR AR AAAAAAAAAAAA A AR AAR AR AR A A A A K

create_heat_treatment sample_ht
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G AAAAAAA A IA IR AR A AAAAAAAAAAAAA A AR AAR AR AR A A A A K

$CASTING

$>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<>|<************************

$ append segmnent no.1(0) to heat treatment schedule

append-ht-segment sample_ht

edit-ht-segment sample_ht 0 ¢ cooling after casting from 1400°C to Ms $Ms-temp.=290°C
edit-ht-segment sample_ht 0 d n austenite $ define precipitation domain for first ht seg-
ment

edit-ht-segment sample_ht 0 s 1400 $ define segment start temperature

edit-ht-segment sample_ht 0 ¢ cooling to 290°C with 0.375°C/s (Lambda &) edit-ht-
segment sample_ht 0 1 290 -0,375

¢

$Halten auf Temperatur von 290°C fiir 300 Sekunden

Q¢
D

$ append segmnent no.2(1) to heat treatment schedule

append-ht-segment sample_ht

edit-ht-segment sample_ht 1 d n ferrite

edit-ht-segment sample_ht 1 2 0 300 § definition of second ht segment: Tdot+delta_t(2)-—
end temperature: 280°C (Tdot=0 — T=const.); end time: 300s

$attach a pre-segment script to change nucleation

edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter m6c_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 r -} set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter fcc_al#01_p0 n s gsd
edit_ht_segment sample_ht 1 v + set_precipitation_parameter Cementite_p0 n s gsd
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter hcp A3#01_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter hcp_ A3#02_p0 n s gs

edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter laves_phase _p0 n s gs
QA AR AR AAA AR FAAAA AR AAAA I AAAAA A AAA A A A A

$Austenitisieren
G AFA A FAA A AR AAFAAFFAFFAAFAAHFAAFRAAFAAAFAAFAAFFAAFA A K

>

]
$Transformationtemperatur
il
]

$ append segmnent 1no.3(2) to heat treatment schedule

append-ht-segment sample_ht

edit-ht-segment sample_ht 2 ¢ heating-up to transformation temperature of 825°C in 3360s
edit-ht-segment sample_ht 2 3 825 3360

¢

$ Aufheizen

Q¢
D

$ append segmnent no.4(3) to heat treatment schedule
append-ht-segment sample_ht

edit-ht-segment sample_ht 3 ¢ heating-up to 1020°C in 720 s
edit-ht-segment sample_ht 3 d n austenite
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edit-ht-segment sample_ht 3 3 1020 720 $attach a pre-segment script to change nucleation
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set_precipitation_parameter m6c_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter fcc_al#01_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter Cementite_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter hep_A3#01_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter hep_A3#02 p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter laves_phase p0 n s ge

¢

SAUSTENITISIEREN

Q¢
D

$ append segment no.5(4) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 4 ¢ $Austenitisieren bei 1020°C fiir 30 min
edit_ht_segment sample_ht 4 d n austenite $segment

edit_ht_segment sample_ht 4 ¢ Austenitisieren bei 1020°C fiir 30 min
edit_ht_segment sample_ht 4 2 0 1800

QA AR AA AR A AAA A AAA AR AAA A AA A

$Harten
B R R s

ABKUHLEN auf Ms-Temperatur

o H LK

$ append segment no.6(5) to heat treatment schedule

append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 5 ¢ abkiihlen von 1020°C bis auf 290°C in 110 s $Lambda=0,5
edit_ht_segment sample_ht 5 d n austenite $segment

edit_ht_segment sample_ht 5 ¢ abkiihlen von 1020°C auf 290 mit in 110 s
edit_ht_segment sample_ht 5 3 290 110

QA AR AR AA AR A AR AAAA A AR AAA A AA A

$Anlassen 1
Gkt R R SRR SR o R SR s R R R R R R ok

=

$AUFHEIZEN
g

$append segment no.7(6) to heat treatment schedule

append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 6 ¢ Aufheizen auf 550°C

edit_ht_segment sample_ht 6 d n ferrite

edit_ht_segment sample_ht 6 ¢ Aufheizen auf 550°C

edit_ht_segment sample_ht 6 3 550 300 $attach a pre-segment script to change nucleation
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set_precipitation_parameter m6c_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 v + set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 v + set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 n s gs
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edit_ht_segment sample_ht 6 r + set-precipitation-parameter fcc_al#01_p0 n s gsd
edit_ht_segment sample_ht 6 v + set-precipitation-parameter Cementite_p0 n s gsd
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set-precipitation-parameter hep_A3#01 p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set-precipitation-parameter hep_A3#02 p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set-precipitation-parameter laves_phase p0 n s gs
¢

