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Einleitung 1

1 Einleitung

Die Jahresproduktion von Stahl betrug im Jahr 2007 weltweit mehr als 1,3 Milliarden
Tonnen [1], somit ist Stahl die groldte Gruppe der technisch eingesetzten
metallischen Werkstoffe. Diese hervorragende Stellung verdankt der Stahl nicht nur
der Jahrhunderte langen praktischen Erfahrung mit diesem Werkstoff, sondern auch
seinem grol3en Einsatzbereich. Das breite Eigenschaftsspektrum des Stahls resultiert
aus seinen vielfach moglichen Gefligeausbildungen. Die unterschiedlichen
Loslichkeiten der Legierungselemente (vor allem des Kohlenstoffs) im o und -
Eisen und die Kinetik der y/a-Phasenumwandlung zeigen sich malfigeblich fur die
Geflgeentwicklung und damit auch flr die technologischen Eigenschaften
verantwortlich. Aus diesem Grund ist es von grof3er Bedeutung zu verstehen, wie die
Mikrostruktur von Stahlen durch eine Warmebehandlung und seine chemische
Zusammensetzung beeinflusst wird. Das derzeitige Verstandnis der Kinetik von
Phasenumwandlungen in Festkorpern ist grotenteils phanomenologisch. Deshalb
ist es das Bestreben, die Kinetik der ya-Umwandlung mit Hilfe physikalischer
Modelle (sharp-interface-Naherung, endliche Mobilitat der Phasengrenzflache) zu
simulieren. Mit dem von Svoboda et.al. [2] vorgestellten Modell wurde die Kinetik der
y/a-Umwandlung in Fe - C Stahlen berechnet. Mit dem Modell von Gamsjager [3] ist
es moglich, die /o —Umwandlungskinetik eines niedrig legierten Fe - C - Mn Stahls
zu berechnen. Die Voraussetzungen fur das in [3] beschriebene Modell sind eine
geringe Mn-Konzentration und eine ausreichend hohe Unterkuhlung, sodass die
substitutionelle Mn — Diffusion vernachlassigt werden kann. DarUber hinaus wurde
ein weiteres Modell innerhalb der ,sharp interface“-Naherung entwickelt, mit dem die
Kinetik diffusiver Phasenumwandlungen mit rein substitutionellen Legierungs-
elementen vorhergesagt werden kann [4]. Die Modelle [3,4] mussen noch erweitert
werden. Zuklnftig sollen die Diffusion interstitieller und substitutioneller
Komponenten sowie die Diffusionsvorgange in der Grenzflache wie in [5]
bertcksichtigt werden kdonnen. Dann sollte es moglich sein, die Kinetik der yo-
Phasenumwandlung in niedriglegierten Stahlen in einem breiten Temperatur- und
Zusammensetzungsbereich bestimmen zu kdnnen.

Als EingangsgrofRen flur derartige Modelle dienen die Warmebehandlungsparameter,
die ehemalige AustenitkorngrofRe und die chemische Zusammensetzung des Stahls.

Ziel dieser Arbeit ist es, die ehemalige AustenitkorngroRe und die daraus
entstehende Ferritkorngrole zu bestimmen und Daten zur Kinetik der
y/a—Phasenumwandlung einer Fe - Cr - Ni Legierung experimentell zu ermitteln. Die
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in dieser Arbeit erganzend angefuhrten thermodynamischen Berechnungen der
Gibbsenergien, der chemischen Potentiale und der Gleichgewichte im binaren Fe -
Ni und Fe - Cr sowie im ternaren Fe - Cr - Ni System wurden mit Hilfe einer ,Maple”“ -
Routine [6] vorgenommen. Als Anhaltspunkt fur die Erarbeitung dieser ,Maple® -
Programme hat die Arbeit von Gamsjager [3] gedient. AbschlieBend soll ein
Vergleich des berechneten Fe - Cr - Ni Phasendiagramms mit den experimentell
ermittelten Abkuhlkurven angestellt werden.

Zur Bestimmung der ehemaligen AustenitkorngréfRe sind nach [7] sieben Verfahren
genormt. Berlcksichtigt man jedoch den sehr geringen Kohlenstoffgehalt der
untersuchten Legierung, kann lediglich eines dieser Verfahren - der McQuaid — Ehn
Test — verwendet werden. Bei diesem Verfahren lassen sich aber die
Austenitisierungs- und Abkuhlbedingungen nicht variieren. Daher ist der McQuaid —
Ehn Test fur die in dieser Arbeit geforderten Austenitisierungsbedingungen nicht
geeignet. Eine weitere Methode nach [7], die Oxidationsmethode, ist fir Stahle mit
einem Kohlenstoffgehalt von 0,25 bis 0,60 (Massenanteil in Prozent) geeignet. Diese
Methode wurde von Twisk et al. [8] weiterentwickelt und kann nun auch an Stahlen
mit sehr geringem Kohlenstoffgehalt, z.B. Ultra-Low-Carbon Stahlen, angewendet
werden. Jedoch zeigt sich, dass bei niedrigen Austenitisierungstemperaturen und
nicht optimalem Sauerstoffpartialdruck die Austenitkorngrenzen nicht darstellbar sind
[8, 9]. Das thermische Atzen ist in der Norm [7] nicht enthalten, wird aber erfolgreich
zur AustenitkorngréRenbestimmung in [10] eingesetzt. Mit diesem Verfahren kénnen
bereits bei Austenitisierungstemperaturen unter 1000°C, die Austenitkorngrenzen in
niedrig legierten Stahlen sichtbar gemacht werden. Die Darstellbarkeit der Korn-
grenzen wird beim thermischen Atzen von der chemischen Zusammensetzung nur
unwesentlich beeinflusst. Aus diesem Grund wurde zur Bestimmung der
AustenitkorngréfRe der kohlenstoffarmen Fe - Cr - Ni Legierung, die Methode des
thermischen Atzens weiterentwickelt und angewendet. Die exakte Vorgehensweise
ist der in Anhang B beigefugten Publikation zu entnehmen.

Um Daten fur die Umwandlung von Austenit in Ferrit experimentell zu bestimmen,
wird in dieser Arbeit das Verfahren der Dilatometrie angewendet. Mit dem
Dilatometer kann die thermische Ausdehnung einer Probe in Abhangigkeit von der
Temperatur wahrend einer Warmebehandlung sehr genau gemessen werden. Die
mit der Umwandlung von der kubischflachenzentrierten in die kubischraumzentrierte
Elementarzelle des Eisens verbundene Volumsanderung fuhrt zu einer
Langenanderung der Dilatometerprobe. Dilatometermessungen eigenen sich
hervorragend, um die y/a—Umwandlungskinetik experimentell zu bestimmen, wie z.B.
auch in [11 - 14] gezeigt wird.
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2 Thermodynamik der Reinelemente und Legierungen

2.1 Unére Systeme

2.1.1 Gibbsenergie

Zur Berechnung von Phasendiagrammen ist es notwendig, einige grundlegende
Konzepte und GroRen der Thermodynamik zu erlautern.

Eine Phase besteht bekanntlich aus einer oder mehreren Komponenten, welche
entweder chemische Verbindungen oder Reinelemente sein konnen. Die Phase ist
definiert als ein System, oder Teil eines Systems, dessen chemische Zusammen-
setzung und physikalische Eigenschaften einheitlich sind, sobald sie im
thermodynamischen Gleichgewicht ist.

Ein System befindet sich im thermodynamischen Gleichgewicht, wenn die
Gibbsenergie ein Minimum einnimmt. Definiert ist die Gibbsenergie als:

G=H-T-S, (2-1)

wobei G die Gibbsenergie, H die Enthalpie oder der Warmeinhalt, T die absolute
Temperatur und S die Entropie des Systems ist. Die Enthalpie H berechnet sich aus
der inneren Energie U, dem Druck p und dem Volumen V, d.h. H=U+p-V. Bei
kondensierten Phasen ist der p-V Term sehr klein im Vergleich zu U, sodass H=U
entspricht. Ein geschlossenes System, bei dem die Temperatur T und der Druck p
konstant gehalten werden, befindet sich im stabilen Gleichgewicht, wenn die
Gibbsenergie den niedrigsten Wert einnimmt, d.h. mathematisch betrachtet

dG =0. (2-2)

Ergénzend zu Gl. (2-2) soll schematisch das Diagramm in Abb.2.1 zur
Veranschaulichung des Gleichgewichtszustandes beitragen. Die abgebildete Kurve
beschreibt die Gibbsenergie eines Systems in Abhangigkeit der Atomanordnung,
wobei es zwei Minima (Punkt A und B) gibt. Der Zustand in Punkt B entspricht einem
metastabilen und der in Punkt A einem stabilen Gleichgewicht. Zustande im Bereich
zwischen A und B (dG # 0) sind in der Regel nicht stabil. Jede Phasenumwandlung,
bei der eine Verringerung der Gibbsenergie erfolgt, ist thermodynamisch maoglich.
Das Kriterium dafur lautet:

AG=G, -G, <0, (2-3)

wobei Ga das End- und Gg das Anfangsniveau der Gibbsenergie angibt.
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Der zeitliche Ablauf von Phasenumwandlungen kann mit der klassischen
Thermodynamik nicht beschrieben werden. Lediglich die Hohe der Energiebarriere
zwischen Punkt A und B (Abb. 2.1) Iasst eine Tendenz einer hohen oder einer
niedrigen Umwandlungsrate erkennen. Im Normalfall zeigen héhere Energiebarrieren
zwischen metastabilem und stabilem Zustand eine langsamere Umwandlungsrate
[15]. Die Beschreibung des zeitlichen Ablaufs einer Phasenumwandlung erfolgt mit
der sogenannten Umwandlungskinetik, unter dieser versteht man die Anderung der
charakteristischen Variablen mit der Zeit.

Gl dG=0

:

dG=0

Abb.2.1: Schematischer Verlauf der Gibbsenergie G in Abhangigkeit der Atomanordnung. Anordnung
A entspricht einem stabilen und Anordnung B einem metastabilen Zustand [15].

@—-—— ——
|

2.1.2 Gibbsenergie als Funktion der Temperatur

Es gibt Elemente, die im festen Zustand unterschiedliche Kristallstrukturen,
sogenannte allotrope Modifikationen, einnehmen kénnen. Das bedeutet, dass die bei
Standardbedingungen (7=298K, p=10°Pa) vorhandene Kristallstruktur, z.B. bei
Eisen, Titan, Zinn, nicht bis zum Schmelzpunkt stabil ist. Aufgrund des Strebens die
Gibbsenergie des Systems zu minimieren, erfolgt bei einer bestimmten
Umwandlungstemperatur die Anderung der Kristallstruktur.

In Abb.2.2a ist dies graphisch fur ein Metall mit zwei stabilen Kristallmodifikationen, «
und g, unterhalb der Schmelztemperatur T.,, dargestellt. Erreicht das Material die
Temperatur T;, ordnen sich die Atome in dem anderen Kristallgitter f an. Das
passiert, da die (~Phase bei einer weiteren Temperatursteigerung eine geringere
Gibbsenergie als die Phase « besitzt, d.h. AG=G*G"<0. Oberhalb der Temperatur
T hat das flussige Metall, verglichen mit der festen Phase, die geringste
Gibbsenergie. Die Temperatur T, bei der die flissige und die feste Phase im
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Gleichgewicht sind, wird als Schmelztemperatur bezeichnet. Abb.2.2b zeigt den
Verlauf der freien Enthalpie H, des -TS Terms und der Gibbsenergie G als Funktion
der Temperatur. Die Kurven von H und -TS zeigen sowohl bei T; als auch bei T,
Unstetigkeiten im Verlauf. Die Anderung von H bei T; (Ty,) entspricht der latenten
Warme L; (Ln). Die Abnahme der -TS Kurve bei T; entspricht der
Umwandlungsentropie Si= L/ T; (Schmelzentropie Sn= Ln/Tm). Die Summenkurve G
zeigt in Abb.2.2b lediglich eine Anderung der Steigung bei T, und T, aber keine
Unstetigkeiten. Die Gibbsenergiekurve in Abb.2.2b entspricht somit dem jeweiligen
Kurvenabschnitt in Abb.2.2a mit der geringsten Gibbsenergie.

(a) (b) _re
_|phase_ phase ! Liqud
1IN
H : '.
Nl R T
s it

\\?
;IS

Abb.2.2: Schematischer Verlauf (a) der Gibbsenergien der Phasen «, £ und Liquid als Funktion der
Temperatur T, (b) der Enthalpie H, des Entropieterms -TS und der Gibbsenergie G Uber die
Temperatur T [16].

2.2 Binéare Systeme

2.2.1 Gibbsenergie im bindren System

Besteht ein System aus zwei oder mehreren Komponenten, wird die Gibbsenergie
einer Phase neben der Temperatur und dem Druck, auch von der Zusammensetzung
bestimmt.

Bei allen folgenden Gibbsenergie- und Phasendiagrammen soll ein konstanter Druck
von p=10°Pa vorliegen, d.h. es werden ausschlieRlich Anderungen der Temperatur
und der Zusammensetzung berucksichtigt.
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Der Mengenanteil einer Komponente an einem System wird mit dem sogenannten
Molenbruch X definiert. Berechnet wird der Molenbruch einer Komponente A in
einem Multikomponentensystem folgendermalien:

n
Xy=5 (2-4)

z

wobei na die Stoffmenge (oder Anzahl Atome) der Komponente A und der Nenner
die Summe aller Stoffmengen der Losung aus i Komponenten angibt. Aus Gl. (2-4)
folgt, dass

> X, =1, 0<X,<I (2-5)

und in einem binaren System mit den Komponenten A und B

X, +X, =1 (2-6)
ist.
Before mixing After mixing
(000000,
)
)
8]
(—1\../ \_1\)
X, molA X mol B 1mol solid
solution
FE.X,G, FE.XgGq |
— J N )
E N
Total free energy= Total free energy =
G1 = XnGat* X Gp G =061* AGni

Abb.2.3: Verhalten der Gibbsenergie nach dem Mischvorgang (F.E.: free energy) [15].

Um die Gibbsenergie einer Legierung, bestehend aus Komponenten A und B,
berechnen zu kdnnen, betrachtet man das System vor und nach dem Mischen der
Atome (Abb.2.3). Bevor A und B in der Losung vorhanden sind, berechnet sich die
gesamte Gibbsenergie G4 aus
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G =X,G,+X,G, (2-7)
Ga und Gg entsprechen der molaren Gibbsenergie der Reinstoffe A und B.

Werden A und B Atome miteinander vermengt, andert sich die Gibbsenergie um den
Betrag AGmix, welcher den Mischungsbeitrag der Gibbsenergie entspricht. Die
gesamte Gibbsenergie G des Systems berechnet sich nach dem Mischen aus

G=G +AG,, =X,G,+X,G, +AG,,. . (2-8)
Die Anderung der Mischungsenthalpie AGy,x berechnet sich folgendermalien

AG,, =AH, —TAS,. (2-9)

mix

AHmix ist dabei die Differenz der inneren Energie und ASnix ist die Differenz der
Entropie vor und nach dem Mischen.

2.2.2 Modell der idealen Losung

Eine Losung verhalt sich ideal, wenn die innere Energie sich unabhangig von der
atomaren Anordnung der Komponenten A und B zeigt, d.h. AH,x=0 ist. Eine weitere
Voraussetzung fur eine ideale Lésung ist, dass sich die beiden Molvolumina der
Komponenten durch das Vermischen nicht andern. Somit ist bei T=konst. die
Veranderung der  Mischungsenthalpie = AGmix  ausschliellich  von  der
Mischungsentropie ASnix und der Temperatur abhangig

AG,, =-TAS,,. . (2-10)

mix

Eine Anderung der Entropie erfolgt, da die vor dem Mischen der Atome A und B
vorhandene Ordnung in einen Zustand mit statistischer Atomverteilung Ubergefuhrt
wird (siehe Abb.2.3). Berechnen lasst sich die Entropie (Konfigurationsentropie) nach
Boltzmann aus den mdglichen Anordnungen ax der Atome nach dem Mischen

S, =khao,, (2-11)

wobei k die Boltzmannkonstante ist. Die Zahl der moglichen Anordnungen der Atome
entspricht

(2-12)
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N ist die Anzahl der A-Atome, Ng die Anzahl der B-Atome und N die Gesamtzahl der
Atome. Mit Hilfe der Stirling Formel In NI = N In N - N und Na=XaN bzw. Ng=XgN
ergibt sich nach Gl. (2-11) fur die Konfigurations-/Mischungsentropie

AS,. =-Nk(X,InX,+X,InX,). (2-13)

An Gl. (2-5) und (2-13) ist ersichtlich, dass ASyx immer positiv ist und dadurch die
freie Mischungsenthalpie AGqix<O0 ist. Daraus ergibt sich fir die molare Gibbsenergie
G nach Gl. (2-8) und der Beziehung Nk=R

G=X,G,+X,G, +RT(X ,InX,+X,InX,). (2-14)

Die Abhangigkeit von G Uber die Konzentration Xz ist in Abb.2.4 schematisch fur eine
hohe und fur eine niedrige Temperatur dargestellt. Es ist zu erkennen, dass mit
steigender Temperatur Ga und Gg abnimmt und die Krimmung der
Gibbsenergiekurve groRer wird. Erganzend soll an dieser Stelle gesagt sein, dass die
Steigung der Gibbsenergiekurven bei den Reinelementen unendlich ist.

lim 29 _ 400 (2-15)
XB—>0;18XB

Diese Gegebenheit ist nicht in allen Gibbsenergiediagrammen eindeutig zu
erkennen.

c}
ow T
high 7
0 Xg —o= 1

Abb.2.4: Die Funktion der Gibbsenergie G in Abhangigkeit des Molenbruches Xz flir unterschiedliche
Temperaturen T, in einer idealen Lésung [15].
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2.2.3 Modell der regularen Losung

Das Modell der regularen Losung beschreibt die thermodynamischen Eigenschaften
eines Systems wesentlich besser, als das der idealen Losung. Im Gegensatz zu der
idealen Loésung bertlicksichtigt das Modell der regularen Losung die Anderung der
Enthalpie, d.h. AHmx#0. Aus diesem Grund beinhaltet das Modell der regularen
Losung neben der Mischungsentropie ASmix auch die Mischungsenthalpie AHnix.
Diese Mischungsenthalpie bezieht sich im regularen Modell auf die Bindung
zwischen den nachsten Nachbaratomen. Die Bindungsenergien, auch
Wechselwirkungsenergien genannt, zwischen A - A, B- B und A - B Atomen werden
als Haa, Hes und Hag bezeichnet. Da es sich hier um Bindungsenergien handelt, sind
es immer negative Grofden. Eine Annahme dieses regularen Modells ist es, dass die
atomaren Wechselwirkungsenergien unabhangig von der Konzentration sind.
Berechnen lasst sich die Gesamtbindungsenergie H, folgenderweise

Hm:NAAHAA+NBBHBB+NABHAB’ (2'16)

wobei Naa, Ngg und Nag die Anzahl der jeweiligen Bindungen in der Losung A - B
darstellen. Wird die Gesamtzahl der Atome in der Lésung mit N und die Zahl der
nachsten Nachbarn mit z bezeichnet, dann ergibt sich bei einer Konzentration Xg [17]

N, Z%(I—Xg)zNZ
N, :%XBZNZ . (2-17)
N 5 :XB(I_XB)NZ

Der Faktor 1/2 ergibt sich daraus, da fur eine Bindung zwei Atome bendtigt werden.
Beriicksichtigt man diese Uberlegung in Gl. (2-16), ergibt sich

H, :lNZ[(l_XB)ZHAA +2XB(1_XB)HAB +X32HBB

: (2-18)
:ENZ[(I_XB)HAA + Xy H gy +2XB(1_XB)HO]

mit Ho=Hpag - 1/2(Haa+Hgg). Ho ist die Vertauschungsenergie, die man gewinnt (Hp<0)
oder aufwenden (Hp>0) muss, wenn zwei A - B Bindungen aus je einer A - A und
B - B Bindung hergestellt werden. Der Fall Hy)=0 kennzeichnet eine ideale Losung.
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Die Mischungsenthalpie errechnet sich mit dem Term aus Gl. (2-18), welcher die A -
B Bindungen berucksichtigt, in folgender Weise

AH,, =NzX,(1-X,)H, (2-19)
mit Xa=1-Xg ergibt sich fur die Mischungsenthalpie

AG,, =NzX X ,H,+RT(X ,InX,+X,InX,) (2-20)
und fir die molare Gibbsenergie der Lésung A - B

G=X,G,+X,G,+NzX X,H,+RT(X,InX, +X,InX,). (2-21)

Ein System lasst sich mit dem Modell der regularen Losung gut beschreiben, wenn
die Mischungsenthalpien klein sind. Daraus resultiert eine schwache Anderung der
Wechselwirkungen zwischen den Atomen bei Legierungsbildung und die Annahme
der vollig statistischen Verteilung der Atomsorten trifft zu.

2.2.4 Modell der realen Losung

In vielen realen Lésungen kann das Modell der regularen Losung den Verlauf der
AGnmix nicht korrekt wiedergeben. Zum einen ist das nicht regulare Verhalten auf die
Verteilung der Atome in realen Losungen zurickzufuhren, welche nicht unbedingt
regellos sein muss. Ist in einem System H<0, dann ist es umso stabiler, je mehr A -
B Bindungen vorhanden sind. Umgekehrt ist es bei Hy>0, hier ist das System mit
steigender Anzahl an A - A und B - B Bindungen stabiler. Zum anderen ist das
abweichende Verhalten von reguléren zu realen Lésungen auf die Anderung der
Schwingungsfrequenzen der Atome bei der Legierungsbildung zurickzuflhren. Die
Molwarme und deshalb auch die Entropie hangen direkt mit der
Schwingungsfrequenz der Atome =zusammen. Die Mischungsentropie  realer
Lésungen kann daher in eine ideale Mischungsentropie AS™ und einen Restanteil,
die sogenannte Exzessentropie AS®*, aufgeteilt werden

AS,, =AS“ +AS. (2-22)

Analog ist es mdglich die Mischungsenthalpie AGnix in einen idealen Anteil AG™ und
einen realen AG®, die Exzess-Gibbsenergie, aufzuteilen

AG, . =AG" + AG*. (2-23)

mix
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Der Exzessanteil an der Gibbsenergie stellt somit das nicht ideale Verhalten einer
Losung dar. Die molare Gibbsenergie einer realen Losung errechnet sich demnach
zusammen mit Gl. (2-8) aus

G=X,G,+X,G, +RT(X,InX, +X,InX,)+AG". (2-24)

Gs

G(unmixed) i

ex

AG

ex

AG

0 —_— X, 1

Abb.2.5: Verlauf der Gibbsenergie G als Funktion des Molenbruches Xp bei konstanter Temperatur
und Druck. Die Gibbsenergie G setzt sich aus einem idealen Term AG" und einem realen

Term AG® zusammen [18].

Wie die einzelnen Terme der Gl. (2-24) den Verlauf von G beeinflussen, ist in
Abb.2.5 dargestellt. Es ist zu erkennen, wenn Xg—0;1 strebt, dass die Abweichung
vom idealen Verhalten geringer wird und AG®*=0 fiir reine Komponenten ist. Eine
Funktion, die dieses Verhalten beschreibt und daher zur Berechnung von Phasen-
diagrammen haufig verwendet wird, ist das Redlich-Kister-Polynom.
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Es ergibt sich fur die Exzess-Gibbsenergie nach [18] bei konstanter T und p
AG™ = X, X, > 'L(1-2X,),i=0123,., (2-25)

wobei L die Wechselwirkungsparameter sind und von den Komponenten des
Systems, der Temperatur und dem Druck abhangig sind.

