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Abstract

Due to the wide range of applicability the demand of seamless steel tubes will increase in the
next years although the currently low price of oil-brent. This is primarily caused by the ambient
conditions in the oil field industry even so the forcing requirements in the automotive industry.
So the need for a better combination of strength and toughness and further for better resistance
against hydrogen embrittlement continuous to rise. Present study shows investigations about
eight individual designed melts with different heat treatments for as quenched, Quenched &
Tempered, carbide free and Quenched & Tempered high strength morphologies. The influence of
retained austenite and the transformation induced residual stress to the hydrogen embrittlement
was worked out. It could be shown that strength up to 1800 MPa with total elongation close to
15 % are able to reach with mixed morphologies. Further it was found that mixed morphologies
with martensitic and bainitic states show the best resistance against hydrogen embrittlement.
It was found that the most important influence is set to the stability of the retained austenite
against transformation to martensite and the release of hydrogen. Furthermore it could be
shown that the PSE (Product of Strength and Elongation) reaches up to 18 GPa%. Therefore
a carbon content level between 0.15 and 0.2 % leads to the best results. A detailed process
analysis of the production route on the influences of advanced high strength morphologies shows
capabilities and gives a ranking with focus of technological and economical aspects. It could be
emphasized that the continuous cooling path offers a simple production route without additional
reconstruction work and enables a homogeneous texture over the cross section of the steel tube.
A complementary patent search shows that there is no overlapping with other trademarks and

competitors.
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Kurzfassung

Auf Grund der vielfiltigen Anwendungsmoglichkeiten, wird trotz derzeitiger Stagnation durch
den Olpreiseinbruch, die Nachfrage fiir nahtlose Stahlrohre weltweit weiter ansteigen. Durch
die immer kritischer werdenden Umgebungsbedingungen bei der Olprospektion, aber auch beim
Finsatz fiir weitere Anwendungsbereiche wie dem automotiven Sektor, wird der Ruf nach ver-
besserten Eigenschaften der Kombination aus Festigkeit —Zahigkeit und hoéherer Stabilitit ge-
geniiber Wasserstoffversprodung lauter. In der vorliegenden Arbeit wird durch Untersuchungen
acht eigens konzipierter Schmelzen die Moglichkeit der Umsetzung von Gefiigen aus dem Be-
reich der sogenannten Advanced High Strength Steels mit dem Fokus auf karbidfreien Bainit
fiir nahtlose Stahlrohre dargestellt. Es wird ein Vergleich zwischen as quenched—, Vergiitungs—,
karbidfreien bainitischen und Quenching & Partitioning — Giiten dargestellt und der Einfluss des
Restaustenits und der umwandlungsbedingten Eigenspannungen heraus gearbeitet. Dabei kann
gezeigt werden, dass Festigkeiten bis zu 1800 MPa und Dehnungen bis zu 15 % realisiert werden
kénnen, die auf Grund der Form und Menge des auftretenden Restaustenits besseren Widerstand
gegen Wasserstoffversprodung zeigen als die anderen untersuchten Giiten. Entscheidend fiir den
Finfluss des Restaustenits ist die Frage der Stabilitdt gegeniiber einer spannungsinduzierten
Umwandlung und daraus folgend die Freisetzung von Wasserstoff. Es kristallisiert sich weiters
heraus, dass bei der Betrachtung der Giitezahl oder PSE (Product of Strength and Elongation)
Festigkeits — Zahigkeitswerte im Bereich von nahezu 18 GPa% erreichbar sind. Es zeigt sich, dass
ein Kohlenstoffanteil zwischen 0,15 und 0,2 % angestrebt werden sollte, da hier das Verhéltnis
von Festigkeit und Zahigkeit die besten Werte aufweist. Durch eine detaillierte Prozessanalyse
der Produktion betreffend der Einfliisse auf die Ausbildung des Gefiiges in technologischer und
Okonomischer Hinsicht kann dargestellt werden, dass durch kontinuierliche Abkiihlung an der
freien Luft ohne weitere bauliche Mafinahmen ein homogenes hochfestes Gefiige erzielt werden
kann. Eine umfangreiche Patentrecherche zeigt, dass keine markenschutzrechtlichen Bedenken

und allfillige Uberschneidungen mit Mitbewerbern auftreten.
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1 Einleitung und Problemstellung