$Halten auf Temperatur von 550°C fiir 1 Stunde

Q¢
D

$append segment no.8(7) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 7 ¢ Halten auf 550°C fiir 3600s
edit_ht_segment sample_ht 7 3 550 3600

¢

$ABKUHLEN auf Ms-Temperatur

Q¢
D

$ append segment no.9(8) to heat treatment schedule

append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 8 ¢ abkiihlen von 550°C bis auf 290

edit_ht_segment sample_ht 8 ¢ abkiihlen von 550°C auf 290 mit lambda_soll=0,5 (43sek.
fiir 260°C)

edit_ht_segment sample_ht 8 3 290 43

QA AR AA AR AA AR A AAAK A AAA A AAAA KA A A

$Anlassen 2
Gkt R R SRR SR o R SR s R R R R R R ok

=

$AUFHEIZEN
g

$append segment no.10(9) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 9 ¢ Aufheizen auf 595°C

edit_ht_segment sample_ht 9 d n ferrite

edit_ht_segment sample_ht 9 ¢ Aufheizen von 290°C auf 595°C in 305sek.

edit_ht_segment sample_ht 9 3 595 305
¢

$Halten auf Temperatur von 595°C fiir 2 Stunden

I
D

$append segment no.11(10) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht
edit_ht_segment sample_ht 10 ¢ Halten auf 595°C fiir 7200sek.

edit_ht_segment sample_ht 10 3 595 7200
¢

$ABKUHLEN auf Ms-Temperatur

Q¢
D

$ append segment no.12(11) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht
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edit_ht_segment sample_ht 11 ¢ abkiihlen von 595°C

edit_ht_segment sample_ht 11 ¢ abkiihlen von 595°C auf 290 mit lambda_soll=0,5 (51 sek.
fiir 305°C )

edit_ht_segment sample_ht 11 3 290 51

QA AR AR AA AR A AR AAAA A AAA A AAA A AAA A

$Anlassen 3

GRAFAAAAAAAAAAA IR AR A AAAAAAAAAAAAA KA AAR AR AR A A A KK

=

$AUFHEIZEN
g

$append segment no.13(12) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 12 ¢ Auftheizen auf 605°C von 290
edit_ht_segment sample_ht 12 ¢ Aufheizen von 290°C auf 605°C in 310sek.
edit_ht_segment sample_ht 12 3 605 310

¢

$Halten auf Temperatur von 605°C fiir 2 Stunden
¢

$append segment no.14(13) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 13 ¢ Halten auf 605°C fiir 7200s
edit_ht_segment sample_ht 13 3 605 7200

¢

$ABKUHLEN AUF Ms-Temperatur
Q¢

$ append segment no.15(14) to heat treatment schedule

append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 14 ¢ abkiihlen von 605°C bis auf 290

edit_ht_segment sample_ht 14 ¢ abkiihlen von 605°C auf 290 mit lambda=0,5(53sek. fiir
315°C)

edit_ht_segment sample_ht 14 3 290 53

QA A AR AA AR AA AR FAAAA A AAA A A AAAAKIFAAA A

$Anlagsen 4

G AAAAAAAA I AA AR AR A AAAAAAAAAAAAA A AR AR AR AR A A A A K

=

$AUFHEIZEN
g

$append segment no.16(15) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 15 ¢ Auftheizen auf 610°C von 290
edit_ht_segment sample_ht 15 ¢ Auftheizen von 290°C auf 610°C in 310sek.

edit_ht_segment sample_ht 15 3 610 310
¢

$Halten auf Temperatur von 610°C fiir 2 Stunden

Q¢
D
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$append segment no.17(16) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 16 ¢ Halten auf 610°C fiir 7200s
edit_ht_segment sample_ht 16 3 610 7200