2.2.5 Chemisches Potential

Das chemische Potential bzw. die partielle molare Gibbsenergie der Komponente i
wird mit 4 bezeichnet. Es beschreibt die Anderung der Gibbsenergie einer Phase,
wenn dieser Materie hinzugefugt oder weggenommen wird. Werden dna mol der
Komponente A einer Phase hinzugefugt (7, p ist konstant), so andert sich die
Gibbsenergie proportional zu dna um uadna. Das chemische Potential w4 ist abhangig
von der Zusammensetzung der Phase, weshalb dna klein sein muss, damit beim
Hinzufugen die Zusammensetzung nicht signifikant beeinflusst wird. Somit ist das
chemische Potential der Komponente A definiert als

oG

ﬂA - T,png *
anA piig

(2-26)

FUr ein binares System, mit den Komponenten A und B, andert sich G durch Zugabe
oder durch Entnahme von dna und dng folgendermalen

dG = udn , + pydn, (T und p konstant). (2-27)

Unter der Annahme, dass dna : dng = Xa : Xg ist, berechnet sich die Erhdhung der
molaren Gibbsenergie G bei hinzufiigen von Xa mol A und Xg mol B durch

G=pu, X, +psXy. (2-28)

Auf diese Weise verandert sich zwar die GroRe des Systems, nicht aber die
chemischen Potentiale pa und pg. Aus Gl. (2-14) und (2-28) ergeben sich fur eine
ideale Losung

t,=G,+RTIn XA} (2-29)

p, =G, +RTInX,

Der geometrische Zusammenhang von Gl. (2-28) und (2-29) ist in Abb.2.6 zu sehen.
Bei der aktuellen Zusammensetzung Xg wird eine Tangente an die G(X)-Kurve
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gelegt. Die chemischen Potentiale pa und s ergeben sich aus dem Schnittpunkt der
Tangente mit den Ordinaten bei Xg=0 und Xg=1.

¢l

A Xg B

Abb.2.6: Zusammenhang der Gibbsenergie G einer bindren Lésung mit dem chemischen Potential
der Komponenten [15].

Bei einer realen Losung hingegen berechnen sich die chemischen Potentiale mit

#,=G,+RTIn(f,X, )} (2-30)

My =Gy +RT1n(fBXB)

wobei fa und fz die Aktivitatskoeffizienten der jeweiligen Komponente darstellen.
Diese berucksichtigen die Abweichungen vom idealen Verhalten einer Losung.

2.2.6 Gleichgewicht im heterogenen System
Bisher wurden in dieser Arbeit Gleichgewichte in homogenen Systemen betrachtet,

d.h. das System besteht aus einer Phase. Ein System, das mehr als eine Phase
enthalt, wird als heterogenes System bezeichnet.

In vielen technischen Legierungen besitzen die enthaltenen reinen Komponenten
nicht die gleiche Kristallstruktur. Deshalb soll fur die weiteren Betrachtungen die
stabile Form der Komponente A in einem Kiristallgitter « und Komponente B in einem
Kristallgitter £ vorliegen. Bei einem derartigen System ergibt sich fur beide
Kristallstrukturen (o« und p) eine eigene Gibbsenergiekurve. Zum besseren
Verstandnis soll schematisch Abb.2.7a beitragen. Die molaren Gibbsenergien der
Reinelemente A und B sind als Punkt a und b gekennzeichnet. Der Punkt c zeigt die
Gibbsenergie der Komponente B, wenn diese die Kristallstruktur « annimmt und
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Punkt f die Gibbsenergie von A mit der Atomordnung f. Beide Zustande, sowohl ¢
und f, sind mit einer Erhohung der Gibbsenergie verbunden und damit instabil. Der
Verlauf der Gibbsenergiekurve der beiden Phasen « und £ kann mit Hilfe eines der
zuvor beschriebenen Losungsmodelle berechnet werden.

@ G\
fq &S
a, ¢b
G° GP
A X8 B

®)

A a, X° g, B

Abb.2.7: (a) Gibbsenergiekurven der «- und f-Phase. (b) Legierung mit Zusammensetzung X° und
Gibbsenergie G, bei einem Phasengemenge «; + ;. (¢) Legierung X° besitzt bei a, + S die
minimale Gibbsenergie G, und befindet sich im Gleichgewicht [15].

In Abb.2.7b ist zu sehen, dass eine Gibbsenergieminimierung erfolgt, wenn A-reiche
Legierungen eine homogene a-Phase und B-reiche Legierungen eine homogene /-
Phase bilden. Liegt eine Legierungszusammensetzung dazwischen (z.B. Xj) vor,
hatte die homogene «-Phase eine geringere Gibbsenergie als die homogene f
Phase Go“<Gy". Ein weiteres Reduzieren der Gibbsenergie ist durch den Zerfall der
Losung in zwei Phasen mit den Zusammensetzungen «4 und £; moglich. Bei diesen
Zusammensetzungen nimmt die a-Phase eine Gibbsenergie G1* und die Phase
G+" ein. Durch Diffusion von A-Atomen aus der /4 in die a-Phase und von B-Atomen
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aus der o- in die (Phase verringert sich die Gibbsenergie sukzessive. Dieser
Austausch erfolgt, bis die beiden Phasen die Gleichgewichtszusammensetzung e
und f erreicht haben. In diesem stabilen Zustand hat die Gibbsenergie Ge ein
Minimum und somit das Gleichgewicht erreicht. In Abb.2.7c ist zu erkennen, dass der
Zustand geringster Energie G¢(Xo) einer gemeinsamen Tangente an die G* und G”
Kurven entspricht. Wie in Kap.2.2.5 ergeben sich die chemischen Potentiale aus den
Schnittpunkten der Tangente mit den Ordinaten. Das heterogene System befindet
sich im Gleichgewicht, wenn die Gibbsenergie den Wert erreicht hat, sodass eine
Doppeltangente, wie in Abb.2.7c zu sehen, gezeichnet werden kann. Aus dieser
Doppeltangenten-Konstruktion folgt, dass die jeweilige Komponente in beiden
Phasen das gleiche chemische Potential besitzt, d.h.

W=l g =l (2-31)

Fur Legierungen mit Xg<ae oder Xg>/f befindet sich das Minimum der Gibbsenergie
auf der G*- oder der GP-Kurve und es bildet sich eine homogene Phase aus.

2.3 Gleichgewicht ternarer Systeme

FUr ein Dreistoffsystem mit den Komponenten A, B und C ergibt sich nach Gl. (2-5)
fur den Molenbruch folgender Zusammenhang

X, +X,+X,.=1. (2-32)

Um die Gibbsenergien als Funktion der Zusammensetzung in einem Dreistoffsystem
graphisch darstellen zu konnen, bendtigt man also eine 3. Dimension. Ternare
Systeme werden ublicherweise bei konstanter Temperatur, einem sogenannten
isothermen Schnitt, dargestellt. Anstelle der linienformigen G(X)-Kurven im binaren
System bilden sich im ternaren System Gibbsenergieflachen aus. Die chemischen
Potentiale der Komponenten A, B und C in den jeweiligen Phasen entsprechen den
Schnittpunkten der Tangentialebene mit den A, B und C Achsen in Abb.2.8a. Im
Gleichgewichtzustand sind die chemischen Potentiale der jeweiligen Komponenten in
allen Phasen gleich. Im ternaren System mit den Phasen « und £ bedeutet das

MY = u =y, ul o=l (2-33)
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Abb.2.8: (a) Tangentialebenen-Konstruktion an die Gibbsenergie-Oberflache im Dreistoffsystem. (b)
Gleichgewichtszustand bei den Konzentrationen s und |, veranschaulicht durch Tangential-
ebene. (c) Isothermer Schnitt mit Darstellung der Phasengrenzen [19].

Zur lllustration des Gleichgewichtszustandes im Dreistoffsystem sollen schematisch
Abb.2.8b,c beitragen. Bei der gegeben Temperatur ist neben der Schmelze L auch
eine feste Phase S stabil. Eine gemeinsame Tangentialebene an die beiden
Gibbsenergie-Flachen S und L mit den Berlhrungspunkten s und / ist in Abb.2.8b zu
sehen. Die Punkte s und / entsprechen den Gleichgewichtszusammensetzungen und
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sind im Phasendiagramm (Abb.2.8c), ebenfalls mit s und / bezeichnet, dargestellt.
Die Linie zwischen s und / wird als Konode bezeichnet. Durch Abrollen der
Tangentialebene an G- und G® ist es mit Hilfe der Gleichgewichtsbedingungen aus
Gl. (2-33) maglich, weitere Konoden zu finden und die Phasengrenzen pq und rt zu
konstruieren. Die Legierungszusammensetzung X befindet sich im Zweiphasengebiet
prtqg und kann durch Separation in die zwei Phasen S und L die Gibbsenergie
minimieren. Befinden sich hingegen die Zusammensetzungen im Bereich Apq, liegt
eine homogene Phase S vor und Legierungen im Bereich trCB liegen als Schmelze L
vor.
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3 Thermodynamische Berechnungen

Ziel war es, die Gibbsenergie G(T), fur Rein-Eisen, Rein-Nickel und Rein-Chrom
darzustellen. Aufbauend auf diese Einkomponenten-Systeme sollten zwei binare
Phasendiagramme (Fe-Ni, Fe-Cr) und ein ternares Phasendiagramm (Fe - Cr - Ni)
fur den eisenreicheren Bereich berechnet werden. Dafir wurde ein
Berechnungsprogramm erstellt, das die Gibbsenergie G(X,T) bezuglich der a- (krz)
und der -Phase (kfz) berechnet. Mit den Gibbsenergien und den Gleichgewichts-
bedingungen recrni = 1recrni(X?, T) fiir beide Phasen 6 (steht fiir « oder ), lassen
sich in Abhangigkeit von der Temperatur T und der Zusammensetzung X’ die
Gleichgewichtsmolenbriiche berechnen.

Die Phasengrenzen der binaren Phasendiagramme werden mit Hilfe der
Doppeltangenten-Konstruktion (Gl. 2-31) in einem bestimmten Temperaturintervall
ermittelt. Die Bestimmung der Phasengrenzen im ternaren System wurde bei
mehreren isothermen Schnitten mit Hilfe der Tangentenebenen-Konstruktion Gl. (2-
33) durchgefuhrt. Alle in diesem Kapitel angestellten Berechnungen wurden mit dem
Programm Maple [6] durchgefuhrt.

3.1 Gibbsenergiediagramme

Es wurden die Gibbsenergien sowohl fur die krz- als auch fur die kfz-Phase des
Eisens, des Chroms und des Nickels in Abhangigkeit der Temperatur berechnet. Bei
den folgenden Berechnungen soll ein konstanter Druck von p=10°Pa vorliegen. Die
Gibbsenergie G’ der Phase 0 (krz, kfz) fur das entsprechende Reinelement M, unter
Berlcksichtigung des magnetischen Beitrags zur Gibbsenergie, berechnet sich aus

G’ =G +G’

mag
(3-1)

mag

:A+BT+ClnT+DT2+ET3+§+G9 ’

wobei die Faktoren A, B, C, D, E, und F die SGTE (Scientific Group Thermodata
Europe) - Parameter [20] sind. Gfmg entspricht dem magnetischen Beitrag zur

Gibbsenergie und berechnet sich nach [20] folgendermalien

G’ =RTIn(B,+1)g(r) (3-2)

mag

mit z=T/T, T entspricht der kritschen Temperatur (Curie-Temperatur flr
ferromagnetische Materialien oder die Neel-Temperatur flr antiferromagnetische
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Materialien) und By beschreibt das magnetische Moment. Aus den Gl. (3-2) bis (3-4)
ist ersichtlich, je niedriger T (r wird gréRer) und B, werden, desto geringer wird der

Einfluss von G, auf die Gibbsenergie.

Fur < 1ist g(7) gegeben durch:

-1 3 9 15
g(r)zl—i P a4l 2, T ; (3-3)
D|140p 497\ p )6 135 600
und fur 7> 1:
1 2_—5 z_—lS T_ZS
=——|—+ + ; 3-4
8(v) D[IO 315 1500} (34)

mit p=0.4 und D=1.55828482 fur die krz-Phase und mit p=0.28 und D=2.342456517
fur die kfz-Phase .

3.1.1 Eisen

Reines Eisen zeigt ein allotropes Verhalten. Aus diesem Grund andert sich bei einer
bestimmten Temperatur die Atomordnung. Bei Eisen gibt es folgende
Phasenumwandlungen im festen Zustand

a(krz)«— y(kfz)«—> o(krz),

wobei sowohl die o~ und die 5Phase eine kubisch raumzentrierte Elementarzelle
besitzen und die »Phase in Form einer kubisch flachenzentrierten Elementarzelle
vorliegt. Die Berechnung der Gibbsenergie erfolgte im Temperaturintervall (800 —
1800)K bzw. (627 — 1527)°C mit folgenden Funktionen

G" =1225.7+124.134T - 23.5143T InT —0.00439752T

‘ (3-9)
—5.89269-10°T2+77358.5T" + G-,
GY =-236.7+132.416T —24.6643T InT —0.00375752T2 (3.6)
—5.89269-10°T3+77358.5T ' + G,
und den Faktoren flr den magnetischen Beitrag [20]
TE" =1043K, B)* =222
. (3-7)

TV =67K, B =0.7



Thermodynamische Berechnungen 20

Die Ergebnisse sind in Abb.3.1a in Abhangigkeit der Temperatur zu sehen. Die rote
Linie beschreibt die G(T)-Kurve der kfz-Phase und die schwarze Linie jenen der krz-
Phase des Eisens. Wie in Kap.2.1.2 beschrieben, ist jene Phase bei einer
bestimmten Temperatur am stabilsten, welche die minimale Gibbsenergie besitzt.
Aus diesem Grund geben die Schnittpunkte der Gibbsenergiekurven jene
Temperaturen an, bei denen die Phasenumwandlungen ablaufen. Jedoch zeigt sich
der Verlauf beider Gibbsenergiekurven in Abb.3.1a sehr ahnlich, weshalb die
Schnittpunkte und somit die Phasenumwandlungspunkte nicht eindeutig ersichtlich
sind.

(a) Gk:z
-4,0x10" G
< -6,0x10" A
o
=
E
O _g.0x10"
-1,0x10°
800 1000 1200 1400 1600 1800
T/K
(b) 100 (c) 20
| —¢ —G"
30_1, 104 —G"
5 60 5 01
£ E
o 40 B 10
204 -204
0 - - - r - r - - - -30 - : - - - . r .
1140 1160 1180 1200 1220 1240 1620 1640 1660 1680 1700 1720
TIK TIK

Abb.3.1: (a) Gibbsenergien G* und G' als Funktion der Temperatur T. Linear transformierte
Gibbsenergien G und G™* in Abhangigkeit von der Temperatur T im Bereich (b) des y/o-
und (c) des 5%Uberganges.
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Um den berechneten 6/~ und y/a—Phasenubergang im G(T) — Diagramm deutlich
darstellen zu kdénnen, wurde zu beiden Gibbsenergiefunktionen G¥* und G"* die
gleiche, geeignete, aber prinzipiell frei wahlbare lineare Temperaturfunktion addiert

G’=G’+a+bT. (3-8)

Dafiir wurde fiir den Bereich des y/a- bzw. §4Phaseniibergangs a = 52205.2 Jmol™
und b = 76.01 Jmol'K™ bzw. a=52060 Jmol™ und b=88.34 Jmol'K" gesetzt. Das
andert die thermodynamischen Verhaltnisse nicht, aber die Phasenubergange lassen
sich im Diagramm besser darstellen [21] (siehe Abb.3.1b,c).

Der in dieser Arbeit berechnete p/-Phasenubergang befindet sich bei einer
Temperatur von 1184.8K (911.65°C), jener der &%Umwandlung liegt bei 1667.4K
(1394.25°C). Die berechneten Umwandlungstemperaturen stimmen mit den
Literaturwerten von T,-,,=912°C und T,_,5=1394°C [22] sehr gut Uberein.

3.1.2 Nickel
Nickel andert im Gegensatz zu Eisen seine Gitterstruktur unterhalb des

Schmelzpunktes (bei p=10°Pa) nicht. Fiir die Berechnung der Gibbsenergien G(T) im
Ni-System wurde ein Temperaturintervall von (800-1600)K bzw. (527-1327)°C
gewahlt.

-2,0x10*
Gkrz
kaz
-4.0x10* -
5
£ 6,0x10°-
>
-8,0x10* -
-1,0x10° . r : . , , -
800 1000 1200 1400 1600

T/K
Abb.3.2: Gibbsenergien G*“ und G als Funktion der Temperatur T.
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In Abb.3.2 ist zu erkennen, dass in diesem Temperaturbereich und unter
Atmospharendruck Nickel ausschlieRlich in der kfz-Phase vorliegt, da G**(T)<G**(T)
ist. Die Berechnung erfolgte mit den Funktionen

G"* =3535.925+114.298T —22.096T InT —0.00484077> + G-, (3-9)
G"% =-5179.159 +117.854T —22.096T InT — 0.00484077> + G- (3-10)

und den Faktoren [20]

T} =575K, B)” =0.85
. : (3-11)
T =633K, B =052

3.1.3 Chrom
Chrom zeigt wie Nickel im festen Zustand und bei Atmospharendruck keine

allotropen Umwandlungen. Die Berechnung der Gibbsenergien erfolgte im Temper-
aturbereich (800-1800)K bzw. (527-1527)°C. Die berechneten Gibbsenergiekurven
der krz- und kfz-Phase sind in Abb.3.3 abgebildet. Es ist zu erkennen, dass
G"#(T)>G"*(T) ist und deshalb die krz-Elementarzelle die stabilere Modifikation des

Chroms darstellt.

0,0
Gkrz
kaz
-2,0x10* 4
S -4,0x10%
£
£
%y -6,0x10°-
-8,0x10°
1,x010° +—m—m—m—™@—m—————————
800 1000 1200 1400 1600 1800

T/K
Abb.3.3: Gibbsenergien G und G"* als Funktion der Temperatur T.
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Die Berechnung der Gibbsenergien wurde mit den Funktionen

G"* =—-8856.94+157.48T —26.908T InT +0.00189435T>

(3-12)
~1.47721-10°T*+1392507" + G, -,
G =-1572.94+157.643T —26.908T InT +0.001894357 (3-13)
~1.47721-10°T*+139250T " + G-,
und den Faktoren [20]
T/” =311.5K, B} =0.008
(3-14)

TV =369.7K, By =0.82

durchgefuhrt.

3.2 Phasendiagramme

Aufbauend auf die unaren Systeme werden in diesem Kapitel die binaren
Zustandsdiagramme Fe-Ni, Fe-Cr und das ternare Fe - Cr - Ni System flir die
eisenreiche Seite im Bereich der ya-Umwandlung berechnet. Fiur die weiteren
Betrachtungen entspricht die krz-Kristallstruktur der o-Phase und die kfz-
Kristallstruktur der jPhase. Neben der Temperatur beeinflusst in einem
Mehrkomponenten-System auch die Zusammensetzung das thermodynamische
Gleichgewicht. Um Phasendiagramme bestimmen zu konnen, ist es notwendig, die
Gibbsenergien in Abhangigkeit von Zusammensetzung und Temperatur fur die o-
und »~Phase zu berechnen. Mit den Gleichgewichtsbedingungen aus Gl. (2-31) bzw.
Gl. (2-33) und den berechneten G(X’ T)-Kurven ist es méglich, die Lslichkeitslinien
im Phasendiagramm zu ermitteln. Zur Berechnung der drei Systeme wurde ein reales
Lésungsmodell verwendet, d.h. neben dem idealen wurde auch das nicht ideale
Verhalten der festen Losung beriicksichtigt. Die reale molare Gibbsenergie GY, in der
Phase 6 als Funktion der Temperatur und der Konzentration berechnet sich mit

Go=> XyGy+RT(D X} In X} )+9G +G) .. (3-15)

M M

wobei M das Element und X% den Molenbruch des Elementes in der
entsprechenden Phase darstellt. Die GroRBe G, entspricht den Gibbsenergien der
Reinelemente, welche bereits in Kap.3.1 angefuhrt und berechnet worden sind. Der
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Parameter ®Gf, beschreibt die Exzess-Gibbsenergie und G%,.., den Beitrag zur

Gibbsenergie aufgrund der magnetischen Ordnung. Die Exzess-Gibbsenergie *G?%,
stellt das nicht ideale Verhalten einer Losung dar und wird nach Gl. (2-25) berechnet.
Die zur Berechnung notwendigen Wechselwirkungsparameter ‘L wurden aus Hillert
und Qiu [23] enthommen und sind nachfolgend bei den jeweiligen Systemen
angefiihrt. Der magnetische Term der Gibbsenergie G, .., berechnet sich analog zu
den Gl. (3-2) bis (3-4). Jedoch wird in einem Multikomponenten-System T und By
von der Zusammensetzung beeinflusst. Deshalb andert sich bei konstanter
Temperatur der Betrag von G%,.., in Abhangigkeit der Konzentration an
Legierungselementen. Die zur Berechnung von T und B, verwendeten Funktionen
und Parameter wurden ebenfalls aus [23] entnommen und sind bei den jeweiligen

Systemen angefuhrt.

Die hier angestellten Berechnungen der Phasengrenzen sollen zusatzlich mit Daten
der ThermoCalc Datenbank verglichen werden. Die Berechnungen wurden mit dem
Softwarepaket Maple [6] durchgeflhrt.

3.2.1 Eisen - Nickel - System

Nickel wird als j-Stabilisator bezeichnet, da bereits durch geringe Zusatze die -
Phase des Eisens unterhalb 912°C stabil ist. Die zur Berechnung der Gibbsenergien
G‘(X%,T) bendtigten Exzess-Gibbsenergien G, berechnen sich nach Gl. (2-25)
aus folgender Funktion

exGZ;Fe,Ni = XgeXffi [OLi”e,Ni +1Li‘e,Ni (1 - 2X1{\)/i )+2L¢19~"e,Ni (1 - 2X]€/i )2 ] (3'1 6)
mit den Wechselwirkungsparametern

L%, v =—956.63-1.28726T, 'L}, =1789.03-1.92912T,
2L?é'e,Ni = 0’

(3-17)
°L, v =—12054.355+3.27413T, 'Ly, ,, =11082.1315-4.45077T,

i =-725.805174.

Fe,Ni —

Die fUir den magnetischen Beitrag G%,.., zur Gibbsenergie bendtigte kritische
Temperatur T gy und das magnetische Moment Byr,n berechnen sich fiir die o
Phase mit
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T}, v =1043X % +575X5,

(3-18)
By =2.22X5 +0.85XF,
und flr die »Phase mit
Ty = —201X7, + 633X, + X1, X1,[2133-682(x %, — X7, )
3-19
By = —2.1X7, +0.52X7, - X7, X7,[0.55+7.23(x7, - x7,) (3-19)
+5.93(x7, - X7, ) +6.18(x7, - X, )3].
Der Zusammenhang der Molenbriche von Fe und Ni in beiden Phasen lautet:
Xp=1-Xy, X =1-X1,. (3-20)

Mit den Angaben aus Gl (3-17) bis (3-20) ist es nun moglich, die Gibbsenergien (G
und G’) von Ferrit und Austenit in Abhangigkeit der Konzentration Xy und bei
konstanter Temperatur zu berechnen. Beispielhaft soll die Ermittlung der
Phasengrenzen o/c+y/y graphisch in Abb.3.4a,b bei T=1000K demonstriert werden.
Um die G* und G’-Kurven besser voneinander unterscheiden zu kénnen, wurden
diese in Abb.3.4a zu G” und G” linear transformiert [21]

G’ =G’ +a+bX}, (3-21)
wobei a=42495 Jmol" und b=28346 Jmol ™ ist.

Die beiden Faktoren a und b wurden so gewahlt, dass die gemeinsame Tangente an
beide Phasen « und y horizontal durch den Ursprung verlauft. Der Faktor a entspricht
dem chemischen Potential und Faktor b der Steigung bei den
Gleichgewichtsmolenbriichen der nicht transformierten G?%X?,T)-Kurven. Die
thermodynamischen Verhaltnisse bleiben durch die Transformation unverandert,
aber die Erkennbarkeit der Gleichgewichtsmolenbriiche und der gemeinsamen
Tangente werden dadurch erheblich verbessert.