Auf Grund ihrer vielfiltigen Anwendungen wird trotz derzeitiger Stagnation durch den Olprei-
seinbruch die Nachfrage fiir nahtlose Stahlrohre weltweit weiter ansteigen. Gerade Anwendun-
gen im Automobilbau und in der Olférderindustrie als sogenannte OCTG (Oil Country Tubular
Goods) stehen im Absatzfokus der produzierenden Industrie. Durch intensive Forschungstatig-
keit haben sich in den letzten zwei Jahrzehnten Stidhle etabliert, die auf Grund ihres Legie-
rungskonzeptes und gezielter Warmebehandlung die scheinbar gegensitzlichen Anforderungen
Festigkeit und Zahigkeit miteinander gut vereinigen kénnen. Besonders die hochfesten Gefiige

mit karbidfreien bainitischen Phasenanteilen zeigen starkes Potential an Festigkeits-Zahigkeits

FEigenschaften.

Seit der ersten wissenschaftlichen Beschreibung des Zwischenstufengefiiges im Jahr 1930 wurde
Bainit lange Zeit nicht speziell fir die Anwendung an Produkten in Betracht gezogen [Bhal0],
[Aus78]. Einzig in der Kugel- bzw. Wailzlagerindustrie wurde die Kombination der Eigenschaften
zur Herstellung hochwertiger Walzkérper [CF75] angewendet. Lange Zeit wurde vor allem den
klassischen Vergiitungsgefiigen gegeniiber der Zwischenstufenmorphologie der Vorzug gegeben,
da hier scheinbar hoéhere Festigkeiten erzielbar waren. Zum Thema Bainit, oder im deutschen
auch oft als Zwischenstufe bezeichnet, wurde in den ersten Jahrzehnten seit seiner Entdeckung
sehr viel Forschungsintensitéit betrieben, deren Ergebnisse spéater nicht weiter verfolgt wurden
oder fiir industrielle Zwecke umgesetzt wurden. Oft ist tradiertes Wissen auch ein Hemmschuh
fiir neue Technologien, was ein wichtiger Aspekt fiir Anwendung und Produktinnovation ist.
Durch die Entwicklung hochfester Stdhle (Advanced High Strength Steels oder kurz AHSS)
riickte der Bainit in seinen unterschiedlichen Modifikationen verstirkt in den Mittelpunkt der
Stahlproduktion und somit der metallkundlichen Betrachtungen. Durch das vertiefte Wissen
werden gegenwirtig Anwendungen neu gestaltet und verbessert. Besonders sind hier die karbid-

freien Bainitgefiige zu nennen [Blel4].

1.1 Forschungsidee

Das nahtlose Rohr als Konstruktionselement mit dem Vorteil hoher spezifischer Steifigkeit so-
wie als Trager flissiger und gasférmiger Medien, in geschweifiter oder nahtloser Ausfiihrung
und in unterschiedlichen Querschnittformen, entwickelte sich zu einem unverzichtbaren Bauteil
fiir viele Anwendungsbereiche. Die technischen Anforderungen an solche Rohre umfassen eine
hohe Festigkeit verbunden mit guter Zahigkeit. Speziell im Bereich der 6lférdernden Industrie
spielen neben den technischen Bedingungen, auch natiirliche Einfliisse durch die Bohrung und

Foérderung eine grofie Rolle. Ein besonderes Augenmerk wird hierbei auf das Betriebsverhalten
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unter duBerem Einfluss von Sauergas (H,S) gelegt. Fiir den Einsatz von Olfeldrohren werden
vom Kunden gegenwirtig Giiten gefordert, die neben Streckgrenzen tiber 900 MPa ausreichende
Sauergasbestandigkeit aufweisen [KBR11|. Dazu kommen die wirtschaftlichen Aspekte, die ein
Produkt wettbewerbsfihig machen. Bei massiv umgeformten Komponenten hingt ein Grofiteil
der Kosten einerseits vom eingesetzten Werkstoff (ca. 50 %), andererseits vom Warmebehand-
lungsprozess (ca. 10 %) ab [Bucl5|. Bei der Herstellung von nahtlosen Rohren sind gegenwértig
die Vergiitungsrouten Stand der Technik. Diese fithrt neben den relativ hohen Prozesskosten
speziell bei dickeren Wandstérken zu heterogenen Gefiigen [GMO05|[GPB09a).