¢

$ABKUHLEN AUF Ms-Temperatur

Q¢
D

$ append segment no.18(17) to heat treatment schedule

append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 17 ¢ abkiihlen von 610°C bis auf 290

edit_ht_segment sample_ht 17 ¢ abkiihlen von 610°C auf 290 mit lambda— 0, 5(53sek. fiir
320°C)

edit_ht_segment sample_ht 17 3 290 53

¢

$Halten auf Ms-Temperatur

Q¢
D

$append segment no.19(18) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 18 ¢ Halten auf 290°C fiir 500s
edit_ht_segment sample_ht 18 d y

edit_ht_segment sample_ht 18 3 290 500

G AAAAAAAA AR AR A A AAAAAAAAAAAAA AR AR AAR AR AR A A A KK

$OUTPUT WINDOW

G AAAAAAAA AR AR AAAAAAAAAAAAAAA A AR AR AAR AR AR A A A A K

new-gui-window pl set-gui-window-property . X stepvalue/3600 $ default x-axis variable

(time)

$

$STEMPERATUR

$

set-plot-option . s n b t$c
set-plot-option . s m -1 t$c Temp
set-plot-option . a x 1 t t[h]
set-plot-option . a x 1 y lin
set-plot-option . a x 1 s auto
set-plot-option . a 'y 1 t T[°C]
set-plot-option . 1 b

¢

$PHASE FRACTIONS

¢

D

create-new-plot x . § Phase fractions

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

s n b f$Cementite_p0

s m -1 f$Cementite_p0 M<sub>3</sub>C
sn b f$M6C_p0

sm -1 f$M6C_p0 M<sub>6</sub>C

sn b f$M7C3p0
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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 .
set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .

¢

.sm -1 f§$M7C3_p0 M<sub>7</sub>C<sub>3</sub>
sn b f$M23C6_p0

.sm -1 f$M23C6_p0 M<sub>23</sub>C<sub>6</sub>
s n b f$fcc_al#01 _p0

s m -1 f$fec_al#01_p0 MX

s n b f$hep_a3#01_p0

s m -1 {$hep_a3#01_p0 Cr<sub>2</sub>N

s n b f$hep_a3#02_p0

s m -1 {$hep_a3#02_p0 M<sub>2</sub>C

s n b f$laves_phase_p0

s m -1 f$laves_phase_p0 Laves

ax 1t tlh]

ax1lylin

ax 1 sauto

ay 1f100

ay 1t %]

1b

$MEAN RADIUS

¢

D

create-new-plot x . § Mean Radii set-plot-option . s n b r_mean$Cementite_p0

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

set-plot-option

set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .
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 m -1 rrmean$Cementite_p0 M<sub>3</sub>C
s n b romean$M6C _p0

s m -1 rrmean$M6C_p0 M<sub>6</sub>C

s n b romean$M7C3_p0

s m -1 rrmean$M7C3_p0 M<sub>7< /sub>C<sub>3</sub>
s n b rmean$M23C6_p0

s m -1 rrmean$M23C6_p0 M<sub>23< /sub>C<sub>6</sub>
s n b r_mean$fec_al#01_p0

s m -1 rmean$fec_al#01_p0 MX

s n b r_mean$hep_a34#01_p0

s m -1 rrmean$hep_a3#01_p0 Cr<sub>2</sub>N
. s n b romean$Shep_a3#02_p0

s m -1 rrmean$hep_a3#02_p0 M<sub>2</sub>C
s n b r_mean$laves_phase_p0

s m -1 r_mean$laves_phase_p0 Laves

ax 1ttlh]

ax1lylin

ax 1 sauto

ay1lfle9

ay 1t Rnm]

ay ly log

ay 1s0,1.

1b

D
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$NUMBER OF PARTICLES

Q¢
D

create-new-plot x . $§ Number of Particles

set-plot-option . s n b num_part$Cementite_p0

set-plot-option . s m -1 num_part$Cementite_p0 M<sub>3</sub>C
set-plot-option . s n b num_part$M6C _p0

set-plot-option . s m -1 num_part$M6C_p0 M<sub>6</sub>C

set-plot-option . s n b num_part$M7C3_p0

set-plot-option . s m -1 num_part$M7C3_p0 M<sub>7</sub>C<sub>3</sub>
set-plot-option . s n b num_part$M23C6_p0

set-plot-option . s m -1 num_part$M23C6_p0 M<sub>23< /sub>C<sub>6</sub>
set-plot-option . s n b num_part$fecc_al#01_p0

set-plot-option . s m -1 num_part$fcc_al#01_p0 MX

set-plot-option . s n b num_part$hep_a3#401_p0

set-plot-option . s m -1 num_part$hep_a3#01_p0 Cr<sub>2</sub>N
set-plot-option . s n b num_part$hep_a3#402_p0

set-plot-option . s m -1 num_part$hep_a3#02_p0 M<sub>2</sub>C
set-plot-option . s n b num_part$laves_phase_p0

set-plot-option . s m -1 num_part$laves_phase_p0 Laves

set-plot-option . a x 1 t t[h]

set-plot-option . a x 1 y lin

set-plot-option . a x 1 s auto

set-plot-option . a y 1 t Njm<sup>-3</sup>|, Jim<sup>-3</sup>s<sup>-1</sup>|
set-plot-option . a y 1 y log

set-plot-option . ay 1s 1..