In Abb.3.4a sind die Gibbsenergien der beiden Phasen als Funktion des
Molenbruches X fiir eine Temperatur von T=1000K dargestellt. Bei der graphischen
Ermittlung des thermodynamischen Gleichgewichtes ergeben die Berihrungspunkte
der horizontalen Tangente mit den Gibbsenergiekurven G* und G die
Gleichgewichtsmolenbriche X% und X’y4. Werden diese Molenbriche mit der
dazugehdrigen Temperatur (hier 1000K) in das Phasendiagramm in Abb.3.4b
Ubertragen ergeben diese dort die Loslichkeitsgrenzen.
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Die mathematische Formulierung der Gleichgewichtsbedingung bzw. die
Doppeltangenten-Konstruktion werden im folgenden Teil beschrieben. Berechnet
werden die Phasengrenzen aus Gl. (2-31)

My = M My = M, - (3-22)

—G"
goo{ ——C"
T=1000K

v T T T v T T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
(3]
X Ni
(b) 1200
_ er“
1 150 1 ‘\‘:\\i XN;'
1 "‘ ‘\ ------ o/ a+y [24]
1100+ om0 || s at+y/y [24]
- 5‘ Ne e [25]
X 1050 -
= NN Y
1000 "3
\:‘\‘
950 -
900 . : : : e
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
X a

Ni

Abb.3.4: Zusammenhang von Gibbsenergiekurven und Phasendiagramm. (a) Berechnete
Gibbsenergiekurven G und G” einer binaren Fe-Ni Legierung. (b) Fe-Ni Phasendiagamm,

unterbrochene Linien entsprechen den ThermoCalc Berechnungen.

Zum besseren Verstandnis der Berechnung der chemischen Potentiale soll Abb.2.6
nochmals betrachtet werden. In dieser Abbildung ist ersichtlich, dass die Steigung
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der Tangente an die G(X)-Kurve der Differenz ug-ua entspricht, da 0<Xz<1. Die
mathematische Form dieses Sachverhaltes fur das Fe - Ni System lautet:

0G?
aX’; = [y = M- (3-23)

Aus Gl. (2-28) und Gl. (3-20) folgt fur das Fe - Ni System
Gl = (1= X3 pp + X515 (3-24)

und zusammen aus Gl. (3-23) und (3-24) ergibt sich fir die chemischen Potentiale
von Eisen und Nickel in der Phase @ (steht fur o und y)

oG?
ul =Gl X (3-25)
Ni
0
1l =G +(1-x2) 5 (3-26)

Xy

Unter der Berlcksichtigung der Gl (3-25) wund (3-26) und den
Gleichgewichtsbedingungen aus Gl. (3-22) ergeben sich folgende nichtlineare
Gleichungen

a e
GZ_XZi,gg a(im r}rll_ ;i,gg% (3-27)
oX Ni,gg ox Ni,gg
a V4
G+ (1= X5, )20 G4 (1= X, )~ (3-28)
-88 aXIti!Ii’gg 88 aX]}\//i,gg

wobei der Index gg das Gleichgewicht bezeichnet. Die Gleichgewichtmolenbriiche
X%nigg UNd X'y 4q Stellen die Beruhrungspunkte der gemeinsamen Tangente dar (siehe
Abb.3.4). Mit Hilfe der Gleichungslosungsfunktion in Maple [6] wurden diese nicht
linearen Gleichungssysteme nach X“y;qq und X'y 4q fUr ein Temperaturintervall (1184 -
900)K gelost. Die Ergebnisse sind im Phasendiagramm in Abb.3.4b zu sehen. Die
durchgezogene rote Linie entspricht der y/a+y - und die schwarze Linie der a+y/o-
Phasengrenzlinie. Die unterbrochenen Linien zeigen das mit der ThermoCalc-
Datenbank [24] berechnete Phasendiagramm. Die grunen Punkte stellen
experimentell ermittelte Daten von Owen und Liu [25] dar. Aus deren Anordnung in
Abb.3.4b ist zu erkennen, dass die experimentell bestimmte jy/a-Umwandlung in
einem grofleren Temperaturbereich ablauft, als die berechnete Umwandlung. Die
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Ergebnisse von [24] und [25] stimmen mit den berechneten Ldslichkeitsgrenzen
dieser Arbeit gut Uberein.

3.2.2 Eisen-Chrom-System

Die Gibbsenergien der beiden Phasen « und y berechnen sich nach Gl. (3-15)
aufbauend auf die beiden Einzelsysteme Eisen und Chrom. Die Exzess-
Gibbsenergie berechnet sich fur das Fe - Cr System aus

enge,Cr = X[’ZeXgr [OLi'e,Cr +1L’19”'e,Cr (1 - 2Xgi )] (3_29)
mit den Wechselwirkungsparametern

"L}, ¢, =20500-9.68T, L7, ., =0;
(3-30)
OL;/

Fe,Cr

=10833-7.477T, 'L}, =1410.

Die fiir den magnetischen Beitrag G, ., (siehe Gl. (3-2) bis (3-4)) zur Gibbsenergie
bendtigte kritische Temperatur T*Fe,Cr und das magnetische Moment By ¢, berechnen
sich fur die a-Phase mit

Ty, =1043X% -311.5X% + X2 X& 1650+ 550(x 2, - X2 |

(3-31)
Byroo =2.22X7 —0.008X% —0.85X7 X ¢
und fur die y~Phase mit
Ty ==201X7, =1109X7,
(3-32)

Byue, = —2.1X1, —2.46 X7,

Mit diesen Daten kann die Gibbsenergie der o- und )~ Phase im Fe - Cr System in
Abhangigkeit der Konzentration und der Temperatur berechnet werden. Die
Berechnung der Phasengrenzen im Fe - Cr System erfolgte mit den folgenden
nichtlinearen Gleichungen

oG: oG’

G:tl - Xgr,gg aXva = Gli’l - Xé/‘r,gg aX;/ (3_33)

Cr.gg




Thermodynamische Berechnungen 29

o V4
Ger-xe )9 _gria-xz )% (3-34)
8XCr’gg 8X'Cr’gg

welche ebenfalls mit dem Softwarepaket Maple [6] geldost wurden. Die Ergebnisse
der Gleichungen (3-33) und (3-34) entsprechen den Gleichgewichtsmolenbrichen
X%rgg Und X'crgg und sind in Abb.3.5 fur ein Temperaturintervall von (1700-1100)K zu
sehen. Die schwarze Phasengrenzlinie stellt die a/a+y und die rote Linie die a+y»
Phasengrenze dar. Die unterbrochenen Loslichkeitslinien zeigen die ThermoCalc-
Berechnungen [26], sie stimmen sehr gut mit den Ergebnissen dieser Arbeit Uberein.

1700

XCr.
xCr
----- v/ oty [26]

----- oty / o [26]

***
-

1600 4

15004
X 1400 -
~

1300 -

1200 -

1100 . A , .
0.00 0,05 0,10 0.15

Abb.3.5: y/a+y/a Phasengrenzen im Fe - Cr System, unterbrochene Linien entsprechen den
ThermoCalc Berechnungen.

3.2.3 Eisen-Chrom-Nickel-System

In einem Dreikomponentensystem berechnet sich die Gibbsenergie der vorhandenen
Phasen ebenfalls nach Gl. (3-15). Zur Berechnung der Exzess-Gibbsenergie werden
zusatzlich zu den bereits angefluhrten Wechselwirkungsparameter aus Gl. (3-17) und
(3-30) auch jene bendtigt, welche die Wechselwirkungen zwischen Ni-Cr und Fe-Cr-
Ni beschreiben. Die ®G%, der Phase @ berechnet sich fiir das hier behandelte
Dreistoffsystem folgendermalien:

exGItZe,Cr,Ni :enge,Cr +enge,Ni + Xngf/l [OL‘Z'r,Ni +1Li‘r,Ni (Xgr - X]‘\Q/l )] (3_35)
+X§6XngIl\9/l [OL& ]

Fe,Cr,Ni
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mit den zusatzlichen Wechselwirkungsparametern

°L¢, v =21310-13.6585T, 'L, ,, =25800—-7.8927T,
OL(;e,Cr,Ni = 13905
(3-36)
°L;, v =8347-12.1038T, 'L, ,, =29895-16.3838T,
°r =1618.

Fe,Cr,Ni

Aus den Gleichungen (3-2) bis (3-4) ist zu erkennen, dass sich G%,,., aus
Polynomen 25'sten Grades berechnet. Diese Polynomsfunktionen enthalten auch die
kritische Temperatur, welche von den Molenbrichen Xg, Xcr, Xni beeinflusst wird.
Aufgrund dieser komplexen mathematischen Funktionen kann es sein, dass der
Gleichungsloser des  Maple-Softwarepakets  keine  Losungen  fur  die
Gleichgewichtsmolenbrtche findet. Daher wurde zur Berechnung der Gibbsenergie
und letztendlich zur Bestimmung der Phasengrenzen lediglich der magnetische
Beitrag in der o-Phase, G%, n.g, berucksichtigt. Im eisenreichen Bereich ist der Beitrag
Gmmag zur Gibbsenergie ohnehin sehr gering und beeinflusst damit die
Phasengrenzen nur minimal.

Die kritische Temperatur T rec.n Und das magnetische Moment By.r. c,ni berechnen
sich fur die a-Phase mit

Th o =1043X% —3115XE +575X% + X2 X4 [1650
+ss0(xe - xg )« xe xe 2373+ 617(x 2 — X2 ) (3.37)
By oy =2.22X5 —0.008X5 —0.85X 5 X +0.85X ¢, +4XE XL, .

Die Phasengrenzen im Dreistoffsystem ergeben sich aus den folgenden
Gleichgewichtsbedingungen:

Hre = Hper My = My He = HE, - (3-38)
Der Zusammenhang der Molenbriche lautet:

X =1-X¢ -Xy, X5, =1-X. -X,. (3-39)
Damit ergeben sich fur das Gleichgewicht nach [27] folgende Gleichungen:

oG? 8G’

m 4

- Cr.gg aX}’

Cr,gg

. . oG: " oG?
Gm - XNi,gg aXv—a o XC",gg ox ¢

Ni,gg Cr.gg

v V4

m Ni,gg aX;,

Ni,gg

(3-40)
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oG* oG* oG oG’

Gl -Xy. +(1-X¢, =G/ - X1 "+ (1-X 3-41
m Ni,gg aX;i,gg ( Cr,gg) anr’gg m Ni,gg aX]{/i’gg ( Cr,gg) a gr’gg ( )
) . . 0GT . aG" oG, oG,
Gm +(1_XNi,gg)aXa A Crge aXa =Gri; +(1_Xl}\/]i,gg)aX;/ - é/'r,gg aX}, ' (3_42)
Ni,gg Cr,gg Ni,gg Cr.gg
a) 0,025
(@ ——T780°C o [28]
——760°C ----- [28]

——850°C

(b) 750°C
——750°C ----- [28]
——760°C ----- [28]
0,054 ——800°C ----- [28]

——850°C -----

Abb.3.6: Phasengrenzen im eisenreicheren Bereich fir das Fe-Cr-Ni System bei unterschiedlichen
Temperaturen. (a) a/a+y— (b) a+yy—Phasengrenzen. Unterbrochene Linien entsprechen
den ThermoCalc Berechnungen.
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Fuir die Berechnung der vier Gleichgewichtsmolenbriche stehen nur drei
Gleichungen zur Verfugung. Deshalb wurde ein Gleichgewichtsmolenbruch dem
Berechnungsprogramm vorgegeben und mit Hilfe der Gleichgewichtsbedingungen
aus den Gl. (3-40) bis (3-42) die Phasengrenzen berechnet. Den mit Maple
programmierten Gibbsenergieminimierer zur Berechnung der Phasengrenzen im Fe
- Cr - Ni System ist im Anhang A beigefligt. Das Programm soll einen Uberblick tber
den programmiertechnischen Aufwand geben. Die Erstellung des Programmcodes
erfolgte mit Hilfe der Arbeit von Gamsjager [3].

Wie in Kap.2.3 beschrieben werden ternare Phasendiagramme im isothermen
Schnitt dargestellt. In Abb.3.6a sind die berechneten «/a+y— und in Abb.3.6b die
a+y/y-Phasengrenzlinien in Abhéangigkeit der Molenbriiche X%, X’ fur einige
Temperaturen dargestellt. Die durchgezogenen Linien zeigen die Ergebnisse der in
dieser Arbeit durchgefuhrten Berechnungen. Die unterbrochenen Linien stellen
wiederum die mit Hilfe der ThermoCalc-Datenbank bestimmten Ldslichkeitsgrenzen
dar. Fir 850°C konnten mit der ThermoCalc-Datenbank fiir X°c>0.06 keine
Phasengrenzen gefunden werden.
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4 EinflussgroBen auf die a-Umwandlung

Um die Mikrostruktur von Stahlen zu verandern, werden sie einer Warmebehandlung
im Austenitgebiet unterzogen. Das aus dem Austenit entstehende Umwandlungs-
gefuge hangt somit im groen Ausmald von der thermischen Vorbehandlung, aber
auch von der chemischen Zusammensetzung ab. In diesem Kapitel werden die
Einflussparameter auf die pa-Umwandlung naher betrachtet. Dazu zahlen die
AustenitkorngroRe  bzw. der Austenitisierungsgrad und die chemische
Zusammensetzung. Der Einfluss von plastischer Deformation und von
Mikrolegierungselementen auf den Gefligebildungsprozess wurde nicht berlck-
sichtigt.

4.1 Chemische Zusammensetzung

In Kap. 3 war bereits zu sehen, dass die Existenz von Phasen in erster Linie von der
chemischen Zusammensetzung abhangt. Die Mischkristallbildung mit Eisen erfolgt
nach den bekannten Gesetzmaligkeiten (Hume Rothery Regeln). Anhand der
atomaren Anordnung unterscheidet man zwischen zwei Arten von Mischkristallen,
namlich den interstitiellen und den substitutionellen. Abb.4.1 zeigt, dass Sub-
stitutionselemente einen wesentlich geringeren Diffusionskoeffizienten besitzen als
interstitiell geldoste Atome, besonders bei tiefen Temperaturen. Daher laufen
diffusionsgesteuerte Umwandlungen mit substitutionellen Legierungselementen
wesentlich langsamer ab, als solche, die von der Diffusion interstitieller
Komponenten abhangen.

Legierungselemente beeinflussen die y/a-Umwandlung auf unterschiedliche Art und
Weise, wobei man zwei Hauptgruppen unterscheidet. Zur ersten Gruppe gehdéren
Elemente, welche das j)~Gebiet erweitern, z.B. Ni, Cu. Nickel bewirkt bereits ab
geringen Mengen in Eisen (siehe Kap. 3.2.1) eine Stabilisierung des »Gebietes zu
Temperaturen unterhalb 912°C. Die Léslichkeit von Ni in j<Eisen ist unbegrenzt, in o-
Eisen hingegen nicht. Zur zweiten Gruppe gehdren Elemente, die zu einer
Einschnirung des )~Gebietes flhren, z.B. Cr, W, V, Ti. Die Loslichkeit von Cr im a-
Eisen ist unbegrenzt, in »Eisen betragt die maximale Loslichkeit ~12 at%
(Atomprozent), siehe dazu Kap.3.2.2. Chrom fuhrt zwar im Fe - Cr System zu einer
Einschnirung des Austenitgebietes, im Fe - Cr - Ni System hingegen stabilisiert Cr
das »-Eisen.
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Der y/a-Umwandlung wird nicht nur von den Anteilen an Legierungselementen,
sondern auch von deren Verteilung in der Eisenmatrix beeinflusst. Lokale
Konzentrationsunterschiede der Legierungselemente sollten in einphasigen Gefligen
unbedingt vermieden werden und sind gegebenenfalls durch eine
Homogenisierungsglihung auszugleichen.

Halbwertszeit
fur Wanderung zu

D(em¥S)  Substipyt Korngrenzen  QOberfldche

— _iarls_elf_mente in Schmelze
! T e i s SR {1mm)
10-4} H 1 {loum} 11
1107s 1
N 3
4 4107 s
108 - C (1h] 1
110%s
3
L 1107 e
02| [1h]1 (1a] 4
] {10%s
410° 1
_ (10°al
1075k (1a1] 410%s
! 410°%
L i L L [ 1 A /
1200 1000 800 700 600 500 400 °C [—=1/T]

Abb.4.1: Diffusivitat interstitieller und substitutioneller Elemente in Ferrit [29].

4.2 AustenitkorngréBe

Die AustenitkorngroRe ist der wichtigste Parameter zur Beschreibung des
Austenitisierungszustandes. Beeinflusst wird sie durch die chemische
Zusammensetzung, die Austenitisierungstemperatur und -dauer, die Erwarmungs-
geschwindigkeit und das Ausgangsgeflge.

Die Bildung des Austenits erfolgt durch Keimbildung und Keimwachstum, wobei
heterogene Keimbildung thermodynamisch begunstigt ist. In technisch homogenen
Legierungen stellen daher vor allem die Korngrenzen und nichtmetallische
Einschlisse die Keimbildungsplatze dar. Somit dienen in erster Linie fur die a/~
Umwandlung die Ferritkorngrenzen und fur die pa-Umwandlung die
Austenitkorngrenzen als Keimbildungsplatze. Es zeigt sich, dass grobkorniges
Austenitgeflige, das nur relativ wenig Korngrenzenflache als Keimbildungsstellen zur
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Verfugung stellt, wesentlich umwandlungstrager ist als feinkdrniges [30]. Dadurch
wird die /a-Umwandlung verzogert und verschiebt sich zu geringeren Temperaturen
[31]. Deshalb werden Umwandlungsverhalten und -geflige durch die
Austenitkorngréfie zu Umwandlungsbeginn mafdgeblich beeinflusst.

L] 20 pm

Abb.4.2: Korngrenze in einer Modelllegierung, die von Einschlissen (schwarze Teilchen) in ihrer
Bewegung behindert ist [32].

Eine Vergroberung des Korns wird durch eine zunehmende Austenitisierungs-
temperatur bzw. -dauer und durch eine abnehmende Erhitzungs- bzw. Abkunhl-
geschwindigkeit verursacht. Eine homogene Vergroberung der Austenitkdrner erfolgt
vor allem dann, wenn keine Hindernisse im Material vorhanden sind. Befinden sich
feinste Ausscheidungen im Stahl, bedingt durch Mikrolegierungselemente, flhrt dies
zu einer gewunschten Behinderung des Austenit-kornwachstums. Eine wichtige
Grolde stellt dabei der Dispersionsgrad f/r dar, wobei f den Volumenanteil und r den
Radius der Ausscheidungen beschreibt. Besonders kornwachstumshemmend wirken
sich kleine Teilchen aus. Bei Kontakt dieser kleinen Teilchen mit den Korngrenzen,
wirkt eine rucktreibende Kraft (,Zener-Kraft”) auf die Korngrenzen, weil an der
Kontaktstelle Korngrenzenflache eingespart wird. Ubersteigt die treibende Kraft zur
Kornvergréberung die Zener-Kraft, flhrt das zu einem sprunghaften Kornwachstum.
Die Korngrenzen konnten solange wandern, bis sie wieder auf Teilchen treffen und
dadurch am Wandern abermals behindert werden.
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In ahnlicher Weise wirken sich nichtmetallische Einschlisse, die im »Gebiet nicht
geldst sind, auf das Kornwachstumsverhalten aus. Diese Einschlusse (um-Bereich)
sind wesentlich grélRer als die zuvor genannten Ausscheidungen (nm-Bereich).
Aufgrund ihrer grof3eren Abmessungen und der ungleichmafigen Verteilung fuhren
die nichtmetallischen Einschlisse zu einer negativen Beeinflussung des
Kornwachstums. Ein Beispiel fur das Festhalten von Korngrenzen an Einschlissen
ist in Abb.4.2 zu sehen. Derartig unterschiedlich grof3e nichtmetallischen Einschlisse
kénnen zu einem unkontrollierten und inhomogenen Wachstum der Austenitkérner
fuhren.
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5 Experimentelles

5.1 Probenmaterial

Das Rohmaterial fur die Dilatometermessungen und zur Austenitkorngrofen-
bestimmung lag in Form von 4 Staben (Lange ca. 250mm, Durchmesser ca. 8mm)
vor. Die chemische Zusammensetzung des Rohmaterials ist in Tab.5.1a

zusammengefasst.

Tab.5.1a: Chemische Zusammensetzung, Angaben in Masseprozent.

Element C Cr Ni Fe
Rohmaterial 0.0105 0.30 1.79 Rest
entkohltes Material | 0.0036 0.30 1.79 Rest

Die in Tab.5.1a angegebenen Legierungsgehalte von Masseprozent werden mit
folgender Gleichung in den Molenbruch umgerechnet:

Wee.cr,Ni

X o MFe,Cr,Ni
Fe,Cr,Ni — ’
Wr, We Whi

e r l

MFe MCr MN[

(5-1)

wobei w die Massenbriche und M die Molmassen der jeweiligen Komponente
darstellen. Das Ergebnis dieser Umrechnung ist in Tab.5.1b zu sehen. Fur die
Umrechnung wurde der Kohlenstoff nicht berucksichtigt.

Tab.5.1b: Molenbriiche der einzelnen Komponenten.

Cr Ni Fe
Massenbruch w 0.003 0.0179 0.9791
Molmasse M [g/mol] 51.996 58.693 55.854
Molenbruch X 0.0032 0.0171 0.9797

In dieser Arbeit wird die Auswirkung der substitutionellen Diffusion von Cr und Ni auf
die ¥a-Umwandlungskinetik bertcksichtigt. Der Einfluss von interstitieller C-Diffusion
auf die y/a-Umwandlung soll daher minimiert werden. Aus diesem Grund wurde der
Kohlenstoffgehalt des Ausgangsmaterials durch eine Entkohlungsglihung
abgesenkt. Um bei der Entkohlungsglihung einerseits die Gluhdauer und
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andererseits die Gluhtemperatur zu begrenzen, wurde der Diffusionsweg verkirzt.
Deshalb, und wegen der uber den Querschnitt einheitlicheren Temperaturverteilung,
wurden fur die Dilatometermessungen zylindrische Hohlproben mit folgenden Ab-
messungen gefertigt:

e Lange: 10 mm
e Auflendurchmesser: 4 mm
e [nnendurchmesser: 3 mm

Die Wandstarke wurde mit der AustenitkorngrofRe abgestimmt, um eine statistisch
aussagekraftige Anzahl an Austenitkornern im Volumen der Hohlproben
gewabhrleisten zu konnen.

Die Parameter der Entkohlungsglihung sind in Tab.5.2 zusammengefasst. Die
chemische Zusammensetzung der entkohlten Proben ist aus Tab.5.1a zu
entnehmen. Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung wurden Spane des
Ausgangsmaterials (Dicke der Spane entspricht ca. Wandstarke der
Dilatometerproben) verwendet. Diese wurden gleichzeitig mit den Hohlproben der
Entkohlungsglihung unterzogen. Die Bestimmung der Cr- und Ni-Gehalte erfolgte
mit Hilfe einer ICP-OES Analyse (Inductively Coupled Plasma-Optical Emission
Spectrometry), die Bestimmung des C-Gehalts mittels CS-mat 6250 Analysegerat
der Firma Stohlein. Beide Analysen wurden von der Firma TUV NORD Czech [33]
durchgefuhrt.

Tab.5.2: Daten der Entkohlungsgluhung (der Ofen wurde elektrisch beheizt).

Parameter Daten
Gluhzeit 10 Tage
GlUuhtemperatur | 650°C
Hy: 2%
Atmosphare H,O: 3%
Ar: Rest

Die Austenitkorngroflenbestimmung erfolgte am Rohmaterial, d.h. an nicht
entkohlten Vollzylinderproben (/=10mm, @=4mm), denn die dafur erforderliche
Probenpraparation konnte an den Hohlproben nicht durchgefihrt werden. Bezlglich
der Praparation der Proben fur die Austenitkorngrofienbestimmung sei auf den
Anhang B verwiesen. Zusammenfassend ist in Abb.5.1 eine Ubersicht der
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Probenherstellroute fur die Dilatometermessungen und zur AustenitkorngrofRen-
bestimmung dargestellt.