Durch die verstarkte Entwicklung von Produkten mit bainitischen Mikrostrukturen ist es még-
lich, hochfeste Gefiige mit hervorragenden Zihigkeitseigenschaften direkt aus der Umformhitze
heraus herzustellen und so Prozesskosten zu minimieren. Freier Wasserstoff setzt sich bevorzugt
an inkohérenten Gitterpldtzen wie Versetzungen oder Karbiden an und verursacht dort Rissbil-
dung und Versprédung. Durch die bereits erwdhnten karbidfreien bainitischen Mikrostrukturen
koénnte hier eine innovative Verbesserung hinsichtlich Giitezahl (Produkt aus Festikgeit und

Bruchdehnung) und Verhalten gegeniiber Wasserstoffversprodung erzielt werden.

1.2 Zielsetzung und Aufgabe der Untersuchungen

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit gilt es, Vergleiche zwischen unterschiedlichen hochfesten,
mehrphasigen Mikrostrukturen zu ziehen und die Figenschaften dieser beziiglich mechanischem
Verhalten heraus zu arbeiten. Ergénzend sind Untersuchungen zum Widerstand von bainiti-
schen und weiteren hochfesten Gefligezustdnden gegeniiber Wasserstoffversprédung anzustellen.
Jiingste Entwicklungen im Bereich hochfester Stahle haben gezeigt, dass mit speziellen Tempe-
raturfithrungen und Einstellung eines karbidfreien Bainits durch Anteile an Restaustenit, héhere
Zahigkeiten erreichbar sind. Es wird angenommen, dass sich die verschiedenen Gefiigeausbildun-
gen hinsichtlich der unterschiedlichen Umwandlungsdehnungen auf das Eigenspannungsniveau
und durch Karbidfreiheit auf das Angebot der Wasserstoff —Fallen und damit auf die Sauergas-
bestdndigkeit auswirken kénnen. Hieraus gilt es Legierungskonzepte zu gestalten, welche tiber

die Warmebehandlungsrouten
 Vergiitung (Quenching and Tempering Q&T),
« isothermes Halten (klassisches Bainitisieren),
« kontinuijerliches Abkiihlen und
+ Quenching and Partitioning (Q&P)

fiir bainitische Gefiige umsetzbar sind. Bei der Legierungskonzeptionierung soll der Schwerpunkt
auf Einfluss von Kohlenstoff, Silizium, Chrom und Mangan untersucht werden. Hierfiir wurden

acht Versuchsschmelzen abgegossen und charakterisiert.

Basierend auf der Idee Restaustenit im Gefiige zu generieren, muss der werkstofftechnologische
Effekt der spannungsinduzierten Umwandlung beachtet werden. Zur fundamentierten Untersu-

chung dieses Aspektes wird ein numerisches Modell entwickelt, iiber welches die Gefiigeainderung
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bei der Verschraubung von OCTGs (Oil Country Tubular Goods) aufgezeigt werden kann, wel-

ches aber nicht naher in der Dissertation ausgefiihrt wird.

FEin weiterer wesentlicher Teil der Arbeit ist die Darstellung der industriellen Umsetzbarkeit
von bainitischen nahtlosen Rohren. Hierzu zéhlt einerseits die Analyse des Herstellprozesses mit
wesentlichen Einflussfaktoren auf die technologischen Merkmale des Endproduktes, andererseits

die Betrachtung der Wettbewerbs— und Patentrechtssituation.