set-plot-option . 1 b

move_gui_window . 20 20 800 1000

update-gui-window .
QA AR AAAA AR AAA AR AAAA AR FAAAK A AAAAA A AAAAKIFAAA A

$Simulation
Gkl Rok
set_simulation_parameter e 1le24

set_simulation_parameter t h sample_ht 10

set_simulation_parameter s r

start-precipitate-simulation

A.2 Skript der Ausscheidungskinetik mit A\ ~ 3

$Application
R B s

$new workspace
GHRAFAAFA A FAA AR AR AAFAAFFAAFAAHFAAFRAAFAA A A AT A FAAFF A K

new_workspace
set_workspace_info Simulation der Warmebehandlung von W300 (Probe B15)
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set_workspace_info +

set_workspace_info + Ausgewihlte Elemente:

set_workspace_info + Fe C Si Cr Mo Mn V

set_workspace_info +

set_workspace_info + Matrix phases: Ferrite(BCC_A2) , Austenite(FCC_A1)
set_workspace_info + Precipitate phases: MX (NbC, VN) | M6C |, M7C3 |, M23C6 ,
HCP_A3

set_workspace_info + M3C(Cementite) and Laves phase

set_workspace_info +

set_workspace.info + Warmebehandlung

set_workspace_info + Casting von 1400°C

set_workspace.info + Austenitisieren bei 1020°C fiir 30 Minuten
set_workspace_info + Abkiihlen auf Martensit-Start-Temperatur mit Lambda=3
set_workspace.info + 1.Anlassen bei 550°C fiir 1 Stunde

set_workspace.info + 2.Anlassen bei 595°C fiir 2 Stunden

set_workspace.info + 3.Anlassen bei 605°C fiir 2 Stunden

set_workspace_info + 4.Anlassen bei 610°C fiir 2 Stunden

QA AR A AA AR A AR A AAA A AAA A AAAAIIFAAA A

$DATENBANK

G A AR AR A AAAAAAAAAA AR AR AR AR A A A A K

open_thermodyn_database mc_steel.tdb
QA AR A AA AR AA AR FAAAK A AAA A AAAAKIAAAA A

$AUSGEWAHLTE ELEMENTE; CHEMISCHE ZUSAMMENSETZUNG

QA AR AA AR FAAAA AR FAAAA A AAA A AAAAIIFAAA A
select_elements C Cr Fe Mn Mo Si V N

select_phase fcc_al bec_a2 hep_a3 cementite laves_phase M23C6 M7C3 M23C6 M6C
set_reference_element fe

read_thermodyn_database

enter_composition wp ¢=0,38 Cr=>5,00 Mn=0,40 Mo=1,30 Si=1,10 V=0,40 N=0,001

G AAAAAAAI IR AR AAAAAAAAAAAA AR AR AR AR AR KA K

$VARIABLEN

GRAFAAAAAAAAAAAA IR A AAAAAAAAAAAAA A AR AR AR AR AR A A A KK

set-variable-value npc 100 $ number of particle classes
QA A AR AAA AR AA AR A AAK A AAAAAAK A AAA A A A A

$DATENBANK DIFFUSION

G AAAAAAAAAI IR AR A AAAAAAAAAAAAAAAAK IR AR AR A A A A K

read_mobility_database mc_sample_fe.ddb
QA AR AA AR A A A AAA A AAA A AA A

$GLEICHGEWICHTSBERRECHNUNG
R
set_temperature_celsius 1100

set_automatic_startvalues

calc_equilibrium
QA AR AA AR AA AR AAAA A AAAAA A A AAA A AAA A

PRECIPITATION
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G AAAAAAA AR AR A AAAAAAAAAAAAA A AR AR AR AR A A A A K

oS

$SPRECIPITATION DOMAIN
¢

W
create_precipitation_domain austenite $Austenite as. parti. domain
set_precipitation_parameter austenite x fcc_al $matrix phase of domain austenite
set_precipitation_parameter austenite d lel2 $dislocation density
set_precipitation_parameter austenite g 100e-6 $grain diameter
create_precipitation_domain ferrite

set_precipitation_parameter ferrite x bec_a2 $matrix phase of domain austenite
set_precipitation_parameter ferrite d lel4 $dislocation density
set_precipitation_parameter ferrite g 100e-6 1 $grain diameter
set_precipitation_parameter ferrite s 0,1e-6 100 $subgrain diameter