Dilatometermessungen Bestimmung AKG
| FeCrNi - Rohmaterial | | FeCrNi - Rohmaterial |
I I
mechanische mechanische
Bearbeitung Bearbeitung
| Hohlproben | Vollproben
I [
Entkohlungs- Homogenisierungs-
glihung glihung

| entkohltes Material | | Proben fur AKG |
I

Homogenisierungs-
gliihung

|

| Dilatometerproben |

Abb.5.1: Ubersicht der Herstellroute der Dilatometerproben und der Proben fiir die
AustenitkorngroRen (AKG)- Bestimmung.

5.2 Dilatometer

In dieser Arbeit wurde zur experimentellen Ermittlung der y/a-Umwandlungskinetik
und zur Bestimmung der Austenitkorngrenzen (Kap. 54.1.1) das
Abschreckdilatometer  DIL805A der Firma Baehr Thermoanalyse GmbH [34]
verwendet.

Mit dem Dilatometer ist es moglich die thermische Ausdehnung (in einer Dimension)
von Materialien in Abhangigkeit der Temperatur zu messen. In Abb.5.2 ist die
Messanordnung zur experimentellen Ermittlung der Umwandlungskinetik abgebildet.
Die Probe ist im Dilatometer zwischen zwei Schubstangen eingespannt, wobei die
notwendige Einspannkraft von einer vorgespannten Feder zur Verfugung gestellt
wird. Alle Dilatometerproben wurden vor Einbau in das Dilatometer planparallel
geschliffen und entgratet, um eine entsprechende Fixierung zwischen den
Schubstangen zu gewahrleisten. Zur Bestimmung der Ausdehnung wurde das
sogenannte Alpha-Messsystem, das fur eine hochgenaue Ausdehnungsmessung
dient, verwendet. Das Heizen der Proben erfolgte induktiv mit einer Hochfrequenz-
Induktionsspule. Fur die Temperaturmessung und -steuerung wurden Pt-Pt/Rh
Thermoelemente von Typ S mit @=0.1mm benutzt. Das Thermoelement wurde
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mittels eines Punktschweillgerates der Firma Baehr Thermoanalyse GmbH [34]
(Stromstarke: 4, Zeit: 4) an der Mantelflache der Probe befestigt.

Die Schubstangen dienen einerseits zur Positionierung der Probe in der Heizspule
und andererseits als Messaufnehmer fur die Langenanderung. Sie werden zwar nicht
induktiv beheizt, aber durch Warmeleitung an den Kontaktstellen zur Probe erwarmt.
Dieses inhomogene Temperaturprofil entlang der Langsachse der Schubstangen,
tragt aufgrund der thermischen Ausdehnung zur gemessenen Langenanderung bei.
Um diesen Beitrag zu minimieren wurden Schubstangen aus Quarz fur die Aufnahme
der Langendnderung verwendet, da Quarz (mit ¢=0.5-10° K') eine geringe
thermische Ausdehnung besitzt. Fur die Dilatometerversuche wurde der Druck in der
Probenkammer auf <5.0-10* mbar abgesenkt, um die Oberflichenoxidation der
Probe zu verringern.

Quarzschubstangen

Thermoelement

Probe Hochfrequenz
Induktionsspule

Abb.5.2: Messanordnung im Dilatometer [35].

Mit dem Dilatometer kbnnen Phasenumwandlungen sehr gut bestimmt werden. Dazu
sollen nun einige grundlegende Uberlegungen angestellt werden.

In Abb.5.3 ist die Langenanderung Al als Funktion der Temperatur 9 fur Reineisen
dargestellt. Wird eine Probe aus reinem Fe erwarmt, vergrofert sich der
Gitterabstand der Atome in der Elementarzelle, d.h. die Eisenprobe dehnt sich aus.
Daher ist die Steigung im Bereich des o-Eisens positiv, wobei aufgrund der
Massenerhaltung die Dichte abnehmen muss. Erreicht die Temperatur 912°C,
wandelt die kubischraumzentrierte (krz) in die kubischflachenzentrierte (kfz)
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Elementarzelle um. Die kfz- besitzt gegenuber der krz- Elementarzelle (EZ) des o-
Eisens eine hohere Packungsdichte (PD). Deshalb ist die Dichte von j)-Eisen bei
912°C groRer als im a-Eisen.

Zum Vergleich:

— VAtome ;68%

krz—EZ

PD

krz

(5-2)

.
PD,, =4 = 74%

kfz—EZ

0,03 4

0,02 4

Al
-2

0,01

0 200 400 600 800 010'00 1200 1400 1600

_',C

Abb.5.3: Dilatometerkurve fir reines Eisen [32].

Da die a/»~Phasenumwandlung in reinem Eisen idealerweise bei einer konstanten
Temperatur stattfindet, kommt es zu einer sprunghaften Dichte- bzw.
Volumsanderung. Dieses Phanomen ist in Abb.5.3 einerseits bei 912°C (a—y) und
andererseits bei 1394°C (»—¢) zu sehen. An den Steigungen der o-, » und &
Geraden ist zu erkennen, dass der mittlere Ausdehnungskoeffizient in allen drei
Phasen unterschiedlich ist. Es soll hier auch erwahnt werden, dass die sprunghafte
Anderung des Volumens bei konstanter Temperatur nur bei entsprechenden
Reinelementen auftritt. Bei der in dieser Arbeit untersuchten Legierung erfolgt die
Dichteanderung in einem Temperaturintervall (siehe Kap.3).

Das Dilatometer erfasst aufgrund der Anordnung seiner Messaufnehmer lediglich
eine Langenanderung und keine Volumenanderung. Daher wird fur die Auswertung
der Dilatometerdaten vorausgesetzt, dass das Material keine Textur besitzt und die
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Ausdehnung/Kontraktion isotrop erfolgt. Fur kleine Volumenanderungen besteht
zwischen Langen- und Volumsanderung folgender Zusammenhang:

1 AV (5-3)
L, 3V,
wobei Iy der Anfangslange, Al der gemessenen Dilatation, V, dem Anfangsvolumen
und AV der Volumsanderung entsprechen.

5.2.1 Auswertung der Dilatometerkurven
Die Auswertung der gemessenen Dilatometerkurven erfolgt mit dem Hebelgesetz.
Damit ist es mdglich die umgewandelte Menge an Ferrit (a-Phase) in Abhangigkeit
der Temperatur und der Zeit zu bestimmen.

Die auftretende y/a-Phasenumwandlung kann mit dem Dilatometer, aufgrund des
zuvor besprochenen Dichteunterschiedes der a- und »Phase, ermittelt werden.
Dieser Dichteunterschied bewirkt wahrend der Phasenumwandlung eine
Langenanderung, welche unterschiedlich zur normalen thermischen Ausdehnung
einer einzigen Phase verlauft (siehe Abb.5.4). Durch die Bildung der neuen Phase
resultiert eine Langenanderung, die proportional zur Volumsfraktion dieser Phase ist.

Das Hebelgesetz lasst sich besonders anschaulich an einer kontinuierlichen
Abkuhlkurve erklaren. Um es anwenden zu konnen, mussen die thermischen
Ausdehnungsgeraden der - und »~Phase extrapoliert werden (siehe Abb.5.4). Die
Voraussetzung fur die Kkorrekte Extrapolation ist, dass die thermischen
Ausdehnungsgeraden in den Einphasengebieten perfekt linear sind. Andernfalls
kann die Auswertung, d.h. der berechnete Volumsanteil an Ferrit & erheblich
verfalscht werden. Die durchgezogene Linie stellt die mit dem Dilatometer
gemessene Langenanderung in Abhangigkeit der Zeit dar. Die beiden punktierten
Geraden zeigen die extrapolierten Daten an.

Der zu jedem Zeitpunkt bzw. bei jeder Temperatur vorliegende Volumsanteil an Ferrit
& berechnet sich folgendermalien

Al - AL,

= ﬁ (5'43)
A w A o

wobei Al%, und Alq, den extrapolierten Dilatationen der o~ und j~Phase entsprechen
und Al die gemessene Langenanderung darstellt.
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Abb.5.4: Kontinuierliche Dilatationskurve bei einer Abkihlung, Kihlrate 0.1 K/s.

Beispielhaft soll die Auswertung der Dilatometerkurve in Abb.5.4 bei 750°C mit
Gl. (5-4a) demonstriert werden:

AI=97um, Al%,=109um, AFep=83um;

Al = Al 97 —83
Al —Al7 109 -83

ep

=53.8%. (5-4b)

E(9=750°C) =

Demnach haben bei 750°C bereits 53.8% Austenit in Ferrit umgewandelt.

Erfolgt die Umwandlung nicht kontinuierlich sondern isotherm, andert sich an der
Auswertung gegenuber der kontinuierlichen Kurve nichts. Die Volumsfraktion Ferrit
berechnet sich fur isotherme Umwandlungen ebenfalls mit Gl. (5-4a).

5.2.2 Identifizierung der para-/ferromagnetischen Umwandlung
Neben der Langenanderung und der Temperatur wurde auch die relative
Generatorleistung des Dilatometers aufgezeichnet.

Ferromagnetisches Material (Ferrit bei T<T¢) lasst sich verhaltnismalig leichter
erwarmen als paramagnetisches Material (Austenit oder Ferrit bei T>T¢c). Daher
ergibt sich in einem bestimmten Temperaturbereich ein ausgepragter Sprung in der
Leistungskurve. Dieser Sprung markiert den Bereich, in dem die Probe vom
paramagnetischen in den ferromagnetischen Zustand, oder umgekehrt, Gbergeht.
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Zur Veranschaulichung ist in Abb.5.5 eine derartige Leistungskurve fur einen
Aufheizvorgang dargestellt.

Die geglattete Kurve soll zur besseren Erkennbarkeit des magnetischen
Umwandlungsbereichs dienen. Der nach Gl. (3-37) berechnete Curiepunkt dieser
Legierungszusammensetzung (siehe Tab.5.1) betragt 9:=761°C und stimmt mit dem
Sprung in der gemessenen Leistungskurve Uberein. Der Leistungssprung zwischen
800°C bis 850°C ist auf die a/»-Umwandlung zurtuckzufuhren.

0,23

— aufgezeichnet
geglattet

0,20 +

0,17

PIP,

0,14 -

0,11

0108 T T T T T T T T T T T
600 650 700 750 800 850 900
g/°C

Abb.5.5: Generatorleistung in Abhangigkeit der Temperatur, wahrend des Aufheizens einer
entkohlten Fe - Cr - Ni Probe aufgenommen. Der Sprung in der Leistungskurve deckt sich
mit der berechneten 9.=761°C.
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5.3 Warmebehandlungen

5.3.1 Homogenisierungsgliihung

Die Homogenisierungsgliuhung soll dazu dienen, die inhomogene Verteilung der
Legierungselemente zu beseitigen. Diese Warmebehandlung (WBH) wurde an den
entkohlten Hohlproben fur die Dilatometermessungen und an den nichtentkohlten
Vollproben fur die AustenitkorngroRenbestimmung durchgefuhrt. Die Parameter der
angewendeten Glihung sind in Abb.5.6 dargestellt.

1200
1050°C, 3h

1000

800

4$/°C

6001 (20k/s 5K/s

400 +

200

0 2000 4000 6000 8000 10000 12000
t/s

Abb.5.6: Temperaturprogramm der Homogenisierungsglihung.

Die Warmebehandlungen wurden induktiv mit der Heizspule des Dilatometers unter
Vakuum (p<10"° mbar) ausgefiihrt. Durch den verringerten Druck sollte die Oxidation
der Probe verhindert werden.

5.3.2 Temperaturprogramm der Dilatometermessungen

Die Dilatometermessungen wurden, wie bereits erwahnt, an den entkohlten Proben
ausgefuhrt. Die Dilatometermessungen wurden mit einem  derartigen
Temperaturregime durchgefuhrt, sodass ein Teil der Austenit/Ferrit-Umwandlung
wahrend eines isothermen Segments stattgefunden hat.
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Die Temperaturprogramme zur Warmebehandlung der Proben bestehen aus 6
Segmenten (siehe Abb.5.7):

1. kontinuierliches Aufheizen mit 20K/s, unter Vakuum

2. erstes isothermes Segment mit Austenitisierungstemperatur Ta=950°C,
Haltezeit tA=5min, unter Vakuum

3. kontinuierliches Abkuhlen auf das zweite isotherme Segment, das sich im
Bereich der /a-Umwandlung befindet, mit Stickstoff

4. zweite Isotherme mit entsprechender Haltetemperatur und -zeit, Stickstoff-
atmosphare

5. kontinuierliches Abkuhlen bis 500°C, mit Stickstoff
6. Abschrecken (20K/s) der Hohlprobe im Stickstoffstrom bis Raumtemperatur.

Die Versuche wurden mit unterschiedlicher Abkuhlgeschwindigkeit, Haltetemperatur
und -zeit flur die Segmente 3 bis 5 durchgeflhrt. Die entsprechenden Parameter der
einzelnen Versuche sind in Kap.6 bei den Ergebnissen angefuhrt. Die sechs
angefuhrten Abschnitte entsprechen einem WBH-Zyklus. An einer entkohlten
Hohlprobe wurden insgesamt funf bis maximal zehn Zyklen durchgefuhrt. Die
erforderliche Zyklenanzahl wurde aber nicht in einem WBH-Programm durchgefihrt,
sondern jeder Zyklus einzeln. Dadurch war es madglich, wenn erforderlich, die Proben
zwischen den einzelnen Zyklen zu repositionieren und den LVDT (Linear variable
differential transformer) zu justieren.

950°C, 5min
0.1-1K/s

730 - 790°C, 2 - 30min

0.1-1K/s
20K/s

91 °C—

20K/s

t/s —

Abb.5.7: Schematische Ubersicht der Parameter fiir die Temperaturprogramme der Dilatometer-
messungen.
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Das Temperaturregime fur die Austenitkorngrofienbestimmung ist in Kap. 5.4.1.1
genau beschrieben.

5.4 Metallographische Untersuchungen

Fir die experimentelle Charakterisierung der Austenit/Ferrit-Umwandlung ist es auch
notwendig, die KorngroRen beider Phasen zu bestimmen. Die Ermittlung beider
KorngroRen erfolgte mit der Linienschnittmethode. Bevor die Korngréfie bestimmt
werden kann, mussen die Korngrenzen sichtbar gemacht werden. Die beiden dafur
angewendeten Verfahren sind im folgenden Teil beschrieben.

5.4.1 Darstellen der Korngrenzen

5.4.1.1 Austenitkorngrenzen

Um die Korngrenzen in der Gamma-Phase sichtbar zu machen wird die Methode des
thermischen Atzens angewendet.

Kontrastierung

//\

ohne mit
Veridnderung der polierten Verianderung der polierten
Schilifffliche Schlifffliche

lichtoptische
Kontrastierungsmethoden

physikalische
Methoden

kathodische

Hellfeld } Reflexion

am Zerstaubung

Dunkelfeld Relief (Ionenitzung)

elektrolytisches Atzen z
. (anodisches Atzen) thermisches Atzen
Verwendung polarisierten
Lichtes potentiostatisches Atzen Aufbringen inter-
ferenzfahiger Schichten
Phasenkontrast

Interferenzkontrast

Verwendung monochro-
matischen Lichtes

Abb.5.8: Einteilung der Kontrastierungsmethoden in der Metallographie [37].
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Das thermische Atzen zahlt, wie in Abb.5.8 ersichtlich, zu den physikalischen
Atzverfahren. Anwendung findet das thermische Atzen an Materialien bei denen eine
elektrochemische Kontrastierung des Gefliges nicht mdglich ist. Eingesetzt wird das
thermische Atzen z.B. zur Entwicklung keramischer Gefiige [36] und auch zum
Sichtbarmachen ehemaliger Austenitkorngrenzen in kohlenstoffarmen Stahlen [10].

Beim thermischen Atzen wird die polierte Probe (siehe Abb.5.9a) im Vakuum oder in
inerter Atmosphare auf Austenitisierungstemperatur erwarmt. Durch die Zufuhr der
thermischen Energie entstehen an jenen Stellen Vertiefungen bzw. Furchen, an
denen die Korngrenzen an die Probenoberflache treten (siehe Abb.5.9b). Auf diese
Art bildet sich die Kornstruktur der bei dieser Temperatur thermodynamisch stabilen
Phase ab. Die Bildung der Furchen beruht auf der Einstellung des
Gleichgewichtzustandes zwischen der Grenzflachenspannung an der Korngrenze
und den Oberflachenspannungen ya und %g. Damit die Gleichgewichtsbedingungen
erfullt sind, muss GI. (5-5) gelten [38]:

sina, sina, sina,

yb ysA ysB (5_5)

In der Regel unterscheidet sich s von y%a und . Um daher der Forderung aus Gl.
(5-5) gerecht zu werden und den stabilen Gleichgewichtszustand zu erreichen,
verandern sich die Winkel zwischen den Grenzflachen. Durch diese Verbiegung der
Kornoberflache an den Schnittpunkten von Korngrenzen und Oberflache, bilden sich
Furchen entlang der Korngrenzen (siehe Abb.5.9b).

(a) (b)

Ysa
Oberflache Oberflache

Korn A Korn B

Korngrenze Korngrenze

Abb.5.9: Schematische Darstellung der thermischen Atzung, (a) vorher (polierte Oberfléche), (b)
nachher (thermisch geatzte Oberflache).

Als Transportmechanismen zur Furchenbildung an den Korngrenzen kommen neben
der Oberflachendiffusion auch Volumsdiffusion und Verdampfung in Frage. Die an
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den Austenitkorngrenzen gebildeten Furchen kdnnen durch eine rasche Abkuhlung
auf Raumtemperatur konserviert werden. An diesen Korngrenzen kann nun die
Austenitkorngréfie bestimmt werden, obwohl das Geflige bei Raumtemperatur rein
ferritisch ist.

Die Versuchsdurchfiihrung und die Probenpraparation des thermischen Atzens ist in
der in Anhang B beigefligten Veroffentlichung detailiert beschrieben. Daraus ist zu
entnehmen, dass eine Facette auf der zylindrischen Mantelflache der
Dilatometerprobe gefertigt werden muss, um die AKG bestimmen zu konnen. Aus
diesem Grund ist die AKG-Bestimmung nur an einer Vollprobe moglich. Denn die
erforderliche Facette konnte aufgrund der zu geringen Wandstarke an der Hohlprobe
nicht angefertigt werden.

Die Vollproben werden ebenfalls homogenisiert (siehe Abb.5.1), bevor diese der
WBH fiir die AKG-Bestimmung unterzogen werden. Fir das thermische Atzen
wurden folgende WBH-Parameter festgelegt:

1. kontinuierliches Aufheizen mit 20K/s, unter Vakuum
2. isothermes Austenitisieren, 9,=950°C, t{a=5min, unter Vakuum
3. kontinuierliches Abkuhlen mit 0.1K/s bis 795°C, mit Helium

4. Abschrecken mit 20K/s bis Raumtemperatur.

10004 950°C. 5min

800

600

4/°C

20K/s

400

20K/s
200+

T T T
0 500 1000 1500 2000
t/'s

Abb.5.10: Temperaturregime zur Bestimmung der Austenitkorngrenzen bzw. -korngréfie.
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Wie in der Publikation (Anhang B) beschrieben, muss die Abkuhlung im Ferritgebiet
rasch vor sich gehen. Da eine zu lange Verweildauer bei hohen Temperaturen im
Ferritgebiet zur Furchenbildung an den Ferritkorngrenzen flhrt. Die y7a-Umwandlung
beginnt unter den gegebenen Bedingungen zwischen 785°C bis 790°C. Daher wurde
das thermische Atzen bei Erreichen von 795°C abgebrochen und die Probe mit
Helium abgeschreckt.

5.4.1.2 Ferritkorngrenzen

Die Ferritkorngrenzen wurden nach den Dilatometerexperimenten chemisch mit
3%-iger alkoholischer Salpetersaure (Nital) sichtbar gemacht.

Bei dieser Atzung handelt es sich um eine Korngrenzenatzung. Aufgrund der starken
lokalen Gitterstorungen an Korngrenzen besitzen diese ein hdheres Losungspotential
als die Korner selbst. Dabei erfahren bevorzugt die Korngrenzen einen chemischen
Angriff, der durch eventuell vorhandene Verunreinigungen an den Korngrenzen noch
erhoht werden kann.

Die metallographische Praparation wurde in der Ublichen Reihenfolge durchgeflihrt:

a) Einbetten
b) Schleifen
c) Polieren

d) Atzen

ad a) Das Warmeinbetten der Hohlproben erfolgte mit dem Einbettmittel DuroFast
der Firma Struers. Aufgrund der Geometrie der Dilatometerproben, wurden
diese stehend eingebettet und im Querschliff untersucht. Um eine Deformation
der dinnwandigen Proben zu vermeiden, wurde die Einbettkraft auf ca. 1000N
begrenzt.

ad b) Das Schleifen der eingebetteten Proben erfolgte mit den Kérnungen 220, 500,
800, 1200, 2400, und 4000 (Schleifpapier Marke Struers). Es wurden ca. 3
mm (von der Stirnseite der Hohlprobe) abgeschliffen. Dadurch wurde die
darauffolgende KorngréRenbestimmung nicht im Bereich der Kontaktstelle
Schubstangen/Hohlprobe sowie nicht im Bereich des Aufschweil3punktes des
Thermoelementes durchgefuhrt.
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ad c) Die geschliffene Probe wurde zuerst mit einer 3 ym Diamantsuspension
mechanisch poliert. Da die Legierung eine geringe Harte besitzt, wurde fur
den Endpoliervorgang die Oxidsuspension OP-U (Struers) verwendet.

ad d) Das chemische Atzen erfolgte bei Raumtemperatur mit Nital. Die optimale
Atzdauer lag im Bereich von 15 bis 30 Sekunden.

5.4.2 KorngroBRenbestimmung

Die Bestimmung der Austenit- und der FerritkorngrofRe erfolgte in beiden Fallen mit
dem Linienschnittverfahren. Die dafur notwendigen Aufnahmen erfolgten mit einem
Lichtmikroskop der Firma  Reichert UNIVAR. Die Auswertung der
Lichtmikroskopaufnahmen wurde mit Hilfe des Bildanalyseprogramms ,Analysis” [39]
durchgefuhrt.

Bei der Linienschnittmethode wird der mittlere Abstand der Korngrenzen bestimmt

und ist als mittlere lineare Korngrof3e L definiert. Diese mittlere KorngroRe ergibt
sich, wenn man mehrere Messlinien Uber das Gefligebild legt und das arithmetische
Mittel der Linienabschnitte in den einzelnen Kdérnern ermittelt. Das heil3t die Summe
der Sehnenlangen [/ wird durch die Anzahl der geschnittenen Korner oder
Korngrenzen N dividiert:

I % (5-6)

L : mittlere lineare KorngroRe (Heynsche Korngrolie)
2I: Summe der Sehnenlangen

N : Anzahl der von der Messlinie geschnittenen Korngrenzen.

Dabei ist zu beachten, wenn mit mehreren Ubereinanderliegenden Messlinien
gearbeitet wird, dass diese mindestens den doppelten Grollenabstand der grofReren

Korner voneinander entfernt sind [40]. Der Messfehler von L wird durch die Angabe
des Fehlerintervalls fur 5% Irrtumswahrscheinlichkeit nach

(5-7)
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berechnet. Dabei entspricht /i den Einzelsehnenlangen und n der Anzahl der
Einzelmessungen (d.h. an wie vielen Bildfeldern die Korngrenzen gezahlt worden
sind) [40]. Der Vorteil der Linienschnittmethode ist, dass die VergroRerung der
KorngroRe angepasst werden kann.
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6 Ergebnisse

6.1 Vorversuche mit dem Dilatometer

Beim untersuchten Material handelt es sich um eine Modelllegierung, fur die keine
experimentellen Daten bezuglich des Umwandlungsverhaltens vorlagen. Deshalb
war es notwendig, Voruntersuchungen durchzufihren, um spater verwertbare

Ergebnisse aus den Dilatometermessungen zu erhalten. Demnach sollten die

Vorversuche dazu dienen, das Umwandlungsverhalten der entkohlten Proben bei
unterschiedlichen Temperaturregimen vorab zu bestimmen.