An dieser Stelle sei auch der Hinweis gegeben, dass die Fachliteratur zu den sich iiberschneiden-
den Themen sehr stark mit der englischen Sprache behaftet ist und einige Begriffe bislang nicht
iibersetzt wurden bzw. in englischer Sprache in der deutschen Fachwelt Verwendung finden. In
vorliegender Arbeit wird versucht, méglichst die deutschen Begriffe zu verwenden, oft muss al-
lerdings auf Grund der leichteren Verstidndlichkeit und besseren Lesbarkeit hierauf verzichtet

werden.
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Aus wissenschaftlicher Sicht sind bislang verschiedene Legierungselemente und —konzepte zum
Thema bainitisches Mikrostrukturen sehr gut untersucht und beschrieben worden [GPB09a).
Den Gebrauchseigenschaften von Produkten mit bainitischen Mikrostrukturen ist hingegen re-
lativ wenig Aufmerksamkeit zugekommen. Dies duflert sich beispielsweise dadurch, dass gleiche
Schmiedestiicke fiir unterschiedliche Produktanwendungen Verwendung finden, was bei tieferem
Verstindnis von Stahlgefiigen zu Einsparungspotential und verbesserten Eigenschaften fithren
kann. Den bainitischen Mikrostrukturen kommt neben den vergiiteten Martensit — Gefiigen auf
Grund ihrer herausragenden Kombination aus Festigkeit und Zahigkeit eine besondere Rolle als
Konstruktionswerkstoff zu [BhaO1].

2.1 Oil Country Tubular Goods

Der Begriff Oil Country Tubular Goods (OCTG) oder Olfeldrohre ist der Uberbegriff aller Rohre,
welche in der Ol- und Gasindustrie Verwendung finden und den giiltigen APT—Normen (Ameri-
can Petroleum Institute) ihres jeweiligen Anwendungsgebietes unterliegen. Im speziellen handelt
es sich um Bohrgestidnge, Futterrohre mit einem AuBlendurchmesser >4,5” und Steigrohre mit
einem AuBendurchmesser <4,5”, die unterschiedlichen Anforderungen ausgesetzt sind. Thr Ein-
satz stellt im Allgemeinen einen grofen Kostenfaktor dar [Aad06], was intensive Bemithungen
zur Verbesserung ihrer Eigenschaften und gezielte Anwendung mit sich bringt. Leitungsrohre

(Linepipes) gehoren streng genommen nicht mehr zu den OCTG.

Olfeldrohre haben an beiden Enden Verbindungen bzw. Gewinde, die zur Verschraubung mit
dem nichsten Rohr dienen. Diese Verbindungen unterscheiden sich vor allem durch die maxi-
mal zuldssigen Belastungen, die Geometrie, durch unterschiedliche Dichtungsformen und das
Stromungsprofil. Als Hauptkriterien fiir den Einsatz gelten eine ausreichende Festigkeit und
Dichtigkeit. Die Vielzahl der unterschiedlichen Gewinde und —geometrien sind durch das API
genormt oder auch als Premium — Verbindung durch den Hersteller selbst festgelegt. Letztere
gewinnen durch die mafigeschneiderte Einsatzfahigkeit an individuelle Bedingungen zunehmend
an Bedeutung [Klal2].

Casing und Tubing miissen anhand der giiltigen ISO 13679 Norm [ISO15] getestet werden. Es gilt
einerseits einer mehrmaligen Verschraubung (Casing 3 mal, Tubing 10 mal) , andererseits einen

Test von kombinierter Belastung je Connection Application Level (CAL - Klasse) standzuhalten.

Typischer Weise werden Olfeldrohre iiber nahtlose Rohrherstellverfahren mit anschliefendem
Vergiiten (siehe Kapitel 2.2) hergestellt.
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2.1.1 Arten der OCTG

Die vorher bereits erwihnten relevanten Rohre die im Olfeld Einsatz finden, sollen im Folgenden

kurz ndher beschrieben werden. Nihere Spezifikationen sind in den zugehérigen API—Normen

zu finden [API90][API95][API05][API01][ISO21].