¢

$PRECIPITATION PHASE M23C6

Q¢
D

create_new_phase m23c6 p $ precipitation phase m23c6
set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 d austenite $ domain austenite
set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 ¢ npc $ number of particle classes

set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 n s ge $ nucleation site=grain boundary
¢

$PRECIPITATION PHASE MX

Q¢
D

create_new_phase FCC_A14£01 p $ precipitate phase MX
set_precipitation_parameter FCC_A14#01_P0 d austenite
set_precipitation_parameter FCC_A1401_P0 ¢ npc
set_precipitation_parameter FCC_A1#01_P0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE M3C

Q¢
D

create_new_phase cementite p $ precipitate phase cementite
set_precipitation_parameter cementite_p0 d austenite
set_precipitation_parameter cementite_p0 ¢ npc

set_precipitation_parameter cementite_p0 n ¢ p $ nucleus comp: para-equilibrium
set_precipitation_parameter cementite_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE M7C3

Q¢
D

create_new_phase m7¢3 p § precipitate phase M7C3
set_precipitation_parameter m7¢3_p0 d austenite
set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 ¢ npc
set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE M6C

I
D




A BEISPIELANHANG 94

create_new_phase m6c¢ p $ precipitate phase M6C
set_precipitation_parameter m6c_p0 d austenite
set_precipitation_parameter m6c_p0 ¢ npc
set_precipitation_parameter m6c_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE Cr2N

Q¢
D

create_new_phase hep_A3#01 p $ precipitate phase Cr2N
set_precipitation_parameter hep_A3#01_p0 d austenite
set_precipitation_parameter hep_A3#01_p0 ¢ npc
set_precipitation_parameter hcp_A3#01_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE M2C

Q¢
D

create_new_phase hep_A3#02 p $§ precipitate phase M2C
set_precipitation_parameter hep_A3#02_p0 d austenite
set_precipitation_parameter hep_A3#02_p0 ¢ npc
set_precipitation_parameter hcp_A3#02_p0 n s ge

¢

$PRECIPITATION PHASE LAVES PHASE

Q¢
D

create_new_phase laves_phase p $ precipitate phase Laves phase
set_precipitation_parameter laves_phase_p0 d austenite
set_precipitation_parameter laves_phase_p0 ¢ npc

set_precipitation_parameter laves_phase_p0 n s ge
Qo skt gtk stk sk sk ko stk ofok ootk ok ootk otk skttt ks stk sk ook ok

$Wirmebehandlung

GRAAHAAAAAAAAAAAAAI I KAA IR AR A AAAAAAAAAAAAAAA AR AAA AR AR A A A A KA K

create_heat_treatment sample_ht
QA AAA AR AAAA AR A A

$CASTING

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

$ append segmnent no.1(0) to heat treatment schedule

append-ht-segment sample_hi

edit-ht-segment sample_ht 0 ¢ cooling after casting from 1400°C to Ms $Ms-temp.=290°C
edit-ht-segment sample_ht 0 d n austenite $ define precipitation domain for first ht seg-
ment

edit-ht-segment sample_ht 0 s 1400 $ define segment start temperature

edit-ht-segment sample_ht 0 ¢ cooling to 290°C with 0.375°C/s (Lambda &) edit-ht-
segment sample_ht 0 1 290 -0,375

¢

$Halten auf Temperatur von 290°C fiir 300 Sekunden

Q¢
D

$ append segmnent no.2(1) to heat treatment schedule
append-ht-segment sample_hi
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edit-ht-segment sample_ht 1 d n ferrite

edit-ht-segment sample_ht 1 2 0 300 § definition of second ht segment: Tdot+delta_t(2)-—
end temperature: 280°C (Tdot=0 — T=const.); end time: 300s

$attach a pre-segment script to change nucleation

edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter m6c_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 v + set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 v + set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter fcc_al#01_p0 n s gsd
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter Cementite_p0 n s gsd
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter hcp A3#01_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter hcp_A3#02_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 1 r + set_precipitation_parameter laves_phase _p0 n s gs
G AAAAAAAAA AR AAAAAAAAAAAAAAA A AR AR AR AR A A A KK