In Tabelle 6.1 sind die wichtigsten Daten der einzelnen Vorversuchsreihen
zusammengefasst. Erganzend sind in dieser Tabelle auch die wichtigsten Daten

bezlglich Vorbehandlungen, Proben- und Zyklenanzahl zu finden.

Tab.6.1: Ubersicht der Versuchsdaten fiir die jeweiligen Vorversuchsreihen.

Vorversuchsreihen

je Probe

AbVv1 AbVv2 AbVv3
Material entkohilt ja ja ja
Homogenisierungsgliihung, , . .
gemal’ Kap.5.3.1 nein nein nein
1. Segment 20K/s 20K/s 20K/s
2. Segment 950°C, 5min 950°C, 5min 950°C, 5min
WBH- 3. Segment 1K/s 1K/s 0.1K/s
Parameter,
geman o . |790°C - 745°C, o :
Kap.5.3.2 4. Segment | 755°C, 30min omin- 30min 765°C, 30min
5. Segment 1K/s 1K/s 0.1K/s
6. Segment 20K/s 20K/s 20K/s
Probenanzahl 1 2 2
Zyklenanzahl 5 10 6
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Fir die Auswertung der Dilatometerkurven ist zu beachten, dass die
Dilatationskurven Al(f) (im Einphasenbereich) eine strenge Linearitat besitzen.
Darum muss die mit der Software eingestellte lineare AbklUhlrate mit der
Temperatursteuerung des Dilatometers auch realisiert werden koénnen. Erste
Messungen mit dem Dilatometer haben gezeigt, dass Abkuhlgeschwindigkeiten
>10K/s zwischen den beiden Isothermen (siehe Kap.5.3.2) nicht konstant
eingehalten werden kénnen. Daher wurden die Proben im 3. und 5. Segment (siehe
Tab.6.1) relativ kleinen Abkuhlraten unterzogen.

Mit den Erkenntnissen aus den Voruntersuchungen, welche im folgenden Teil
dargestellt sind, wurden die WBH-Parameter fur die eigentlichen
Dilatometermessungen zur experimentellen Ermittlung der Umwandlungskinetik
festgelegt.

6.1.1 Versuchsreihe AbVv1

Ziel dieser Vorversuchsreihe war es, ein Temperaturregime zu finden, damit die beim
Abkuhlen einsetzende y/a-Umwandlungskinetik reproduzierbar in mehreren Zyklen
beobachtet werden kann. Dabei soll ein Teil der Phasenumwandlung in einem
isothermen Segment ablaufen. Zyklisch bedeutet in diesem Fall, dass ein
festgelegtes Temperaturregime mehrmals an ein und derselben Probe durchgeflihrt
wurde.

Die Austenitisierungsdauer und -temperatur wurden bereits in Kap.5.3.2 definiert und
waren flur alle Versuche gleich. Damit waren die zu bestimmenden Parameter:

e die kontinuierliche Abkuhlgeschwindigkeit zwischen den beiden isothermen
Segmenten

e die Haltedauer des zweiten isothermen Segments (Bereich der yo-
Umwandlung)

e die kontinuierliche Abkuhlgeschwindigkeit zwischen dem zweiten isothermen
Segment und 500°C.

Die Haltetemperatur des zweiten isothermen Segments, wo ein Teil der yo-
Umwandlung stattfinden soll, wurde fur die Versuchsreihe AbVv1 mit 755°C gewahlt.
FUr die Haltedauer des vierten Segments wurden Zeiten im Bereich 1 bis 60 min
angewendet. Fur die korrekte Auswertung und Bestimmung der Volumsfraktion Ferrit
ist eine perfekte Dilatationsgerade im Ferrit notwendig (siehe Kap.5.2.1). Daher
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wurde bis 500°C mit verhaltnismafig geringer Abkuhlrate abgekuhlt, um die fur die
Auswertung geforderte Linearitat zu gewahrleisten.

Das Temperaturregime AbVv1 brachte die reproduzierbarsten Resultate. Das
Ergebnis der ausgewerteten Dilatometermessungen ist in Abb.6.1a dargestellt. Die
WBH wurde an einer neuen entkohlten Probe funfmal angewendet, d.h. funf
reproduzierbare Zyklen sind mit AbVv1 moglich. Besonders der Beginn und der erste
Teil der y/-Umwandlung (siehe Abb.6.1b) sind mit diesem Temperaturregime gut zu
reproduzieren.

(@) 1,04 ' ' ' ' ' ' ' 850
0,84 " L 800
0,6 - 750
” |‘ —— 1. Zyklus -. p
049 | —— 2. Zyklus \ F700 *°
! — 3. Zyklus
02- ! —— 4. Zyklus \
’ J 5. Zyklus \[650
1 | Temp.
0,0 4 |
-lﬁ Y T v T ' T Y T | 600
0 500 1000 1500 2000
t/'s
(b) 1,0 4 —— 1.Zyklus
| —2.Zyklus
—— 3.Zyklus
0,8 4 —— 4.zyklus
5.Zyklus

0,6 -

o
0,4-

0,2 -

0,0
70 80 90 100 110 120 130 140

Abb.6.1: (a) Volumenanteil Ferrit & als Funktion der Zeit t, (b) Detailansicht des ersten Teils der
Umwandlung, WBH-Parameter AbVv1.
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6.1.2 Versuchsreihe AbVv2

Im Gegensatz zur Vorversuchsreihe AbVv1 erfolgten in AbVv2 die
Warmebehandlungen nicht mit einem konstanten Temperaturregime, sondern es
wurde das Verhalten der ya-Umwandlung in Abhangigkeit der Haltetemperatur

analysiert.
(a) 1,04
Qf ——745°C 7.—
] ——750°C
0,8 755°C
——760°C
——— 765°C
0,6 - ——770°C
wp 775°C
——785°C
0,4 4 ,d ——790°C
0,2 4
ook )
1 T LS T y T . I
0 500 1000 1500 2000
t/s
(b) 1,04
0,8 4
0,6
o
0,4
0,2 4
0,0
T T T T T T T T T
60 80 100 120 140 160

tls

Abb.6.2: (a) Volumenanteil Ferrit £ als Funktion der Zeit t (Zeitnullpunkt bei 850°C), (b) Detailansicht
des ersten Teils der Umwandlung, WBH-Parameter AbVv2.

Die isotherme Umwandlung wurde flr Haltetemperaturen im Intervall von 790°C bis
745°C mit Schrittweite 5°C untersucht. Um die Versuchszeit zu begrenzen, wurde
nur bei den hoheren isothermen Temperaturen eine Haltezeit von 30 min
angewendet. Ab 770°C wurde diese auf 2 min verklrzt. Die kontinuierlichen
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AbkuUhlraten des 3. und 5.Segments waren fur alle Messungen dieser
Vorversuchsreihe mit 1K/s festgelegt.

Die Durchfihrung der Warmebehandlungen erfolgte an einer einzigen Hohlprobe,
wobei mit dem Temperaturregime bei einer Haltetemperatur von 790°C begonnen
wurde. Die Auswertungen dieser Dilatometermessungen sind in Abb.6.2a,b zu
sehen. Die Dilatometermessung mit der Isothermen bei 780°C fluhrte aufgrund eines
Thermoelementbruchs zu keinen verwertbaren Ergebnissen. Deshalb konnte diese
Messung auch nicht ausgewertet werden und ist in Abb.6.2.a,b nicht abgebildet.

Die Messungen bei den Haltetemperaturen 745°C und 750°C, aber auch bei 785°C
und 795°C, zeigen, dass es zu einer scheinbaren Verringerung des Volumenanteils
Ferrit bei diesen Haltetemperaturen kommt. Messungen bei denen bereits ein
Groldteil der y/a-Umwandlung wahrend des kontinuierlichen Abkuhlens erfolgte,
zeigten eine Abnahme der Volumsfraktion Ferrit beim isothermen Halten. Das
Gleiche gilt fir Messungen, bei denen bis zum isothermen Temperatursegment keine
Umwandlung stattgefunden hat. In Abb.6.3a kann die Messung bei der
Haltetemperatur von 745°C detailiert betrachtet werden. Die schwarze Kurve zeigt
den Temperaturverlauf und die rote Kurve den Verlauf der Ferritfraktion & Es ist
deutlich zu erkennen, dass sich wahrend des isothermen Segments der Ferritanteil
um einige Prozentpunkte verringert hat.

840 r1.0
800 - 0,8
760 - L 06
9 T I
L 720 o
> _ L 0,4
680 -
! 0,2
640 -
] 0,0
600 . . . . .
0 100 200 300

t/s

Abb.6.3a: Zeitlicher Verlauf der Temperatur und der Volumsfraktion Ferrit, fir eine Haltetemperatur
von 745°C.
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Abb.6.3b: Zeitlicher Verlauf der Temperatur und der Langenanderung, fir eine Haltetemperatur von
745°C.

Ein Fehler in der Auswertung kann aufgrund der tatsachlich vorhandene Kontraktion,
wahrend des isothermen Segments (Abb.6.3b) ausgeschlossen werden. Die
schwarze Kurve zeigt abermals den Temperaturverlauf und die rote Kurve gibt in
diesem Fall die gemessene Langenanderung Al an. Die Abnahme der Dilatation bei
konstanter Temperatur wurde in diesem Fall eine Ruckumwandlung in Austenit
bedeuten.

Damit auch ausgeschlossen werden kann, dass dieser Effekt nur auf ein atypisches
Verhalten der speziellen Probe zurlickzuflhren ist, wurden die Versuche mit identem
Temperaturregime und zusatzlich mit minimaler Vorspannung der Einspannfeder
(Kap.5.2.) an einer weiteren Fe - Cr - Ni Probe wiederholt. Die Auswertungen dieser
Dilatometermessungen lieferten ein identes Ergebnis wie die vorherige Probe in
Abb.6.2.

6.1.3 Einfluss der thermischen Ausdehnung der Quarzschubstangen

Um eventuelle vorhandene Einflisse aufzuspuren, die das Dilatometer auf die
Messungen hat, wurden Versuche an einer Platin-Referenzprobe durchgefuhrt. Daflr
wurde das gleiche Temperaturprogramm wie fur die Messung in Abb.6.3a,b
verwendet. Die Abmessungen der Pt-Vollzylinder Dilatometerprobe sind:

e Lange: 10.21mm
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e Durchmesser: 3mm.

Auch bei dieser Referenzmessung kam es zu einer Abnahme der Langenanderung
wahrend des isothermen Segments der Messung. Da Platin aber isotrop (bei
p=0...1atm) ist, durfte bei einer Isothermen keine Langenanderung auftreten. Der
Effekt der Dilatationsanderung bei der Isothermen, d.h. auch die scheinbare
Abnahme der Volumsfraktion Ferrit (Abb.6.2a und Abb.6.3a), wird durch das
Dilatometer selbst verursacht. Dieser Kontraktionseffekt ist auf die Langenanderung
der Quarzschubstangen (siehe Abb.5.2) wahrend der konstanten Haltetemperatur
zuruckzufuhren. Nachdem die Probe (Fe - Cr - Ni oder Pt) die isotherme Temperatur
erreicht hat, kihlen die Schubstangen weiter ab. Dadurch verkirzen sich diese und
eine scheinbare Abnahme der Langenanderung der Probe ist der Fall.

Nach Mohapatra [41] ware es madglich, die thermische Ausdehnung der
Quarzschubstangen  mit  einer  Referenzmessung und  anschlieRender
Korrekturrechnung zu bericksichtigen. Allerdings musste die Pt-Referenzprobe eine
idente Geometrie wie die Fe - Cr - Ni Hohlproben besitzen. Ansonsten kommt es, wie
in Abb.6.4a,b zu sehen ist, zu einer unterschiedlich thermischen Ausdehnung der
Quarzschubstangen. Aufgrund der unterschiedlichen Geometrie zwischen der Fe -
Cr - Ni Hohlprobe und der Pt-Vollprobe ergeben sich andere Kontaktbedingungen mit
den Schubstangen. Diese kuhlen wahrend des isothermen Haltens im Fall der Fe -
Cr - Ni Probe wesentlich starker ab und damit ist die thermische Kontraktion grofier
(siehe Abb.6.4b). Eine Korrekturrechnung ist in diesem Fall mit der Pt-Vollprobe
somit nicht moglich.

140
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FeCrNi
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60
40 4
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0 ¥ T T T v T y T v T Y
0 150 300 450 600 750 900
t/s

Abb.6.4a: Langenanderung der Pt- und Fe - Cr - Ni Probe in Abhangigkeit der Zeit.
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Abb.6.4b: Detailansicht der Langenanderung im Bereich des isothermen Segments (745°C), absolute
Differenz der Langenanderung zwischen Anfang und Ende der Isothermen: 8p=0.4pum,

Srecrni=1.2um

Eine andere Mdglichkeit, um die Quarzkontraktion wahrend des isothermen Haltens
zu vermeiden, ist das Verringern der kontinuierlichen Abkuhlraten in Segment 3 und

5.
620 T T T r T r 90
- 88
600 I
-86
: :
= -84
580 \ /
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560 T T T T T T T 80
3800 4100 4400 4700 5000 5300
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Abb.6.5: Verlauf der Temperatur und der Langenanderung im Bereich des isothermen Segments. Die
Haltetemperatur betragt 600°C und die Haltedauer 20min.
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In Abb.6.5 ist eine Dilatometermessung einer Fe - Cr - Ni Hohlprobe dargestellt,
wobei die kontinuierliche Abkuhlgeschwindigkeit auf 0.1K/s reduziert wurde. Die
schwarze Kurve zeigt den Temperaturverlauf und die rote die Langenanderung.
Durchgefuhrt wurde die Messung bei einer isothermen Haltetemperatur von 600°C,
damit die Langenanderung der pa-Umwandlung keinen Einfluss ausubt. Die
Haltedauer fur diesen Versuch betrug 20 Minuten.

Durch die Verringerung der Abkuhlrate von 1K/s auf 0.1K/s ist es moglich, die
Kontraktion der Quarzschubstangen wahrend des isothermen Haltens zu verhindern.
Bei verringerter Abkuhlrate befinden sich die Quarzschubstangen bereits zu Beginn
der Isothermen bei ihrer Gleichgewichtstemperatur und kithlen daher nicht weiter ab.
Fur alle weiteren Dilatometermessungen wurden die kontinuierlichen Abkuhlraten in
den Segmenten drei und funf mit 0.1K/s festgelegt.

Trotzdem beinhaltet die gemessene Langenanderung Al immer einen Absolutanteil
der thermischen Quarzausdehnung. Dieser Anteil wird aufgrund des geringen
erwarmten  Quarzvolumens und des geringen linearen thermischen
Ausdehnungskoeffizients fur die Auswertung vernachlassigt.
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6.1.4 Einfluss der inhomogenen Verteilung der Legierungselemente, AbVv3
Mit der verringerten Abkuhlgeschwindigkeit wurden erneut zyklische WBH an Fe -
Cr - Ni Proben durchgefuhrt. Durch die herabgesetzte Abkuhlrate andert sich jedoch
das Umwandlungsverhalten gegenuber dem in den Vorversuchsreihen AbVv1 und
AbVv2 erheblich. Abb.6.6a und Abb.6.6b zeigen, dass die einzelnen Zyklen stark
voneinander abweichen. Bei der hoheren Abkuhlrate von 1K/s war dieser Effekt nicht
zu erkennen. In Abb.6.6b ist deutlich zu sehen, dass der Umwandlungsbeginn der
verschiedenen Zyklen auch bei unterschiedlichen Temperaturen erfolgt.

(@ 104> | — 1. Zyklus
( —— 2. Zyklus
-800 | —— 3, Zyklus
0.8- | ——— 4. Zyklus
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0,4 - :
\ -650 O
\\\
0,2 - %
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. : . : : : - . 550
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Abb.6.6: Volumenanteil Ferrit £ (a) als Funktion der Zeit f, (b) als Funktion der Temperatur 9,
Temperaturprogramm AbVv3.
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Damit ein atypisches Verhalten der Probe ausgeschlossen werden konnte, wurde
eine zweite Probe mit demselben Temperaturregime untersucht. Diese zeigte
ebenfalls ein identes Verhalten und die »a-Umwandlungskinetik war in den einzelnen
Zyklen unterschiedlich.

Das stark unterschiedliche Verhalten der Probe bei gleichem Temperaturregime lasst
auf eine inhomogene chemische Zusammensetzung innerhalb des Materials
schlielen. Die durch Seigerungen entstandene inhomogene Verteilung der
Legierungselemente soll durch eine Homogenisierungsglihung ausgeglichen
werden. Aus mehreren Versuchen mit unterschiedlichen WBH-Parametern (Haltezeit,
Haltetemperatur) erwies sich das in Abb.5.6 Temperaturregime fir die Homo-
genisierungsglihung als geeignet. Die Gliuhung wurde an den entkohlten
Hohlproben, wie in Kap.5.3.1 beschrieben, vor den Dilatometermessungen einmalig
vorgenommen. Dadurch war es madglich reproduzierbare Zyklen, mit der
verminderten Abkuhlrate von 0.1K/s, an den Proben durchzufuhren.
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6.2 Metallographische Untersuchungen des Grundmaterials

Untersuchungen des Grundmaterials haben gezeigt, dass dieses mit
nichtmetallischen Einschlissen, wie in Abb.6.7 zu sehen, verunreinigt ist. Die
kugelige Form, die regellose Verteilung und die schwarze Farbe deuten auf
Woistiteinschlisse hin. Dass fur die Legierung Armco-Eisen verwendet und bei der
Herstellung auf ein Vakuum verzichtet wurde, bekraftigt die Annahme der
Wastiteinschlusse [42].

50 pm
o >

Abb.6.7: Punktférmige Einschlisse im Fe - Cr - Ni-Material, ungeatzt.

Wie in Kap.4.2 beschrieben, kdnnen Teilchen, die wahrend des Austenitisierens nicht
gelést, sind das Kornwachstum wesentlich beeinflussen. Da die po-
Umwandlungskinetik auch von der Austenitkorngréf3e abhangig ist, kdnnen diese
oxidischen Einschlisse die Charakteristik der Umwandlung erheblich
beeintrachtigen.

In Abb.6.8 ist das Geflige des entkohlten Materials (flr Dilatometermessungen) und
in Abb.6.9 die Mikrostruktur des nicht entkohlten Materials (fir AKG-Bestimmung) zu
sehen. In beiden Schliffbildern liegt ein rein ferritisches Gefuge vor. Das Gefuge in
Abb.6.8 zeigt sich aufgrund der mehrtagigen Entkohlungsglihung (siehe Tab.5.2)
etwas grobkorniger. Es ist aber zu beachten, dass sowohl die Dilatometerversuche
als auch das thermische Atzen erst nach der mehrstiindigen
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Homogenisierungsglihung der Proben (Kap.5.3.1.) durchgefuhrt wurden. Daher wird
der geringe Korngrdfienunterschied zu einem &ahnlichen Ausgangsgefiige in den
Dilatometerproben und den Proben fir die AKG-Bestimmung fuhren.

Abb.6.8: Ferritkorngrenzen einer entkohlten Probe vor der Homogenisierungsglihung, geatzt mit
Nital.

Abb.6.9: Ferritkorngrenzen einer nicht entkohlten Probe vor der Homogenisierungsglihung, geatzt mit
Nital.
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6.3 Experimentelle Charakterisierung der y/a-Umwandlung

6.3.1 Austenitkorngrofle

Bevor sich der Leser diesem Kapitel widmet, sei er darauf hingewiesen, dass die
Austenitkorngroenbestimmung der im Anhang B beigeflgten Publikation detailiert
beschrieben und diskutiert ist. Der Unterschied zu den im Anhang B angestellten
Messungen ist, dass die thermischen Atzungen in dieser Arbeit mit anderen WBH-
Parametern durchgeflhrt wurden.

Mit der WBH aus Kap.5.4.1.1 und der Bestimmungsmethode aus Anhang B ergibt

sich eine mittlere lineare Austenitkorngrof3e von L+ AL = 37+2um. Die Ermittlung der
KorngroRe erfolgte an drei Proben aus insgesamt 282 Sehnen. Diese Korngrofe ist

wesentlich groRer als jene die im Anhang B (zum Vergleich L+AL= 24+1um)
bestimmt wurde. Der Aufheizvorgang und das isotherme Austenitisieren waren bei
beiden Warmebehandlungen gleich, jedoch die Abkuhlgeschwindigkeit flr die hier
angestellten Versuche ist erheblich langsamer. Somit nimmt die Glihdauer im
Austenitgebiet zu, was zu grof3eren Austenitkdrnern gefuhrt hat.
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Abb.6.10: Ehemalige Austenitkorngrenzen, thermisch geatzt.
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Vereinzelt sind in den Kornern unvollstandige Korngrenzenzige zu sehen, welche
nicht zur aktuell abgebildeten Kornstruktur passen. Hierbei kann es sich entweder
um alte® Furchen oder um Subkorngrenzen handeln. Wobei das nicht
Vorhandensein von Korngrenzenuberschneidungen eher auf Subkorngrenzen
schliel3en lasst. Es gibt jedoch auch Korngrenzen, die sich anscheinend noch nicht
vollstandig entwickelt haben. Diese Bereiche in den Gefugebildern bzw. Korner
wurden fur die KorngréRenbestimmung nicht bertcksichtigt.

Zum Gettern des in der Vakuumkammer befindlichen Restsauerstoffes wurde der im
Anhang B beschriebene Klebstoff verwendet. Dadurch konnte eine zu ausgepragte
Oxidation der Probenoberflache verhindert werden und die Austenitkorngrenzen sind
deutlich zu erkennen (siehe Abb.6.10). Ebenfalls in diesem Gefugebild gut zu sehen
sind die Zwillingskorngrenzen in den einzelnen Kornern. Die gute Erkennbarkeit |&sst
auf eine unterschiedliche Oxidationsrate zwischen Zwilling und dem Rest des Kornes
schlie3en.

Wie bereits im Kap.5.4 erwahnt, war es aufgrund von praparationstechnischen
Grinden nicht moglich, die Austenitkorngréfle an den entkohlten Hohlproben zu
bestimmen. Wie sich der geringere Kohlenstoffgehalt auf das Hochtemperaturgefige
und somit auf die AKG auswirkt, konnte nicht untersucht werden.



Ergebnisse 68

6.3.2 Dilatometermessungen

Tabelle 6.2 gibt einen Uberblick, der in diesem Kapitel angewendeten Temperatur-
programme. Erganzend sind in dieser Tabelle auch die wichtigsten Daten bezuglich
Vorbehandlungen, Proben- und Zyklenanzahl zu finden.

Tab.6.2: Ubersicht der Versuchsdaten fiir den experimentellen Teil.

Versuchsreihen

Ab1 Ab2
Material entkohilt ja ja
Homogenisierungsgliihung, i i
gemal Kap.5.3.1 J J
1. Segment 20K/s 20K/s
2. Segment 950°C, 5min 950°C, 5min
WBH- 3. Segment 0.1K/s 0.1K/s
Parameter,
5R
Kap53.2 | 4 Segment | 750°C,30min | 760°C, 30min
5. Segment 0.1K/s 0.1K/s
6. Segment 20K/s 20K/s
Probenanzahl 2 2
Zyklenanzahl
je Probe S S

Die Dilatometermessungen wurden an zwei Versuchsreihen Ab1 und Ab2
durchgefuhrt, wobei sich beide lediglich in ihrer isothermen Haltetemperatur
unterschieden haben (siehe 4.Segment Tab.6.2). Sowohl die Versuchsreihe Ab1 als
auch Ab2 wurden an zwei entkohlten und homogenisierten Proben, die jeweils mit A
und B bezeichnet wurden, durchgeflhrt. Die Diagramme in Abb.6.11a-d und
Abb.6.12a-d zeigen die Auswertung der experimentell ermittelten Kurven der y/o-
Umwandlung.
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Zuerst erfolgt ein Vergleich von Probe A und Probe B der gleichen Versuchsreihe,
sowohl fur Ab1 und fur Ab2. AnschlieRend werden beide Versuchsreihen Ab1 und
Ab2 miteinander verglichen.