Futterrohre (Casing)

Dies sind Grofirohre mit 8 —12 m Lénge, die nacheinander teleskopartig in das frische Bohrloch
eingesetzt, mit dem nachsten Rohr verschraubt und im Anschluss meist zementiert werden. Die
nach APT genormten Durchmesser bewegen sich von 4,5 bis 20”. Hauptaufgaben der Futterroh-
re sind Schutz und Stabilisierung der Bohrlochwand und die Verhinderung des Austauschs von
Gasen und Flissigkeiten (Frischwasser aus der Gesteinsformation bzw. Gasmigration aus seich-
ten Gaslinsen) im Bohrloch. Das zusétzliche Einzementieren der Rohre im Bohrloch schiitzt
beispielsweise vor Korrosion oder auch vor temperaturbedingter Ausdehnung der Rohre und
verhindert Fluidmigration von tieferen in seichtere Gesteinsschichten (z.B. Gas oder Oel in
Grundwasser) [Klal2].

Steig— oder Forderrohre (Tubing)

Mit Hilfe der Steig— bzw. Férderrohre kann ein Fluid aus der Lagerstitte gefordert oder auch
injiziert werden. Sie sind die Verbindung zwischen Lagerstitte und Bohrlochkopf und sollen das
Entweichen des zu férdernden Mediums mit dem Ringraum, dem verbleibenden Spalt zwischen
Verrohrung und Gebirge, des Casing verhindern. Tubing werden hauptséichlich wegen ihrer leich-
ten Austauschbarkeit im Vergleich zu einzementierten Casing in der Produktion angewandt. Sie

sind sehr hohen Kréften und stetiger Korrosion durch das Férdermedium ausgesetzt.

Bohrgestange (Drillpipes)

Diese sind Rohre aus Stahl oder Aluminium mit Wandstirken zwischen 4,8 —10 mm zur Gestal-
tung und AufschlieBung eines Bohrloches. Thre hohle rohrférmige Ausfithrung dient zur Beforde-
rung der Bohrfliissigkeit (Bohrspiilung) in das Bohrloch und zum Austrag des Rohéls. Je nach
Ausfithrung sind Bohrgesténge zwischen 27 und 32 Fufl (etwa 8 -10 m) lang. Das Bohrgestdnge
tragt die gesamte Bohrlochgarnitur (Bottom Hole Assembly), iibertriagt die Drehbewegung auf
den Bohrmeifiel und nimmt das Moment bei Untertageantrieben auf [Aad09][Klal2].

2.1.2 Gewindeverbindungen

Generell bestehen OCTG —Verbindungen aus einem Gewinde und einer Dichtung. Das iiber-
lappende Rohrende, das den Abschluss der Verbindung nach auflen darstellt und ein Innen-
gewinde trigt wird als Boz bezeichnet, der innen liegende Rohrauslauf mit Aulengewinde als

Pin. Die Normverbindungen bekommen ihre Dichtheit durch zusitzliche Teflonringe, wahrend
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die Premium — Verbindungen sich grofteils durch einen metallischen Dichtsitz auszeichnen. Eine
Sonderform stellt das Muffengewinde dar, wo zwei Pins iiber eine Muffe miteinander verbunden
werden. In Abbildung 2.1 ist die schematische Skizze einer markiiblichen Premium — Verbindung

dargestellt.

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung rinrt Premium — Verbindung fiir Olfeldrohre.

Der Grofiteil der API-Normgewinde triagt Rundgewinde, wihrend die Premiumverbindungen
mit metallischem Dichtsitz Trapezgewindeform fithren. Die Gewinde sind meistens konisch aus-
gelegt. Hierfiir wird als Maf} die Neigung der Flankenlinie, angenommen, was standardméBig bei
einem Verhaltnis von 1:16 liegt (Verhéltnis von Innendurchmesser zu Auflendurchmesser). Eine
besondere Bedeutung der Rohrverbindungen bekommen der Dichtsitz und die Schulter. Die er-
zeugte Flachenpressung im Dichtsitz muss grofler als der Druck des anstehenden Mediums sein.
Gleichzeitig sollte die Spannung die Streckgrenze des Werkstoffes nicht iibersteigen. Daraus er-
gibt sich eine definierte Verschraubendposition, bei der die gewiinschte Flachenpressung kurz vor
dem Ende der Verschraubung auftritt. Die Aufgabe des maximalen Anschlags der Verbindung
iibernimmt die Schulter. Gleichzeitig iibertrdgt diese mit dem Gewinde die Axialkréifte und Tor-
sionsmomente, wodurch ein Nachverschrauben im Betrieb verhindert wird. Auf die Auspragung
und Gestaltung der Schulter und des Dichtsitzes soll an dieser Stelle nicht weiter eingegangen

werden, es sei der Hinweis auf die Fachliteratur angegeben [Klal2].