$Austenitisieren
G AFA A FAA AR AAAFAAFAAFFAAFAAHFAAFRAAFAAAFAAFAAFFAAFA A K

iSE

$Transformationtemperatur

oS

$ append segmnent 1no.3(2) to heat treatment schedule

append-ht-segment sample_ht

edit-ht-segment sample_ht 2 ¢ heating-up to transformation temperature of 825°C in 3360s
edit-ht-segment sample_ht 2 3 825 3360

¢
W

$ Aufheizen

Q¢
D

$ append segmnent no.4(3) to heat treatment schedule

append-ht-segment sample_ht

edit-ht-segment sample_ht 3 ¢ heating-up to 1020°C in 720 s

edit-ht-segment sample_ht 3 d n austenite

edit-ht-segment sample_ht 3 3 1020 720 $attach a pre-segment script to change nucleation
edit_ht_segment sample_ht 3 v + set_precipitation_parameter m6c_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 v + set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 v + set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter fcc_al#01_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter Cementite_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter hep_A3#01 p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter hep_A3#02_p0 n s ge
edit_ht_segment sample_ht 3 r + set-precipitation-parameter laves_phase p0 n s ge

¢
W

SAUSTENITISIEREN

Q¢
D

$ append segment no.5(4) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 4 ¢ $Austenitisieren bei 1020°C fiir 30 min
edit_ht_segment sample_ht 4 d n austenite $segment
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edit_ht_segment sample_ht 4 ¢ Austenitisieren bei 1020°C fiir 30 min
edit_ht_segment sample_ht 4 2 0 1800
QA ARSI AAA AR FAA A AR AFAAAA A AAAAA A AAAAKIFAAA A

$Harten
B

ABKUHLEN auf Ms-Temperatur

o H S

$ append segment no.6(5) to heat treatment schedule

append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 5 ¢ abkiihlen von 1020°C bis auf 290°C in 730 s $Lambda=3
edit_ht_segment sample_ht 5 d n austenite

edit_ht_segment sample_ht 5 ¢ abkiihlen von 1020°C auf 290 mit in 730 s
edit_ht_segment sample_ht 5 3 290 730

QA A AR AA AR A AA AR A A A AAAAK A AAAAKIFAAA A

$Anlassen 1
Gk ok R R R SRR SR SRR SRR sk R R R R ok

>

$AUFHEIZEN
g

$append segment no.7(6) to heat treatment schedule

append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 6 ¢ Aufheizen auf 550°C

edit_ht_segment sample_ht 6 d n ferrite

edit_ht_segment sample_ht 6 ¢ Aufheizen auf 550°C

edit_ht_segment sample_ht 6 3 550 300 $attach a pre-segment script to change nucleation
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set_precipitation_parameter m6c_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 v + set_precipitation_parameter m7c¢3_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 v + set_precipitation_parameter m23c¢6_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set-precipitation-parameter fcc_al#01_p0 n s gsd
edit_ht_segment sample_ht 6 v + set-precipitation-parameter Cementite_p0 n s gsd
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set-precipitation-parameter hep_A3#01 p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set-precipitation-parameter hep_A3#02_p0 n s gs
edit_ht_segment sample_ht 6 r + set-precipitation-parameter laves_phase p0 n s gs
¢

$Halten auf Temperatur von 550°C fiir 1 Stunde

Q¢
D

$append segment no.8(7) to heat treatment schedule
append_ht_segment sample_ht
edit_ht_segment sample_ht 7 ¢ Halten auf 550°C fiir 3600s

edit_ht_segment sample_ht 7 3 550 3600
¢

$ABKUHLEN auf Ms-Temperatur
¢

D
$ append segment no.9(8) to heat treatment schedule
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append_ht_segment sample_ht

edit_ht_segment sample_ht 8 ¢ abkiihlen von 550°C bis auf 290

edit_ht_segment sample_ht 8 ¢ abkiihlen von 550°C auf 290 mit lambda_soll=0,5 (43sek.
fiir 260°C)

edit_ht_segment sample_ht 8 3 290 43

ek s o e of sk sk o s<ns1:XMLFault xmlns:ns1="http://cxf.apache.org/bindings/xformat"><ns1:faultstring xmlns:ns1="http://cxf.apache.org/bindings/xformat">java.lang.OutOfMemoryError: Java heap space</ns1:faultstring></ns1:XMLFault>