Vergleich von Probe Ab1-A mit Probe Ab1-B:

Die einzelnen Zyklen lassen sich sowohl fir Probe A als auch flir Probe B gut
reproduzieren. Der Vergleich der Kurvenschar von Probe A (Abb.6.11a,b) mit der von
Probe B (Abb.6.12a,b) zeigt, dass die Umwandlung in beiden Fallen bei ca. 785°C
bis 790°C beginnt. Der erste Teil der Umwandlung passiert noch wahrend des
kontinuierlichen Abkuhlens, wobei die einzelnen Zyklen von A und B einen
annahernd gleichen Verlauf haben. Zu Beginn des isothermen Segments sind in
beiden Proben bereits 45% bis 55% Austenit in Ferrit umgewandelt. Mit Ausnahme
des 2.Zyklus, verhalt sich Probe B wahrend der isothermen Umwandlung etwas
trager als Probe A. Daher sind am Ende der Isothermen bei Probe A bereits 75% bis
80% in Ferrit umgewandelt, das entspricht zum gleichen Zeitpunkt ca. 15% mehr als
in Probe B. Im folgenden kontinuierlichen Abklhlsegment zeigen sich besonders bei
Probe A, aber auch bei B, Unstetigkeiten im Verlauf der Kurven (Abb.6.11a und
Abb.6.12a). Dies ist bei beiden Proben auf die magnetische Umwandlung
zurtuckzufuhren und ist in Kap.6.3.4.1 ausfuhrlicher erlautert. Der letzte Teil der
Umwandlung erfolgt in beiden Fallen gleich und ab 640°C bis 660°C ist die
Austenit/Ferrit- Umwandlung abgeschlossen.

Vergleich von Probe Ab2-A mit Probe Ab2-B:

Das anfangliche Schwingen der Ferritfraktion von Probe B in Abb.6.12c ist auf eine
nicht streng lineare Dilatationsgerade zurlckzufuhren. Es kann an dieser Stelle nicht
gesagt werden, ob dies von der Probe oder vom Dilatometer verursacht wurde. Der
Bereich der y/a-Umwandlung wird dadurch jedoch nicht beeinflusst.

Abb.6.11c,d zeigt, dass bei Probe A alle finf Zyklen praktisch deckungsgleich sind
und damit die y/a-Umwandlungskinetik bei allen Zyklen annahernd gleich ist.

In Abb.6.12d ist zu sehen, dass bei Probe B der erste und der zweite Zyklus bei ca.
785°C starten. Wahrend des isothermen Bereichs und im darauf folgenden
kontinuierlichen Abkuhlsegment zeigt die Probe bei diesen beiden Zyklen ebenfalls
ein sehr ahnliches Verhalten. Die Zyklen drei bis flinf weisen untereinander ebenfalls
ein ahnliches Verhalten auf. Jedoch gegenliber dem ersten und dem zweiten Zyklus
verhalten sie sich vollig unterschiedlich, wie in Abb.6.12c,d zu sehen ist. Die Probe
wandelt ab dem 3.Zyklus wesentlich trager um, wobei die Umwandlung erst bei
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Erreichen des isothermen Segments startet (siehe Abb.6.12d). Diese zwischen 2.
und 3.Zyklus einsetzende Anderung der Umwandlungskinetik ist auf das
Kornwachstum zurlckzuflihren und ist in Kap.6.3.3.2 ausfuhrlicher beschrieben.

FUr den nachfolgenden Vergleich der beiden Proben werden von der Probe A alle
Zyklen und von der Probe B nur der 1. und der 2.Zyklus berucksichtigt. Bei
Gegentberstellung der Kurvenschar von Probe A und der von Probe B ist zu
erkennen, dass in beiden Fallen die Umwandlung zwischen 785°C bis 790°C
beginnt. Im ersten kontinuierlichen Abkuhlsegment wandeln sowohl bei Probe A als
auch bei Probe B ca. 25% Austenit in Ferrit um. Wahrend des isothermen Segments
wandeln 10% in Probe A und 15% in Probe B um. Im folgenden zweiten
kontinuierlichen Abklhlsegment zeigen sich besonders bei Probe B Unstetigkeiten
im Verlauf der Kurven (Abb.6.12c). Dies ist wie bei der vorhergehenden
Versuchsreihe Ab1 auf die magnetische Umwandlung zuruckzufuhren und ist in
Kap.6.3.4.2 ausfluhrlicher erlautert. In Probe A ist die Umwandlung bei 660°C und bei
Probe B bereits bei 640°C abgeschlossen.

Vergleich von Probe Ab1 mit Probe Ab2:

Vergleicht man die Ergebnisse der Dilatometermessungen von Ab1 mit jenen aus
Ab2 ergeben sich folgende Erkenntnisse. Das Temperaturprogramm von Ab2
unterscheidet sich zu Ab1 lediglich in der Haltetemperatur. Das bedeutet, dass der
Verlauf der Volumsfraktion Ferrit bei allen untersuchten Proben im ersten
kontinuierlichen Segmenten (bis 760°C) gleich sein sollte. Bestatigt wird dies
dadurch, dass bei allen Proben und Zyklen, d.h. Ab1-A (1.-5.), Ab1-B (1.-5.), Ab2-A
(1.-5.) und Ab2-B (1.-2.), die Umwandlung bei 785°C bis 790°C beginnt. Ebenfalls
bekraftigt wird dies durch die Gegenuberstellung von Abb.6.11b mit Abb.6.11d und
Abb.6.12b mit Abb.6.12d. Wirde sich die Isotherme in Abb.6.11b und Abb.6.12b bei
760°C befinden, hatten in beiden Fallen ca. 25% Austenit in Ferrit umgewandelt.
Das entspricht dem gleichen Anteil, wie bei Versuchsreihe Ab2 (Abb.6.11d und
Abb.6.12d). Zur Veranschaulichung wurde dieser Bereich in Abb.6.11b,d und
Abb.6.12b,d gekennzeichnet.

Die Reproduzierbarkeit dieser Ergebnisse und der Vergleich mit jenen der
Vorversuche (Kap.6.1.4) zeigt, dass die flir die Proben angewendete
Homogenisierungsglihung erfolgreich war.
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6.3.3 FerritkorngroRe

6.3.3.1 Versuchsreihe Ab1

Die mittlere lineare Ferritkorngrof3e wurde sowohl bei Probe A als auch bei Probe B
nach dem 5. Zyklus bestimmt und ist in Tab.6.3 zusammengefasst.

Tab.6.3: Ergebnis FerritkorngréRen-Bestimmung.

Versuch Ab1-A Ab1-B

mittlere lineare
FerritkorngroflRe

Anzahl der gemessenen
Ferritkbrner

44 £ 4 um | 43+ 3 pm

197 214

Der Unterschied der Korngréfien ist gering und auch in den Schliffbildern kaum zu
erkennen (siehe Abb.6.13a,b). Die Morphologie der Kdrner zeigt sich in beiden
Fallen gleich. Allerdings ist auch zu erkennen, dass in Probe A und B, neben dem
mittleren Ferritkorndurchmesser, auch vergroberte Ferritkdrner entstehen.

Das ahnliche bis gleiche Verhalten von Probe A und B bezuglich ihrer
Umwandlungskinetik bestatigt sich auch durch die praktisch gleiche Ferritkorngroflie
beider Proben.

Der Vergleich der beiden FerritkorngroRen mit der in Kap.6.3.1 bestimmten
AustenitkorngroRe zeigt, dass letztere etwas kleiner ist. Das kann auf folgende
Phanomene zurickzuflhren sein:

a) Die tatsachliche AustenitkorngroRe beim 5.Zyklus ist etwas grof3er als beim
1.Zyklus, bei dem die AKG bestimmt wurde.

b) Aus den Austenitkérnern (ZiAL= 37+2um) entstehen etwas groRere
Ferritkérner bei der Abkuhlung. Dieses Phanomen wurde bei einem
unlegierten Stahl in [43] und an einem IF-Stahl in [9] beobachtet.

Wie in Abb.6.11a,b und Abb.6.12a,b zu sehen, zeigt sich das Umwandlungsverhalten
bei allen Zyklen, sowohl fur Probe A als auch fur Probe B, gut reproduzierbar.
Daraus lasst sich schlie3en, dass sowohl die Austenitkorngrof3e und die sich daraus
entwickelnde Ferritkorngrof3e bei den einzelnen Zyklen annahernd konstant waren.
Aus diesem Grund werden aus den vorhandenen Austenitkdrnern etwas grollere
Ferritkdrner entstehen, und damit wurde Fall b) zutreffen.
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Abb.6.13a: Ferritkorngrenzen der Probe Ab1-A nach 5. Zyklus, geatzt mit Nital. Links oben im Bild ist
die Einbettklammer zu sehen.

PITY

Abb.6.13b: Ferritkorngrenzen der Probe Ab1-B nach 5. Zyklus, geéatzt mit Nital.
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6.3.3.2 Versuchsreihe Ab2

Die mittlere lineare Ferritkorngrof3e wurde sowohl bei Probe A als auch bei Probe B
nach dem 5. Zyklus bestimmt und ist in Tab.6.4 zusammengefasst.

Tab.6.4: Ergebnis FerritkorngréRen-Bestimmung.

Versuch Ab2-A Ab2-B

mittlere lineare

Ferritkorngrélie 36£2pm | 5245 um

Anzahl der gemessenen

Ferritkdrner 308 178

Der Unterschied der Korngrof3en ist auch deutlich in den Schliffbildern (Abb.6.14a,b)
zu erkennen. Die in Abb.6.14b dargestellte Probe B zeigt sich wesentlich
grobkorniger als Probe A (Abb.6.14a). Es ist auch ersichtlich, dass es bei Probe B
Ferritkbrner gibt, die wesentlich groRer bzw. kleiner als der mittlere
Ferritkorndurchmesser sind. Probe A zeigt hingegen eine homogenere Verteilung der
KorngroRRe.

Durch den Vergleich der FerritkorngroRen mit der Umwandlungskinetik (aus
Abb.6.11c,d und Abb.6.12c,d) beider Proben, lasst sich nun folgendes schliel3en: Bei
Probe A sind alle Zyklen sehr gut reproduzierbar. Daraus folgt, dass sowohl die
AustenitkorngrolRe als auch die Ferritkorngrofie fur die einzelnen Zyklen annahernd
konstant war. Das bedeutet, dass aufgrund der praktisch gleichen
Umwandlungskinetik die Ferritkorngréf3e nach den Zyklen eins bis vier der in Tab.6.4
angefuhrten sehr ahnlich war.

Der erste und zweite Zyklus von Probe B verhalt sich sehr ahnlich zu den funf Zyklen
von Probe A. Aus diesem Grund ist davon auszugehen, dass die Austenit- und
Ferritkorngrofie der beiden ersten Zyklen von Probe B ahnlich derer von Probe A
waren.

Ab dem dritten Zyklus von Probe B (Abb.6.12c,d) stellt sich eine komplett andere
Umwandlungskinetik gegenuber den beiden ersten ein. Die Zyklen drei bis funf
verhalten sich zueinander ebenfalls konstant, und das lasst darauf schlieRen, dass
auch flr diese drei Zyklen ahnliche KorngroRen vorlagen. Deshalb ware nach dem
dritten und vierten Zyklus ein ahnliches Ferritgefige wie nach dem flnften in
Abb.6.14b zu erwarten.
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Aus den Ergebnissen in Abb.6.12c,d und der groben FerritkorngroRe kann der
Schluss gezogen werden, dass es bei Probe B wahrend des
Austentisierungsprozesses flur den 3.Zyklus zu einem ausgepragten Kornwachstum
gekommen ist. Das grofRere Austenitkorn bietet einerseits weniger Keimstellen fur
den Ferrit, wodurch sich, wie in Abb.6.12d zu sehen, die y/a-Umwandlung erheblich
verzogert, und andererseits ergibt sich eine grolRere FerritkorngroRe nach dem
3.Zyklus. Dieses grobere Ferritkorn stellt nun den neuen Ausgangszustand fur den
4.Zyklus dar. Das bedeutet, dass fur den Austenitisierungsprozess des 4.Zyklus
weniger Keimstellen fur die a/-Umwandlung zur Verfligung stehen. Dadurch ergibt
sich auch flr den 4.Zyklus ein groberes Austenitkorn und ein trageres po-
Umwandlungsverhalten, welches sich ahnlich zum 3.Zyklus verhalt. In weiterer Folge
zeigt sich auch der 5.Zyklus ahnlich zum dritten und vierten Zyklus. Aus diesem
speziellen Verhalten von Probe B folgt, dass das Austenitkornwachstum wahrend
des 3.Zyklus zu einer anderen, aber ebenfalls reproduzierbaren Umwandlungskinetik
gefuhrt hat. Aus dem ahnlichen Verhalten der Zyklen drei bis funf lasst sich
schlieen, dass es zu keinem weiteren Austenitkornwachstum gekommen ist und die
FerritkorngroRe nach den 3. und 4.Zyklus ahnlich der in Abb.6.14b waren. Das
einmalige Kornwachstum wahrend der Austenitisierung im 3.Zyklus sollte mit den in
der Probe vorhandenen nichtmetallischen Einschlissen in Zusammenhang stehen.

Abb.6.14a: Ferritkorngrenzen der Probe Ab2-B nach 5. Zyklus, geatzt mit Nital.
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Abb.6.14b: Ferritkorngrenzen der Probe Ab2-A nach 5. Zyklus, geé&tzt mit Nital.

6.3.4 Einfluss der paramagnetischen/ferromagnetischen-Umwandlung auf die
Langenanderung

6.3.4.1 Versuchsreihe Ab1

Die paramagnetisch/ferromagnetische-Umwandlung, die sowohl beim Aufheizen als
auch wahrend der Abkuhlung durchlaufen wird, kann anhand der Generatorleistung
des Dilatometers (siehe Kap.5.2.2) bewertet werden.

In Abb.6.15a,b ist der Aufheiz- und Abkuhlvorgang des 2. Zyklus von Probe A und in
Abb.6.15c,d das Aufheizen und Abkuhlen des 1.Zyklus von Probe B dargestellt. Die
schwarze Linie gibt den Verlauf der Langenanderung wieder und die grine Linie die
Generatorleistung. Die rote Linie soll zur besseren Sichtbarkeit der magnetischen
Umwandlung in den Dilatationskurven dienen.

Wie in beiden Aufheizkurven in Abb.6.15a und Abb.6.15¢c zu sehen ist, lasst sich die
magnetische Umwandlung sehr gut anhand des Sprungs in der Generatorleistung
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identifizieren. Die Umwandlung vom para- in den ferromagnetischen Zustand
beeinflusst ebenfalls den Verlauf der Langenanderung und wird z.B. auch in [41]
beobachtet. Die Leistungskurven decken den gleich Temperaturbereich wie die
Dilatationskurven ab.

Das in Abb.6.15b und Abb.6.15d abrupte Absinken der Generatorleistung zeigt, dass
in diesen Temperaturbereichen der grofite Teil vom para- in den ferromagnetischen
Zustand umwandelt. In diesem Temperaturbereich sind auch die anomalen Verlaufe
der Ferritfraktion (z.B. Abb.6.11a) und der Langenanderung (z.B. Abb.6.15b) zu
sehen. Der Bereich der magnetischen Umwandlung in Abb.6.15d ist kleiner als jener
Bereich in Abb.6.15b. Die dadurch bedingte geringere Beeinflussung der
Langenanderungskurve auflert sich auch in deren Auswertung (Abb.6.12a). Die
Volumsfraktion Ferrit von Probe B (1. Zyklus) weist einen erheblich geringeren
Ausschlag des Kurvenverlaufs auf als der 2. Zyklus von Probe A.

Der Abschluss der magnetischen Umwandlung kann erst dann erfolgen, wenn der
letzte Anteil Austenit in Ferrit umgewandelt hat. Daher wird sich bei der Abkuhlung
die magnetische Umwandlung bis zum Ende der pa-Umwandlung mit dieser
Uberlagern. Die Erkennbarkeit dieser Uberlagerung ist davon abhéngig, in welchem
Ausmall und Bereich die magnetische Umwandlung den Verlauf der
Langenanderung beeinflusst.

Die para-/ferromagnetische-Umwandlung in den Zyklen drei bis funf von Probe B
zeigen ahnliches Verhalten wie der erste Zyklus. In Probe A verlauft die magnetische
Umwandlung in allen Zyklen gleich wie im dargestellten zweiten Zyklus. Die
magnetische Umwandlung im 2. Zyklus von Probe B verhalt sich gleich zu jenen von
Probe A.
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6.3.4.2 Versuchsreihe Ab2

Bezugnehmend auf das unterschiedliche Verhalten von Zyklus zwei und drei der
Probe B in Abb.6.12c,d soll dies auch mit Abb.6.16b und Abb.6.16d diskutiert
werden. In Abb.6.16a,b ist der Aufheiz- und Abkuhlvorgang des 2.Zyklus und in
Abb.6.16c,d der 3.Zyklus von Probe B dargestellt. Die schwarze Linie gibt den
Verlauf der relativen Langenanderung wieder und die grine Linie die
Generatorleistung. Die rote Linie soll auch hier zur besseren Sichtbarkeit der
magnetischen Umwandlung an der Dilatationskurve dienen. Auch bei diesem
Temperaturregime kénnen die Leistungskurven des Generators zur Identifizierung
der magnetischen Umwandlungen dienen, wie in Abb.6.16a und Abb.6.16c zu
erkennen ist.

Der Grolteil der magnetischen Umwandlung des 2.Zyklus findet im Bereich zwischen
720°C bis 740°C (siehe Abb.6.16b) statt. Das entspricht auch jenem
Temperaturbereich, in dem sich der anomale Verlauf (Unstetigkeit) in der
Ferritfraktionskurve (siehe Abb.6.12c) befindet.

Die Unstetigkeit in der Ferritfraktionskurve (Abb.6.12c) des 3. Zyklus befindet sich im
Temperaturbereich von ca. 700°C bis 715°C. Dieser Temperaturbereich deckt sich
mit dem Bereich der magnetischen Umwandlung in Abb.6.16d. Vergleicht man die
beiden Leistungskurven in Abb.6.16b und Abb.6.16d, so ist zu erkennen, dass bei
letzterer der Uberwiegende Teil der magnetischen Umwandlung bei geringerer
Temperatur stattfindet. Dies kann dadurch begrindet werden, dass beim wesentlich
trageren 3.Zyklus zuerst ein gewisser Teil Austenit in Ferrit umwandeln muss, bevor
die Umwandlung von paramagnetischen in den ferromagnetischen Ferrit erfolgen
kann.

Aufgrund des gleichen Verhaltens bezuglich der para-/ferromagnetische-
Umwandlung in den Zyklen eins bis funf von Probe A ist lediglich ein Zyklus
(5.Zyklus) in Abb.6.17 dargestellt. Bei Probe A zeigt sich bei allen funf Zyklen eine
geringe Beeinflussung der der Dilatationskurve durch die magnetische Umwandlung.
Das hat jedoch keinen Einfluss auf die Kurven der Volumsfraktion Ferrit in Abb.6.11c.
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Abb.6.17: Verlauf der relativen Generatorleistung und der relativen Dilatation in Abhangigkeit der
Temperatur (a) fir den Aufheizvorgang von Probe Ab2-A, 5.Zyklus, (b) fir den
Abkuhlvorgang von Probe Ab2-A, 5.Zyklus

Der Vergleich von Abb.6.11a, Abb.6.12a, Abb.6.11c und Abb.6.12c zeigt, dass der
Grolteil der magnetischen Umwandlung erst passiert, wenn 75% bis 90% Ferrit
vorhanden sind. Vor allem in Probe Ab2-B in Abb.6.12c ist dies deutlich zu erkennen.
Die magnetische Umwandlung befindet sich bei dieser Probe stets im Bereich bei
80 % bis 90% Ferritanteil. Die Verschiebung der Kurven (3. bis 5.Zyklus) nach rechts
bedeutet jedoch, dass diese bei deutlich geringerer Temperatur stattfindet. Somit
zeigen diese Versuche, dass die magnetische Umwandlung nicht nur von der
Temperatur sondern auch vom Ferritanteil abhangig ist.

Aus den Ergebnissen lasst sich auch schlieRen, dass der Austenit zuerst in die
paramagnetische Modifikation des Ferrits umwandelt und nicht direkt in die
ferromagnetische.
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6.4 Vergleich des berechneten und des experimentell bestimmten
Ferritanteils

Ausgehend von den in Kap.3.2.3 berechneten Phasengrenzen soll ein Vergleich mit
den experimentell ermittelten Daten aus dem Kap.6.3.2 erfolgen.

Die in Tab.5.1b angeflhrten Molenbriche der Komponenten Cr und Ni sind in den
berechneten Fe - Cr - Ni Phasendiagrammen mit den a/a+y//~Léslichkeitsgrenzen in
Abb.6.18a,b dargestellt. Laut den Berechnungen befindet sich der Beginn der y/o-
Umwandlung fur diese Legierungszusammensetzung im Bereich zwischen 830°C bis
840°C (siehe Abb.6.18a) und bei ca. 770°C bis 780°C (siehe Abb.6.18b) ist diese
abgeschlossen.

Entsprechend der Ergebnisse aus den experimentellen Versuchen Ab1 und Ab2
beginnt sich im Bereich zwischen 785°C bis 790°C der erste a-Mischkristall aus dem
Austenit auszuscheiden (siehe Abb.6.11b,d und Abb.6.12b,d). Das Ende der
Umwandlungen befindet sich im Temperaturbereich von 640°C bis 660°C.

Der Vergleich des berechneten und experimentell bestimmten Zweiphasengebiets
bzw. Umwandlungsbereich zeigt einen erheblichen Unterschied. Einerseits ist der
berechnete Temperaturbereich der Umwandlung erheblich kleiner und anderseits
befindet sich dieser Bereich bei wesentlich hoherer Temperatur als der experimentell
bestimmte.

Nickel und Chrom sind in Eisen bei den vorhandenen Legierungsgehalten als
Substitutionselemente  gelést. Wie in  Abb4.1 zu sehen, Dbesitzen
Substitutionselemente einen wesentlich geringeren Diffusionskoeffizienten als
interstitiell geldste Atome, besonders bei tiefen Temperaturen. Somit bendtigen
diffusionsgesteuerte Umwandlungen im Mehrphasengebiet bei T=konst. sehr viel Zeit
(tatsachlich t—«) um den Gleichgewichtszustand zu erreichen. Liegt also eine zu
hohe Abkuhlrate vor, kann eine gleichgewichtsnahe Umwandlung nicht stattfinden
und der Vergleich mit einem Phasendiagramm ist daher nicht zulassig. Um einen
aussagekraftigen Vergleich durchfuhren zu koénnen, musste die Abkuhlrate
wesentlich geringer sein.

Die in dieser Arbeit durchgefihrten Untersuchungen erfolgten mit einer Abkuhlrate
von 0.1K/s. Dass diese Abkuhlgeschwindigkeit einer Gleichgewichtsabkuhlung nicht
nahe kommt, zeigt die Zunahme des Ferritanteils wahrend des isothermen Haltens.
Auch am Ende der isothermen Segmente (siehe Abb.6.11a,c und Abb.6.12a,c) ist zu
erkennen, dass zu diesem Zeitpunkt die Steigung der Kurven positiv ist, d.h. der
Gleichgewichtszustand ist noch nicht erreicht. Daraus lasst sich schlieRen, dass
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sowohl Versuch Ab1 als auch Ab2 nach sehr langem Halten auf ihren Isothermen
vollstandig in Ferrit umwandeln, wie laut Abb.6.18a,b gefordert ist.