2.1.3 Anforderungen an Rohre durch technische und natiirliche
Umgebungsbedingungen

Die auftretenden Belastungen fiir Rohre im Einsatzgebiet eines Bohrloches sind sehr weit ge-
streut. Im Zuge der Weiterentwicklung von Bohrtechniken wie beispielsweise dem Horizontal-
bohren und der ErschlieBung neuer Lagerstidtten die immer tiefer im Erdinneren zu finden sind,
treten neben den sehr hohen mechanischen Belastungen, Temperaturschwankungen und Korro-

sionsangriffe durch die Umgebung und das zu férdernde Medium auf. Die Haupteinfliisse sind

e Axialbelastungen durch das Eigengewicht des Stranges, Abbrems— und Anfahrvorginge,

Innen und Auflendruck durch Spiilung beim Bohren, Gebirgsformation, Férderdruck
und Lagerstattendruck,

¢ Drehmoment auf den Bohrgestdngen und in Ausnahmeféllen bei Steig— und Futterohren,
e Biegung durch Ablenkung des Bohrpfades oder auch horizontale Gebirgsverschiebungen,

« Temperaturanstieg durch zunehmende Tiefe der Teufe (bergméannischer Begriff fiir die

Tiefe) und Umgebungsbedingungen,

« Korrosion auf Grund des Férdermediums und des umgebenden geologischen Massivs [Klal2].
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2.2 Verfahren zur Herstellung nahtloser Rohre

Nahtlose Stahlrohre sind geschlossene Hohlzylinder mit meist kreisférmigem Querschnitt die
durch Walzen oder Pressen hergestellt werden. Ubliche AuBendurchmesser liegen zwischen 4
und 600 mm bei Rohrwanddicken von 0,5 bis 20 mm [Kla09]. Fiir das vorliegende Projekt stand
das Warmwalzen nahtloser Stahlrohre im Mittelpunkt, worauf im Folgenden naher eingegangen
werden soll. Da es sich bei Stahlrohren um rotationssymmetrische Bauteile handelt, konnen diese

alternativ auch im Schleudergussverfahren, mittels Strangpressen oder durch Bohren hergestellt

werden.

Als Vormaterial wird hauptsichlich Rundstrangguss mit etwa 5 m Linge eingesetzt, welcher vor
der Umformung auf 1200 bis 1300 °C im Drehherd— oder Hubbalkenofen vorgewédrmt wird. Das
Warmwalzen nahtloser Rohre wird grundsétzlich in drei Schritte, das Lochen des Hohlblocks, das
Strecken zum Mutterrohr (Elongieren) und das Fertigwalzen zum Rohrdurchmesser eingeteilt. In
Abbildung 2.2 ist eine Ubersicht iiber die gingigen Umformverfahren zur Herstellung nahtloser
Stahlrohre und ihr Fertigungsweg gezeigt. Der Name des Hauptaggregates fiir den Streckvorgang

ist bestimmend fiir die Bezeichnung des Herstellverfahrens.

Lochen Strocken  Feniguaizen

Ziehpresse E

Mannesmann __ Pilgarwalz-

Loch-
— e s Schrag- %-_— werk ;r_
peen | 3 walzwerk ] s

Schmiede-
3 prozess

% 4
—1 StoBbank /_{.J;;’

* P~
| | Schrag- = Assel- *:__
walzwerk ’2 walzwerk Sges—

Stopfen- p
| walz- g || Clatwalz gug, | |

werk 7 LS -

Stangenwalzwerk wie
Konti, MPM, POF/FOM

C

Abbildung 2.2: Ubersicht iiber die géingigen Umformverfahren zur Herstellung von nahtlosen
Stahlrohren [HNS11].