(a)

——750°C ----- [28]
——760°C ----- [28]

0,000

——750°C <ommn [28]
——760°C ----- [28]
——800°C ----- [28]
850°C ----- [28]

e Fe-Cr-NilLeg.

Abb.6.18: Lage der Legierungszusammensetzung in den berechneten Fe-Cr-Ni Phasendiagrammen.
(a) y/a+yund (b) a+ya.

Eine

weitere

Beeinflussung

der

Umwandlungskinetik

stellen

auch

die

Geflgebildungsprozesse dar, welche in der Berechnung von Phasendiagrammen
nicht berucksichtigt werden. Das solche Gefligebildungsprozesse einen erheblichen
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Einfluss auf das Umwandlungsverhalten ausuben, ist deutlich bei Versuch Ab2-B
(Abb.6.12c,d) zu sehen.
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7 Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es, die Austenit/Ferrit-Umwandlung einer Fe - Cr - Ni
Modelllegierung experimentell zu charakterisieren. Ein Teil der /o Umwandlung
erfolgte wahrend eines isothermen Segments, wobei das Umwandlungsverhalten fur
zyklische Warmebehandlungen mit einem Dilatometer zu untersuchen war. Die mit
mehreren Proben durchgefiihrten zyklischen Versuche dienten dazu, um statistisch
aussagekraftige Ergebnisse zu erhalten. Zusatzlich wurde ein Verfahren adaptiert,
mit dem es moglich war die ehemalige Austenitkorngrofle in dem nahezu
kohlenstofffreien Material zu bestimmen. Ein weiteres Ziel war es, fur das zu
untersuchende Legierungssystem einen ,Gibbsenergieminimierer” zZu
programmieren, der flr den eisenreichen Bereich ein Phasendiagramm zu
berechnen gestattet. Die Ergebnisse sollten mit einem mittels ThermoCalc
berechneten Phasendiagramm verglichen werden.

Fir die AustenitkorngroRenbestimmung wurde die Methode des thermischen Atzens
weiterentwickelt und ist in Form einer Publikation im Anhang B beigelegt. Es konnte
gezeigt werden, dass sich bei zu hohem Oj-Partialdruck eine Oxidschicht bildet, die
das Entstehen der Furchen verhindert bzw. Furchen verdeckt. Verschiedene
Sauerstoffgetter wurden verwendet, um den Gehalt an Restsauerstoff in der
Probenkammer zu senken, damit man die ehemaligen Austenitkorngrenzen im
kohlenstoffarmen Material sichtbar machen kann. Es hat sich gezeigt, dass durch
das Einbringen eines organischen Klebstoffs in die Probenkammer Reaktionen
ablaufen, die zu einer weiteren Absenkung des Restsauerstoffgehaltes fuhren. Die
Oxidation an der Probenoberflache kann dadurch weitgehend vermieden werden und
so konnen die ehemaligen Austenitkorngrenzen besonders klar dargestellt werden.

Dilatometermessungen mit AbkuUhlraten va, 21K/s zeigten, dass die aufgezeichnete
Langenanderung und damit die Auswertung der Messergebnisse durch die
Kontraktion der Quarzschubstangen verfalscht wurde. AusschlieRlich Messungen mit
kleinen AbkUhlraten von va=0.1K/s beeinflussten die Dilatationskurven nicht.

Die zyklische Durchfuhrung der Warmebehandlungen ergab, dass die
Umwandlungskinetik der einzelnen Zyklen erst nach einer vorhergehenden
einmaligen Homogenisierungsglihung gut reproduzierbar war. Das sehr unter-
schiedliche Umwandlungsverhalten der einzelnen Zyklen ohne Homogenisierungs-
glihung kann auf Diffusionsgradienten in Ausgangsmaterial zurtickgeflhrt werden.

Mit der verminderten Abkuhlrate va=0.1K/s und der Homogenisierungsglihung war
es moglich, die Dilatometermessungen zur Bestimmung der Umwandlungskinetik
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reproduzierbar durchzufiuhren. Zum einen ist die Kinetik der Zyklen einer Probe
vergleichbar und zum anderen zeigen auch unterschiedliche Proben (welche die
gleiche WBH durchlaufen haben) ein annahernd gleiches Umwandlungsverhalten.
Beispielhaft, fir die erfolgreiche zyklische Durchfuhrbarkeit der Warmebe-
handlungen, sei hier nochmals Abb.6.11c aus Kap.6.3.2 dargestellt.

i e PR A
’ \\ - —— 1. Zyklus
\. | 800 | ——2. Zyklus
0,8 N _ — 3. Zyklus
| e | oen | T4 Zyklus
i 5. Zyklus
0.6 b Tem
- _ \\\ s p.
_ N o
0,4- /
% 650 O
\\ 600
0,2 \‘\\ o
| “\\ -0600
0,0—..";:#—-/ .
¥ I r T r r . T wlell)
0 1000 2000 3000 4000

t/'s

Abb.7.1: Volumenanteil Ferrit als Funktion der Zeit, Probe Ab2-A (siehe Abb.6.11c, Kap.6.3.2)

Mit Hilfe der zyklischen Versuche konnte an einer Probe gezeigt werden, dass
Kornwachstumsvorgange die y/a-Umwandlungskinetik erheblich beeinflussen. Das
wurde durch die  Gegenuberstellung der  experimentell ermittelten
Umwandlungskinetik mit den Ferritkorngré3en dargestellt.

Aufgrund der Legierungszusammensetzung befindet sich die paramagnetische/ferro-
magnetische-Umwandlung in einem Temperaturbereich, in dem auch die po-
Umwandlung stattfindet. Die dadurch bedingte Uberlagerung beeinflusst die Langen-
anderung der Proben und ist daher auch in einem bestimmten Bereich der Kurven
der Umwandlungskinetik ersichtlich. Eine genauere Betrachtung der magnetischen
Umwandlung hat ergeben, dass diese beim Abkuhlen erst ablauft, wenn ein
genugend hoher Ferritanteil vorliegt.
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Aus dem Vergleich der mit Maple und ThermoCalc berechneten Phasendiagramme
lasst sich schlieBen, dass es der programmierte ,Gibbsenergieminimierer”
ermoglicht, die Ldslichkeitsgrenzen des Fe - Cr, Fe - Ni und Fe - Cr - Ni Systems zu
ermitteln.

Der Vergleich der experimentell bestimmten Daten mit dem berechneten Fe - Cr - Ni
Phasendiagrammen zeigt, dass die Umwandlung erst bei vergleichsweise tiefen
Temperaturen (also bei einer erheblichen Unterkiihlung) einsetzt. Die in dieser Arbeit
experimentell  ermittelte Umwandlungskinetik sowie die  Austenit- und
FerritkorngrofRe, sollen als Vergleichs- bzw. Eingangsdaten fur Modellrechnungen
dienen.
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Anhang A ,,Gibbsenergieminimierer* fiir das Fe - Cr - Ni System

A.1 Programmcode

> restart;

Allgemeine Gaskonstante
> R:=8.3144:

Molenbruch Austenit (fcc)
> x_fe_fcc:=1-x_cr_fce-x_ni_fec:

Molenbruch Ferrit (bcc)
> x_fe_bcc:=1-x_cr_bcc-x_ni_bcc:

Kritische Temperatur T*Fe,cn ni in Ferrit (bcc)

> Tc _bcc:=1043*x_fe_bcc-311.5*x_cr_bcc+575*x_ni_bcc
+(1650+550*(x_cr_bcc-x_fe_bcc))*x_fe _bcc*x_cr_bcec
+(2373+617*(x_cr_bcc-x_ni_bcc))*x_cr_bcc*x_ni_bcc:

Magnetisches Moment By.re crni in Ferrit (bcc)

> B0 _bcc:=2.22*x_fe_bcc-0.008*x_cr_bcc+.85*x_ni_bcc-0.85*x_fe _bcc*x_cr_bcc

+4*x_cr_bcc*x_ni_bcc:

Berechnung des magnetischen Beitrags zur Gibbsenergie
> tau_bcc:=(T/Tc_bcc):

p_bcc:=0.4:
D_bcc:=1.55828482:
g_tau_g1:=-(tau_bcc?(-5)/10+tau_bcc?(-15)/315+tau_bcc?(-25)/1500)/D_bcc:

g_tau_k1:=1-((79*tau_bcc”(-1)/140*p_bcc)+(474/497)*(p_bcc?(-1)-1)*(tau_bcc3/6
+tau_bcc?9/135+tau_bcec?15/600))/D_bcc:

g_mag_g1:=R*T*g_tau_g1*In(BO_bcc+1):
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g_mag_k1:=R*T*g_tau_k1*In(BO_bcc+1):
Gibbsenergien der Reinelemente in bcc-Phase
> g_bcc_fe:=1225.7+124.134*T-23.5143*T*In(T)-0.00439752*(T"2)-5.89269e-

8%(TA3)
+77358.5(TA(-1)):

> g_bcc_cr:=-8856.94+157.48*T-26.908*T*In(T)+1.89435e-3*(T"2)-1.47721e-6*(T"3)
+139250*(TA(-1)):
> g_bcc_ni:=g_fcc_ni+8715.084-3.556*T:

Gibbsenergien der Reinelemente in fcc-Phase
> g_fcc_fe:=g bcc fe-1462.4+8.282*T-1.15*T*In(T)+6.4e-4*(TA(2)):

> g_fcc_cri=g_bcc_cr+7284+0.163*T:
> g_fcc_ni:=-5179.159+117.854*T-22.096*T*In(T)-4.8407e-3*(T"2):

Wechselwirkungsparameter fur bcc-Phase
> L0 _bcc_fecr:=20500-9.68*T:

LO bcc _crni:=21310-13.6585*T:
L1_bcc_crni:=25800-7.8927*T:
LO_bcc_feni:=-956.63-1.28726"T:
L1_bcc_feni:=1789.03-1.92912*T:
LO bcc_fecrni:=1390:

Wechselwirkungsparameter fur fcc
> L0 fcc fecr:=10833-7.477*T:

L1_fcc_fecr:=1410:

LO_fcc_crni:=8347-12.1038*T:
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L1 fcc_crni:=29895-16.3838*T:

LO_fcc_feni:=-12054.355+3.27413"T:

L1_fcc_feni:=11082.1315-4.45077*T:

L2 fcc_feni:=-725.805174:

LO_fcc_fecrni:=1618:

Exzess Gibbsenergie der bcc-Phase
>g_ex_bcc:=x_fe_bcc*x_cr_bcc*(LO_bcec_fecr)+x_cr_bcc*x_ni_bec*(LO_bcc_crni
+L1_bcc_crni*(x_cr_bcec-x_ni_bcc))
+x_fe_bcc*x_ni_bec*(LO_bec feni+L1_bcc feni*(x_fe bcc-x_ni_bcc))
+x_fe _bcc*x_ni_bcc*x_cr_bec*L0 _bcec fecrni:

Exzess Gibbsenergie der fcc-Phase

> g_ex_fcc:=x_fe _fcc*x_cr_fcc*(LO_fcc fecr+L1_fcc fecr*(x_cr_fcc-x_fe fcc))
+x_cr_fcc*x_ni_fec*(LO_fcc_crni+L1_fcc_crni*(x_cr_fce-x_ni_fecc))
+x_fe_fcc*x_ni_fcc*(LO_fcc_feni+L1_fcc feni*(x_fe fce-x_ni_fece)
+L2_fcc_feni*(x_fe_fce-x_ni_fcc)r2)
+x_fe_fcc*x_ni_fec*x_cr_fec*LO_fcc fecrni:

Gibbsenergie der bcc-Phase

>g_bcc:=x_fe _bcc*g _bcc _fe+x _cr_bcc*g _bec cr+x_ni_bcc*g _bcec ni
+R*T*(x_fe_bcc*In(x_fe_bcc)+x_cr_bcc*In(x_cr_bcc)+x_ni_bcc*In(x_ni_bcc)
)

+g_ex_bcc+g_mag_g1:

Gibbsenergie der fcc-Phase

>g_fcc:=x_fe _fcc*g_fcc _fe+x_cr_fcc*g fcc_cr+x_ni_fcc*g fcc ni
+R*T*(x_fe_fcc*In(x_fe_fcc)+x_cr_fec*In(x_cr_fcc)+x_ni_fec*In(x_ni_fcc))
+g_ex_fcc:

Ableitung der Gibbsenergie nach dem entsprechenden Molenbruch
> al_g_bcc ni:=diff(g_bcc,x_ni_bcc):
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al_g_bcc_cr:=diff(g_bcc,x_cr_bcc):
al_g_fcc_ni:=diff(g_fcc,x_ni_fcc):
al_g_fcc_cr:=diff(g_fcc,x_cr_fcc):

Definition der Temperatur und eines Gleichgewichtmolenbruches
> x_cr_fcc:=0.01:

> T:=800+273:
> theta:=T-273:

Berechnen der Gleichgewichtsmolenbriche (Phasengrenzen)
> for i from 1 to 10 do

X[i]:=x_cr_fcc+0.001:
x_cr_fce:=x][i]:

>g1:=g_fcc-g_bcc-al_g_fcc_ni*x_ni_fcc+al_g fcc_cr(1-x_cr_fcc)
-(1-x_cr_bcc)*al_g_bcc_cr+x_ni_bcc*al g bcc ni=0:

g2:= g_fcc-g_bcc+al_g_fcc_ni*(1-x_ni_fcc)-al_g_fcc_cr*x_cr_fcc
+x_cr_bcc*al_g_bcc_cr-(1-x_ni_bcc)*al_g_bcc _ni = 0:

g3:= g_fcc-g_bcc-al_g_fcc_ni*x_ni_fcc-al_g_fcc_cr*x_cr_fcc
+x_cr_bcc*al_g _bcc_cr+x_ni_bcc*al_g bcc _ni=0:

res:= fsolve({g1,92,93},{x_cr_bcc,x_ni_bcc,x_ni_fcc},
{x_cr_bcc=0..0.6,x_ni_bcc=0..0.6,x_ni_fcc=0..0.6}); assign(res);
x_cr_bcc,x_ni_bce,x_ni_fcc;  print(theta,x_cr_bcc,x_cr_fcc,x_ni_bcc,x_ni_fcc):
unassign('x_cr_bcc','x_ni_bcc','x_ni_fcc'):

end :

800, 0.009079469781, 0.011, 0.01317855172, 0.02776705031
800, 0.009928695573, 0.012, 0.01302040018, 0.02741471786
800, 0.01078199086, 0.013, 0.01286356577, 0.02706576730
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800, 0.01163937953, 0.014, 0.01270806324, 0.02672022175
800, 0.01250088579, 0.015, 0.01255391354, 0.02637811750
800, 0.01336653411, 0.016, 0.01240113572, 0.02603948678
800, 0.01423634925, 0.017, 0.01224974694, 0.02570435739
800, 0.01511035619, 0.018, 0.01209976650, 0.02537276164
800, 0.01598858030, 0.019, 0.01195121350, 0.02504473136
800, 0.01687104716, 0.020, 0.01180410584, 0.02472029549
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A.2 Variablenliste

R

-

theta

x_fe fcc
x_cr_fcc
x_ni_fcc
x_fe bcc
x_cr_bcc
X_ni_bcc

Tc _bcc
BO_bcc
tau_bcc
p_bcc
D_bcc

g_tau g1
g_tau k1
g_mag_g1
g_mag_k1
g_bcc fe
g_bcc_cr
g_bcc_ni
g_fcc_fe
g_fcc cr
g_fcc_ni

LO bcc fecr
LO_bcc_crni
L1 _bcc_crni
LO bcc feni
L1 _bcc_feni
LO bcc_fecrni

LO fcc fecr
L1_fcc_fecr
LO _fcc_crni
L1 fcc _crni
LO_fcc_feni
L1_fcc_feni

Allgemeine Gaskonstante

Temperatur in Kelvin

Temperatur in Grad Celsius

Molenbruch von Eisen in der Gamma-Phase

Molenbruch von Chrom in der Gamma-Phase

Molenbruch von Nickel in der Gamma-Phase

Molenbruch von Eisen in der Alpha-Phase

Molenbruch von Chrom in der Alpha-Phase

Molenbruch von Nickel in der Alpha-Phase

kritische Temperatur fur die Alpha-Phase

magnetische Moment

Verhaltnis von der asoluten Temperatur zu kritischen
Konstante, abhangig von der Kristallstruktur

Konstante, abhangig von der Kristallstruktur

Faktor zur Berechnung des magnetischen Beitrags, tau_bcc > 1
Faktor zur Berechnung des magnetischen Beitrags, tau_bcc < 1
magnetischer Beitrag zur Gibbsenergie, tau_bcc > 1
magnetischer Beitrag zur Gibbsenergie, tau_bcc < 1
Gibbsenergie von Eisen in der Alpha-Phase

Gibbsenergie von Chrom in der Alpha-Phase

Gibbsenergie von Nickel in der Alpha-Phase

Gibbsenergie von Eisen in der Gamma-Phase

Gibbsenergie von Chrom in der Gamma-Phase

Gibbsenergie von Nickel in der Gamma-Phase

Eisen-Chrom Wechselwirkungsparameter fur die Alpha-Phase
Chrom-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Alpha-Phase
Chrom-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Alpha-Phase
Eisen-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Alpha-Phase
Eisen-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Alpha-Phase
Eisen-Chrom-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Alpha-
Phase

Eisen-Chrom Wechselwirkungsparameter fur die Gamma-Phase
Eisen-Chrom Wechselwirkungsparameter fur die Gamma-Phase
Chrom-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Gamma-Phase
Chrom-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Gamma-Phase
Eisen-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Gamma-Phase
Eisen-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Gamma-Phase
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L2 fcc_feni
LO fcc_fecrni

g_ex_bcc
g_ex_fcc
g_bcc

g_fcc
al_g_bcc_ni

al_g bcc cr

al_g_fcc_ni

al_g fcc cr

g1
g2
g3
res

Eisen-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Gamma-Phase
Eisen-Chrom-Nickel Wechselwirkungsparameter fur die Gamma-
Phase

Exzessgibbsenergie der Alpha-Phase

Exzessgibbsenergie der Gamma-Phase

molare Gibbsenergie der Alpha-Phase

molare Gibbsenergie der Alpha-Phase

Ableitung der Gibbsenergie nach dem Gleichgewichtsmolenbruch
von Nickel in der Alpha-Phase

Ableitung der Gibbsenergie nach dem Gleichgewichtsmolenbruch
von Chrom in der Alpha-Phase

Ableitung der Gibbsenergie nach dem Gleichgewichtsmolenbruch
von Nickel in der Gamma-Phase

Ableitung der Gibbsenergie nach dem Gleichgewichtsmolenbruch
von Chrom in der Gamma-Phase

Gleichgewichtsgleichung 1

Gleichgewichtsgleichung 2

Gleichgewichtsgleichung 3

Ergebnis (theta, X%cr, X'cr, X“Ni, X'ni)
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Anhang B Publikation

B.1 Thermisches Atzen zur Bestimmung der AustenitkorngréRe in
kohlenstoffarmen Stahlen

Christopher Pohl', Ernst Gamsjiger?, Harald Leitner', Helmut Clemens’

'Department Metallkunde und Werkstoffpriifung, Montanuniversitat Leoben,
Franz-Josef-Str. 18, 8700 Leoben, Austria
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Schlagwérter: AustenitkorngroRenbestimmung, thermisches Atzen, Dilatometer,
kohlenstoffarmer Stahl;

Kurzfassung

In der einschlagigen Literatur findet man Arbeiten, welche die Bestimmung der
AustenitkorngréRe nach der Methode des thermischen Atzens beschreiben. Diese
Methode wurde weiterentwickelt. Zum thermischen Atzen wurde die Heizvorrichtung
eines Bahr 805 A/D Abschreck- und Umformdilatometer mit Vakuumkammer
verwendet. An den beiden Enden der Probe wurden Molybdan-Plattchen als
Gettermaterial mit Hilfe eines organischen Klebstoffs befestigt. Anschlielend wurde
die Probe der Austenitisierungsbehandlung unterzogen. Die Verbrennung des
organischen Klebstoffs in der Probenkammer senkte den vorhandenen
Restsauerstoffgehalt ab, so dass die sonst an der Oberflache der Stahlprobe
stattfindende Oxidation beinahe vollstandig unterbunden wurde. Auf diese Weise
lassen sich die Austenitkorngrenzen kohlenstoffarmer Stahle deutlich darstellen. Die
beschriebene Methode lasst sich auf Stahle eines weiten
Zusammensetzungsbereiches anwenden.

Einleitung

Die Mikrostruktur von Stahlen wird mal3geblich durch die bei ihrer Erzeugung
durchlaufenen Phasenumwandlungen bestimmt. Besonders die Erstarrungskinetik
und die Kinetik der Austenit/Ferrit-Umwandlung beeinflussen die Eigenschaften des
Endproduktes  entscheidend. @ Die  p@-Umwandlungskinetik  hangt  vom
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Temperaturverlauf, der Ausgangszusammensetzung und der AustenitkorngrofRe bei
Umwandlungsbeginn ab. Die Methode zur Ermittlung der Austenitkorngrofde ist
abhangig vom Kohlenstoffgehalt des Stahls. In kohlenstoffarmen Stahlen ist die
Darstellung der ehemaligen Austenitkorngrenzen und damit die Bestimmung der
AustenitkorngroRe mit Schwierigkeiten verbunden. Die vorliegende Arbeit befasst
sich mit einer Methode, die AustenitkorngroRe auch bei Stahlen mit sehr niedrigem
Kohlenstoffgehalt experimentell zu ermitteln. Nach Riedl [1] gibt es sechs
verschiedene Verfahren zur Bestimmung der Austenitkorngrofle. Zwei dieser
Verfahren - der McQuaid-Ehn Test und die Oxidationsmethode - kdonnen an Stahlen
mit niedrigem Kohlenstoffgehalt angewendet werden. Das erstgenannte Verfahren
kann fur Fe-C Stahle mit einem Kohlenstoffgehalt 0 < we < 0.45% und flr
mehrkomponentige Stahle mit 0 < wc < 0.25% eingesetzt werden (wc ist der
Massenbruch der Komponente C). Dabei erfolgt eine Aufkohlung der Randzone
durch eine Austenitisierungsbehandlung in CO/CO, - Atmosphare. Um die
Austenitkorngrenzen darstellen und die Korngrole messen zu kdnnen, ist es
erforderlich, einen ausreichend hohen Kohlenstoffgehalt in der Randzone
einzustellen. Dafur wird jedoch eine Glihdauer von mehreren Stunden im
Austenitgebiet bendtigt [1]. Aufgrund dieser Tatsache kann mit dem McQuaid-Ehn
Test die AustenitkorngroRRe, flr Stahle die nur kurze Austenitisierungszeiten erfahren
durfen, nicht bestimmt werden. Ein weiterer Nachteil dieses Verfahrens besteht
darin, dass die AustenitkorngroRe nur im aufgekohlten Bereich bestimmt werden
kann. In diesem Bereich kann sich aber verglichen mit dem nicht aufgekohlten
Gebiet eine etwas unterschiedliche Korngréle einstellen.

Die Oxidationsmethode findet fur Stahle mit einem Kohlenstoffgehalt 0.25 <
we < 0.60% Anwendung. Diese Methode beruht auf der selektiven Oxidation der
Korngrenzen. Die Sauerstoffdiffusion entlang der Korngrenzen erfolgt schneller als
jene im Volumen. Die Oxidschicht wird daher entlang der Korngrenzen tiefer in das
Material vordringen als an den Ubrigen Stellen der Metalloberflache. Diese Methode
zur Bestimmung der AustenitkorngrofRe wurde von Twisk et al. [2] weiterentwickelt
und kann nun auch bei Stahlen mit sehr geringem Kohlenstoffgehalt, z.B. Ultra-Low-
Carbon-Stahlen, angewendet werden. Bei niedrigen Austenitisierungstemperaturen
lassen sich die Austenitkorngrenzen allerdings nur ungenugend darstellen.
Zusatzlich ist es schwierig, den fur den Versuch optimalen Sauerstoffpartialdruck zu
finden, der je nach Stahlsorte variiert. Eine Abweichung von diesem optimalen
Sauerstoffpartialdruck erschwert die metallographische Praparation, so dass sich in
manchen Fallen die Austenitkorngrenzen nur schlecht oder gar nicht sichtbar
machen lassen [3].
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Eine weitere, in [1] nicht beschriebene Methode zur Sichtbarmachung der
ehemaligen Austenitkorngrenzen ist das so genannte thermische Atzen. Die
Darstellbarkeit der Korngrenzen wird bei dieser Methode von der chemischen
Zusammensetzung nur unwesentlich beeinflusst. Anwendung findet die Methode z.B.
zur Sichtbarmachung von Korngrenzen in Keramiken [4], intermetallischen
Werkstoffen wie NiAl [5] und zur Darstellung der Austenitkorngrenzen in
niedriglegierten Stahlen [6]. Beim thermischen Atzen wird die polierte Probe im
Vakuum oder in inerter Atmosphare auf Austenitisierungstemperatur erwarmt. Es
entstehen an jenen Stellen Furchen, an denen die Korngrenzen an die
Probenoberflache treten. Als Transportmechanismen zur Furchenbildung an den
Korngrenzen kommen neben der Oberflachendiffusion auch Volumsdiffusion und
Verdampfung in Frage. Die an den Austenitkorngrenzen gebildeten Furchen kénnen
durch eine rasche Abkuhlung auf Raumtemperatur konserviert werden. Mit Hilfe
eines Lichtmikroskops (LIMI) kdnnen diese Furchen betrachtet werden, sofern die
Oberflachenoxidation der Probe wahrend der Temperaturbehandlung verhindert
werden kann. Dies kann durch das Evakuieren der Probenkammer, d.h. durch
Einstellen sehr niedriger Sauerstoffpartialdricke erreicht werden. Sollte es
geratetechnisch nicht moglich sein, ausreichend kleine Driucke zu erzeugen, muss
die Probe durch eine Gettersubstanz vor dem Restsauerstoff geschitzt werden.

Ofen Material C Cr Ni Si Mn \"/ Mo Fe
DSC, FeCrNi 0.0105| 030 | 1.79 | - ; ; . | Rest
Dilatometer

Dilatometer | X38CrMoV5-1 | 0.38 | 5.00 - 1.10 | 0.40 | 0.40 | 1.30 | Rest

Tab. 1. Chemische Zusammensetzung der untersuchten Materialien (in Masse-%).

Das Ziel der Arbeit ist die Bestimmung der AustenitkorngroRe eines nahezu
kohlenstofffreien Fe-Cr-Ni Stahls (Tab. 1). Aufgrund der zuvor angeflhrten Nachteile
des McQuaid-Ehn Tests und der Oxidationsmethode werden die ehemaligen
Austenitkorngrenzen mit Hilfe des thermischen Atzens sichtbar gemacht. Um die
Oxidation der Probenoberflaiche mit dem Restsauerstoff zu vermeiden, werden
neben metallischen auch organische Gettersubstanzen eingesetzt. Die fur die
thermischen Atzversuche erforderlichen Warmebehandlungen (siehe Tab. 2) wurden
einerseits im Ofen einer DSC-Anlage bzw. durch die im Dilatometer integrierte
induktive  Beheizung  vorgenommen. Die Zusammensetzung des flr
Vergleichsmessungen verwendeten Warmarbeitsstahls (X38CrMoV5-1), mit
vergleichsweise hohem C-Gehalt, ist ebenfalls in Tab. 1 zusammengestellt.
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. . Aufheizrate | 9y ty Abkiihlrate
Bezeichnun Material Ofent o
g P [Kis] | [°C] | Is] [Kis]

DSC Fe-Cr-Ni DSC 1.67 950 | 300 1.67
DIL1 Fe-Cr-Ni Dilatometer 20 950 | 300 20
DIL2 X38CrMoV5-1 | Dilatometer 20 1020 | 300 20

9> 850°C: 20
DIL3 X38CrMoV5-1 | Dilatometer 20 1020 | 300 | 9<850°C:

exponentielles

Abkuhlen

Tab. 2. Austenitisierungsbedingungen (8, Austenitisierungstemperatur, t,: Austenitisierungsdauer).

Thermisches Atzen im DSC-Ofen

Versuchsdurchfiihrung

Das thermische Atzen erfolgte in einer simultanen Differential Scanning
Calorimetry (DSC) Anlage mit Thermogravimetry (TG) Modul vom Typ Setaram
Setsys Evolution. Standardmallig wird diese Anlage fur Thermogravimetrie- und
Kalorimetriemessungen eingesetzt. Die Temperatur kann in einer inerten
Atmosphére geregelt werden, wie es fir die Durchfiihrung des thermischen Atzens
erforderlich ist. Messeinrichtungen wie DSC und TG werden aber fir diese Versuche
nicht bendtigt.

Es wurden scheibenférmige Proben (Durchmesser 3mm und Héhe 1-1,5mm)
angefertigt, welche zuvor in einem speziellen Probenhalter metallographisch
aufbereitet wurden. Die Proben sind in mehreren Schritten bis hin zur letzten Stufe
mit K 4000 geschliffen worden. Darauf folgten zwei Polierschritte mit einer
Diamantpaste (3 und 1 um PartikelgroRe). Danach wurden die praparierten Proben
im DSC-Ofen der in Tab. 2 angefuhrten Austenitisierungsbehandlung (DSC)
unterzogen. Zusatzlich zur Probe wurde ein kleines Ti-Plattchen (6x2x1mm?) erhitzt,
um den Restsauerstoff zu binden und somit die Oxidation der Probe zu verhindern.
Bevor mit der Warmebehandlung begonnen werden konnte, wurde der Druck in der
Heizkammer mittels einer Drehschieber-Vakuumpumpe auf 10 mbar abgesenkt und
anschliefend mit Helium gespult. Diese inerte Gasatmosphare sollte das Oxidieren
der Probe verringern. AnschlieRend wurde die Probenoberflache mit einem
Lichtmikroskop vom Typ Reichert UNIVAR begutachtet.
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Ergebnisse

Im DSC-Ofen wurde Ti als Gettersubstanz zur Bindung des Restsauerstoffs
verwendet. Um die Getterwirkung des Ti-Plattchens Uberprifen zu kénnen, wurde
auch ein Versuch ohne Gettersubstanz in inerter Gasatmosphare durchgefuhrt. Die
lichtmikroskopische Aufnahme zeigt das Ergebnis des Versuches in Bild 1a. Die
oxidierte Probenoberflache beweist, dass wahrend der Warmebehandlung noch
Restsauerstoff in der Ofenkammer vorhanden war. Trotz Belegung der
Probenoberflache mit einer Oxidschicht ist es moglich, vereinzelt Korngrenzen zu
erkennen. Aufgrund unvollstdndiger Sichtbarkeit der Korngrenzen ist eine
KorngrélRenbestimmung jedoch nicht mdglich.

Die unter Verwendung eines Ti-Platichens erfolgte Messung weist ein
wesentlich besseres Ergebnis auf (siehe Bild 1b). Die Oxidation der
Probenoberflache konnte fur kurze Austenitisierungszeiten fast vollstandig verhindert
werden. Die Korngrenzen sind dadurch sehr gut zu erkennen. Im gleichen Bild ist
zudem deutlich zu sehen, dass sich einige Korngrenzen uUberschneiden. Es wird
vermutet, dass zusatzlich zu den Furchen entlang der ehemaligen
Austenitkorngrenzen durch die langsame Abkuhlrate (1,67 K/s) auch sichtbare
Furchen entlang der Ferritkorngrenzen entstehen konnten. Es kann jedenfalls nicht
eindeutig festgestellt werden, welche der abgebildeten Furchen von ehemaligen
Austenitkorngrenzen stammen.

Bild 1. Lichtmikroskopaufnahmen der thermischen Atzversuche an den Fe-Cr-Ni Proben im DSC-
Ofen: (a) ohne Restsauerstoffgetter; (b) mit Ti als Restsauerstoffgetter (der rote Pfeil zeigt auf
Furchen, die sich tberschneiden).

Laut Literatur [7] konnen die sich Uberschneidenden Linien in der
lichtmikroskopischen Aufnahme auch ein Anzeichen fir Kornwachstum im Inneren
der Probe sein. Kommt es wahrend der Austenitisierungsbehandlung zu



Anhang B 106

Kornwachstum, so kann dies 2zu unterschiedlicher Austenitkorngrofie in
oberflachennahen Bereichen und im Inneren der Probe fuhren. Die an der
Oberflache, an den Orten der Korngrenzen entstandenen Furchen kénnen das
Wachstum der Korngrenzen hemmen. Es kommt im Gegensatz zum kontinuierlichen
Kornwachstum wie im Bulkmaterial zu einem sprunghaften Wachstum an der
Oberflache. Wahrend die ,alte® Furche noch besteht, bildet sich an der aktuellen
Stelle der Korngrenze wieder eine Furche aus.

Wenn die sich Uberschneidenden Linien bei hoher Abklhlrate verschwinden,
kann eindeutig ausgesagt werden, dass die Uberschneidungen bei langsamen
Abkuhlraten durch die gleichzeitige Darstellung von Austenit- und Ferritkorngrenzen
und nicht durch Wachstum der Austenitkdrner im Korninneren entstanden sind. Die
erforderlichen hoheren Abkuhlraten kdnnen zwar mit der DSC-Anlage nicht erreicht
werden, sind aber im Dilatometer einstellbar.

Thermisches Atzen im Dilatometer

Versuchsdurchfiihrung

In diesem Fall erfolgte das thermische Atzen in einem Bahr 805 A/D
Abschreck- und Umformdilatometer. Mit diesem Dilatometer kann das gewlnschte
Temperaturregime unter Hochvakuum mit Hilfe der induktiven Beheizung eingestellt
werden. Mit dem Dilatometer lassen sich weiters, verglichen mit der DSC-Anlage,
wesentlich héhere Abkuhl- und Aufheizraten erreichen. Der Versuchsaufbau der
Dilatometerversuche ist in Bild 2a zu sehen. Die Proben (Fe-Cr-Ni und X38CrMoV5-
1) far die Dilatometerversuche sind zylinderformig (Durchmesser 4 mm, Lange 10
mm). Damit die Austenitkorngrenzen mit dem LIMI abgebildet werden kénnen, wird
eine ebene, reflektierende Flache bendtigt. Aus diesem Grund wurde eine Facette in
die Vollzylinderproben geschliffen (Bild 2b). Die Breite der Facette muss allerdings
madglichst klein sein, damit die Zylinderform der Probe praktisch erhalten bleibt.
Aufgrund ausgepragter Kanten an der Probenoberflache, kdnnte es namlich wahrend
der induktiven Beheizung zu einer starken, lokalen Temperaturerhbhung kommen.
Um die metallographische Praparation zu erleichtern, wurden die zylindrischen
Proben in das Einbettmittel DuroFast der Firma Struers warm eingebettet. Die
eingebetteten Proben wurden den gleichen Polier- und Schleifschritten unterzogen
wie die in der DSC-Anlage untersuchten Proben. AnschlieBend erfolgte das
Ausbetten der Proben. Zum Vermeiden von Verschmutzungen auf der polierten
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Flache wurden die Proben im Acetonbad einer Ultraschallbehandlung unterzogen.
Zur Temperaturmessung wurde auf der polierten Facette der Probe ein
Thermoelement mittels Punktschweillung befestigt. Danach wurde die Probe im
Dilatometer fixiert, und die Probenkammer auf 2,0 x10° mbar evakuiert. Als
Gettersubstanz wurden Mo-Plattchen (Durchmesser 8mm, Dicke 0,5mm) verwendet.
Diese Plattchen wurden mit einem organischen Klebstoff (Marke UHU stic /
Klebestift ohne Lésungsmittel) an den beiden Enden der Dilatometerprobe befestigt.
AnschlielRend wurde die Probe gemeinsam mit den Mo-Platichen und dem Klebstoff

der Austenitisierungsbehandlung unterzogen.

Bild 2. Versuchsaufbau der Dilatometerversuche und Probenform: (a) eingespannte
Dilatometerprobe mit aufgeklebten Mo-Plattichen im Dilatometer; (b) facettierte Dilatometerprobe.

Um die Getterwirkung der Mo-Plattchen und des Klebstoffs getrennt
voneinander Uberprufen zu konnen, wurden weitere Messungen vorgenommen.
Dafur wurden Versuche durchgefuhrt, bei denen jeweils eine der beiden
Gettersubstanzen (Mo-Plattchen bzw. organischer Klebstoff) zum Einsatz kam, oder
kein Getter in die Probenkammer eingebracht wurde. Fir den Versuch ohne
Klebstoff aber mit Mo-Getter wurden die Mo-Platichen zwischen den Probenenden
und den Quarzbolzen des Dilatometers eingeklemmt. In einem weiteren Versuch
wurde die Mantelfliche der Probe vor dem thermischen Atzen mit Klebstoff
bestrichen und auf die Mo-Plattchen verzichtet.

Die AustenitkorngroRe des Warmarbeitsstahls wurde mit Hilfe zweier
voneinander unabhéngiger Verfahren - dem thermischen und dem chemischen Atzen
- bestimmt. Fur die thermische Bestimmung der Austenitkorngrof3e (siehe Tab. 2,
DIL2) des Warmarbeitsstahls wurden zylindrische Vollproben verwendet. Die zur
Facettenherstellung notwendige Probenpraparation erfolgte analog wie bei der Fe-
Cr-Ni Probe. Die Probenkammer wurde ebenfalls vor der
Austenitisierungsbehandlung auf 2,0 x10® mbar evakuiert. Als Gettersubstanzen fiir
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den Restsauerstoff wurden wiederum Mo-Plattchen und Klebstoff verwendet. Das
chemische Atzen (siehe Tab.2, DIL3) wurde an zylindrischen Vollproben
durchgefihrt. Um die Austenitkorngrenzen durch chemisches Atzen sichtbar zu
machen, musste die Probe in anderer Weise als beim thermischen Versuch
abgekuhlt werden. Dieses bei tieferen Temperaturen unterschiedliche Abkuhlregime
verandert jedoch die Austenitkorngrof3e nicht, da sich diese bereits bei Temperaturen
Uber 850°C eingestellt hat [8]. Nach der Warmebehandlung wurde die Probe (DIL3)
zu einem Halbzylinder geschliffen. AnschlieRend wurde die Probe poliert und mit
3%iger alkoholischer Salpetersaure geatzt.

Ergebnisse

Das thermische Atzen im Dilatometer erfolgte mit Aufheiz- und Abkiihlraten
von 20 K/s und daher mit wesentlich hoheren Raten als jenes in den DSC-
Versuchen. Das restliche Temperaturregime wurde nicht verandert (siehe Tab. 2).
Durch die verglichen mit den DSC-Messungen hoéhere Abklhlgeschwindigkeit von 20
K/s im Dilatometer konnten sich die bei hoher Temperatur entstehenden Furchen im
Ferritgebiet nicht bilden.

In Bild 3a ist das Ergebnis des Versuchs, welcher im Hochvakuum ohne
Restsauerstoffgetter durchgefiihrt wurde, zu sehen. Ein Hochvakuum von 2.0 x 10
mbar konnte die Oxidation an der Oberflache der Fe-Cr-Ni Probe nicht verhindern.
Bereits bei diesem Versuch sind Korngrenzen zu erkennen. Aufgrund der geringen
Kontrastunterschiede zwischen oxidierter Oberflache und Korngrenzen ist eine
Austenitkorngrofienbestimmung jedoch nicht eindeutig mdglich. Vor allem die
ungleichmafige Oxidation der Kornoberflachen erschwert die Auswertung.

Der Versuch mit den aufgeklebten Mo-Plattchen an den beiden Enden der
Dilatometerprobe weist ein erheblich besseres Ergebnis auf (siehe Bild 3b). Die
Oxidation der Probenoberflache konnte mit Hilfe der Gettersubstanzen (Mo,
Klebstoff) zwar nicht vollstdndig verhindert, jedoch stark vermindert werden.
Aufgrund der geringeren und gleichmaRigeren Oberflachenoxidation der Probe war
es nun moglich, die Furchen an den Korngrenzen deutlich zu erkennen. Es gilt nun
herauszufinden, ob der Klebstoff oder die Mo-Plattchen die Oxidation der
Probenoberflache gehemmt hat. Dazu wird bei einem weiteren Versuch auf den
Klebstoff verzichtet und nur die an die Probe geklemmten Mo-Plattchen als
Gettersubstanz verwendet. Wie in Bild 3c zu sehen ist, sind die Korngrenzen
schlecht erkennbar und die Oxidation der Oberflache erfolgte ungleichmalig. Der
Versuch, bei dem nur Klebstoff als Gettersubstanz verwendet wurde, zeigt ein sehr
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gutes Ergebnis und ist in Bild 3d zu sehen. Die Korngrenzen sind deutlich zu
erkennen und die Oberflaichenoxidation erfolgte gleichmaRig und in geringem
Ausmal}. Durch die Verwendung eines organischen Klebstoffs als Gettersubstanz ist
es zu einer starken Verringerung des Restsauerstoffgehalts in der Probenkammer
gekommen. Dadurch war es moglich, die Austenitkorngrenzen durch thermisches
Atzen darzustellen.

Bild 3. Lichtmikroskopaufnahmen der ehemaligen Austenitkorngrenzen der Fe-Cr-Ni Proben nach
dem thermischen Atzen im Dilatometer: (a) ohne Restsauerstoffgetter; (b) mit Mo-Plattchen und
Klebstoff; (c) mit Mo-Plattchen; (d) mit Klebstoff.

Die Bilder 3a bis 3d sollten alle auf eine ganz ahnliche Korngrof3e schlie3en
lassen, da sie vom selben Material stammen und der gleichen Warmebehandlung
unterzogen worden sind. Die beiden Bilder (3a und 3c), die eine starkere
Oberflachenoxidation zeigen, wurden aber groRere KorngroRen vermuten lassen als
die beiden anderen Bilder (3b und 3d). Anscheinend kann durch die
Oberflachenoxidation (siehe Bild 3a und 3c) die Bildung der Furchen an den
Korngrenzen verhindert werden, wodurch ein Geflige mit vermeintlich grélerer
KorngroRe abgebildet wurde (Bild 3a und 3c).
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Die Reaktion zwischen Klebstoff und Restsauerstoff findet bei niedrigen
Temperaturen statt. Bei diesen Temperaturen ist auch die
Verzunderungsgeschwindigkeit der Oberflache der Fe-Cr-Ni Proben noch gering. Bei
weiterer Temperaturerhdhung bis hin zur Austenitisierungstemperatur ist der
Sauerstoffpartialdruck anscheinend ausreichend klein, so dass es nur zu einer
schwachen Oxidation der Oberflache kommt. In welcher Art und Weise der Klebstoff
den Restsauerstoff bindet, wurde nicht untersucht. Nach der Temperaturbehandlung
waren Ruckstande an der zuvor beklebten Stelle zu sehen. Das lasst eine
Verbrennung des organischen Klebstoffs vermuten.

Durch die induktive Beheizung im Dilatometer konnten viel hohere
Abkuhlgeschwindigkeiten als im DSC-Ofen eingestellt werden. Das Ubrige
Temperaturregime war bei beiden Versuchen gleich. Anscheinend kommt es bei den
DSC-Versuchen durch die langere Verweildauer bei hohen Temperaturen im Ferrit
zu einer ausgepragten Furchenbildung auch an den Ferritkorngrenzen. In Bild 1b
sind daher Uberschneidungen von Austenit- und Ferritkorngrenzen zu sehen. Beim
thermischen Atzen im Dilatometer (siehe Bild 3b) sind, bedingt durch die héhere
Abkuhlgeschwindigkeit, nur Austenitkorngrenzen sichtbar gemacht worden. Nach
diesen Versuchsbedingungen hergestellte Aufnahmen kdnnen also zur Bestimmung
der Austenitkorngrof3e herangezogen werden. Die mittlere Austenitkorngrof3e wurde
nach der Linienschnittmethode bestimmt. Die nach Exner [9] ermittelte, mittlere
Austenitkorngrol3e betragt fur die Fe-Cr-Ni Proben (24+1)um.

Vergleichsmessungen

Die durch thermisches Atzen bestimmte AustenitkorngroRe in einem
Warmarbeitsstahl wurde zuséatzlich durch chemisches Atzen ermittelt. Der thermische
Atzversuch wurde mit Mo-Plattchen und Klebstoff als Gettersubstanz durchgefiihrt.
Dadurch war es moglich, die Oxidation der Probe vollstandig zu unterbinden.
Zusatzlich zu den Austenitkorngrenzen sind Martensitnadeln zu erkennen, welche
bei der Martensitumwandlung wahrend des Abschreckens entstanden sind. Um die
Martensitnadeln und Austenitkorngrenzen voneinander unterscheiden zu konnen,
wurde die thermisch geatzte Probe mit polarisiertem Licht im LIMI untersucht (siehe
Bild 4a).
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Das Ergebnis des chemischen Atzens zeigt das Gefiigebild in Bild 4b. Neben
den Austenitkorngrenzen sind auch leichte Anatzungen des Gefuges zu erkennen,
welche aufgrund der langen Atzdauer entstanden sind.

Bild 4. Lichtmikroskopaufnahmen der Austenitkorngrenzen des Warmarbeitsstahls: (a) thermisch
bestimmt; (b) chemisch bestimmt.

Vergleicht man die durch thermisches bzw. chemisches Atzen entstandenen
Gefligebilder, so ist zu erkennen, dass die Kornmorphologie in beiden Fallen ahnlich
ist und die Korngrolienverteilung jeweils homogen ist. Die Messung der
Austenitkorngrofe ergab sowohl fur die chemische als auch fur die thermische
Methode einen Wert von (15+1)um. Demnach sind die hier beschriebenen
thermischen Atzversuche zur Bestimmung der AustenitkorngroRe geeignet. Die
Austenitkorngréflien der untersuchten Materialen sind in Tab. 3 zusammengefasst.

s | Aosomagse | Meboner nach )
chemisch thermisch | chemisch | thermisch
FeCrNi nicht anwendbar 24 | - 1
X38CrMoV5-1 15 15 1 1

Tab. 3. Messung der AustenitkorngréRe

Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde zur Darstellung der ehemaligen Austenitkorngrenzen
die Methode des thermischen Atzens angewendet. Bei Atzversuchen mit einer zu
kleinen Abkuhlrate ist genligend Zeit vorhanden, dass neben den Furchen an den
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Austenitkorngrenzen auch sichtbare Furchen an den Ferritkorngrenzen gebildet
werden. Dies belegen Linienuberschneidungen in den lichtmikroskopischen
Aufnahmen. Versuche mit hoheren Abkuhlraten eignen sich aber zur Darstellung der
Austenitkorngrenzen.

Bei zu hohem O,-Partialdruck bildet sich eine Oxidschicht, die das Entstehen
der Furchen verhindert bzw. Furchen verdeckt. Verschiedene Sauerstoffgetter
wurden verwendet, um den Gehalt an Restsauerstoff in der Probenkammer zu
senken, damit man die ehemaligen Austenitkorngrenzen in kohlenstoffarmen
Stahlen sichtbar machen kann. Es hat sich gezeigt, dass durch das Einbringen eines
organischen Klebstoffs in die Probenkammer Reaktionen ablaufen, die zu einer
weiteren Absenkung des Restsauerstoffgehaltes fuhren. Die Oxidation an der
Probenoberflache kann weitgehend vermieden werden und so konnen die
ehemaligen Austenitkorngrenzen besonders klar dargestellt werden.

Die Versuche am Warmarbeitsstahl haben gezeigt, dass die chemische und
die physikalische Bestimmungsmethode fur die Korngrof3e Ubereinstimmende
Ergebnisse liefern.
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