2.2.1 Blockerwarmung

Die Hauptkriterien bei der Erwdrmung des Vormaterials sind eine gute Durchwirmung, eine
gleichméfige Ofenatmosphére und die Temperaturgleichméafligkeit. Zur Erwdrmung der Blécke
bei der Nahtlosrohrherstellung wird heute hauptsichlich der Drehherdofen eingesetzt. Dieser
bietet neben seiner kompakten Bauweise, den Vorteil der gleichméfligen Erwirmung, eine flexi-
ble Wéarmebedarfsanpassung und einen relativ niedrigen spezifischen Energiebedarf. Drehherdo-

fen sind drehbar gelagert und werden auf Schienen kreisférmig bewegt. Das kalte Einsatzgut
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wird durch eine Beschickungsmaschine in den Herdraum eingebracht und durchlduft 7 Heiz—-
bzw. Ausgleichszonen die iiber ein komplexes Ofenfiithrungssystem geregelt sind. Im Verlauf des
Herstellprozesses verliert die Rohrluppe bis zu 1000 °C. Daher muss diese vor dem Streckredu-
zierwalzwerk zur Weiterverarbeitung auf etwa 1050 °C nachgewdrmt werden (Nachwarmofen).
Hier kommen hauptsachlich Hubbalkenéfen zum Einsatz, die den Vorteil bieten, dass durch das
tragende Transportieren der Rohrluppen Kiltestellen am Walzgut vermieden werden. Ein typi-

sches Zeit — Temperatur Profil iber den Verlauf des Herstellprozesses von nahtlosen Rohren ist

in Abbildung 2.3 dargestellt.

Blockerwarmung
1250-1300 °C

Lochen

1150-950 °C

5 1150-1250 °C . B
= Austrag Zwischenerwarmung

g 900-1050 °C

o . Fertigwalzen
e Elongieren o
& g 720-950 °C

Einlauf Zwischenerwarmung

300-850 °C Abkilhlung am

Hubrechenkihlbett

Rohrschnellkihlung -

v

Zeit

Abbildung 2.3: Schematisches Temperatur—Zeit Profil bei der Nahtlosrohrprodukti-
on [Kla09].

Um hochfeste Rohre herstellen zu kénnen ist eine exakte Zeit — Temperatursteuerung unerléss-
lich. Aus eingehenden wissenschaftlichen Arbeiten und Umsetzungen im industriellen Betrieb
konnten verschiedene Einflussparameter ausfindig gemacht werden, die es erméglichen héhere
Festigkeiten bei gesteigerter Zahigkeit iiber den Prozess zu gewinnen. In der ersten Stufe gilt
es bei der Temperaturfithrung eine Zwischenabkiihlung unter die A3—Temperatur einzubau-
en. Die groBite Festigkeit wird durch die Anwendung einer thermomechanischen Walzung mit
Rohrschnellkithlung nach dem letzten Umformschritt erzielt [Kla09]. Die Stufe der Rohrschnell-
kithlung bewirkt zusétzlich eine Verbesserung der Oberflichenqualitit der Rohre.

2.2.2 Lochen durch Schragwalzen

In modernen Rohrwalzwerken, die Anspriiche hinsichtlich Qualitiat und Leistung erheben, kom-
men vornehmlich kontinuierlich betriebene Lingswalzverfahren mit Schragwalzwerk als Lochag-
gregat zum Einsatz [Kla09]. Die Entwicklung des Schriagwalzens geht auf die Gebriider Man-
nesmann im Jahr 1885 zuriick. Das Prinzip basiert darauf, dass zwei gleichsinnig rotierende,

schriag zueinander angeordnete angetriebene Walzen, die den dazwischen befindlichen Block in
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Block Hohlblock

Dornstange

Lochdorn

Abbildung 2.4: Prinzipskizze des Rohrwalzens mit dem Schragwalzverfahren [HNS11].

eine schraubenlinienférmige Bewegung versetzen. Das Werkstiick wird so iiber einen in der Wal-
zenlinie befindlicher Lochdorn zum Hohlblock gelocht. Durch das Friemeln (Wechsel zwischen
Druck— und Zugspannungen) wird der Kern aufgelockert und dann iiber einen Dorn gewalzt.
Unbedingt sollte aber ein inneres Aufreifen des Blockes vor der Dornspitze vermieden wer-
den, da das Walzgut ansonsten Innenfehler aufweisen kann. Es entsteht ein Hohlblock (auch
Rohrluppe genannt), also ein dickwandiges Rohr. Abbildung 2.4 zeigt eine Prinzipskizze zum
Schragwalzverfaren. Da der Werkstofffluss in Richtung des Umfangs gerichtet ist, fiithrt eine
Wanddickenabnahme zu einer Umfangsvergréflerung. Daher wird iiber das Schriagwalzen keine
gewiinschte Enddicke eingestellt. Die Arbeitswalzen sind in einem Winkel von 8 bis 12° gegen
die Walzgutachse geneigt. Um das Aufweiten des Block zu vermeiden werden unterschiedliche
Bauformen mit feststehenden Ober— und Unterfithrungen (Stiefelschragwalzwerk) oder auch fest-
stehende Fihrungen durch umlaufende grofie Scheiben (Diescherscheiben) eingesetzt. Heutige
Lochschragwalzwerke haben nahezu immer eine vertikale Walzenanordnung sowie umlaufende

Diescherscheiben zur Walzgutfithrung [HNS11].

Als entscheidende Qualtitatskriterien beim Schriagwalzprozess gelten eine moéglichst geringe
Exzentrizitdt des gelochten Blocks und ausreichende Innenoberflichenqualitdt (Rissfreiheit).
Anlagentechnisch spielt hier der Einlaufbereich, die Walzgutfithrung und die Auslaufseite des
Schragwalzwerkes eine bedeutende Rolle [Kla09].

2.2.3 Elongieren

Im nachsten Schritt der Nahtlosrohrherstellung wird die Rohrluppe in mehreren Schritten ge-
streckt bzw. elongiert. Dazu kénnen zum Beispiel Schrigwalzwerke und Langswalzwerke ver-
wendet werden. Alle Elongierverfahren sind dadurch gekennzeichnet, dass ein bereits gelochter

FEinsatzblock nur in den Wanddicken verringert und dadurch im Durchmesser verdndert wird.

Als Schriagwalzverfahren fiir das Elongieren wird das Diescherwalzverfahren, das Asselwalzver-
fahren oder auch die Kocks—Rotation — Mill (KRM) eingesetzt. Als Langswalzverfahren kommen
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hauptsichlich das Pilgerschrittverfahren, die Rohrkontistraie, die Stopfenstrafie und das Stof3-
bankverfahren zum Einsatz.

Pilgerverfahren

Das Pilgerverfahren war das erste Verfahren zur Massenherstellung nahtloser Rohre [HNS11].
Es wird vor allem fiir die Erzeugung von Rohren mit grofien Auflendurchmessern >300 mm
und mittleren bis dicken Wandstérken beschrankt [HNS11][SHH79]. Durch Warmpilgern werden
grofle nahtlose Rohre hergestellt, durch Kaltpilgern die warmgewalzten Rohlinge fertig gewalzt.
Da der Prozess dem Schmieden sehr dhnlich ist, wird es oft fiir die Verarbeitung von Werk-
stoffen mit geringem Formanderungsvermogen eingesetzt. Beim Pilgerschrittverfahren wird die
Rohrluppe mit einem innen sitzenden Dorn durch ein Walzenpaar gefiihrt, das eine konische
Kalibrierung aufweist und das auf der Rohrluppe eine hin— und hergehende Bewegung ausfiihrt.
Der Auflendurchmesser des Dorns bestimmt dabei den Innendurchmesser der Rohrluppe. An-
ders als beim stetigen Walzen wird das Walzgut intermittierend (schrittweise) verformt [SHH79].
Die beiden Walzen drehen sich dabei in entgegengesetzter Richtung. Aufgrund der Kalibrierung
erfolgt bei jedem Hub eine Freigabe der Luppe, so dass diese vorgeschoben und gedreht wird.
Es kénnen hohe Querschnitts— bzw. Wandstéarke — Reduktionen bis tiber 80 % erreicht werden.

Rohrkontiwalzwerk

Das Walzen tber Dornstangen oder auch Rohrkontiverfahren genannt, besteht aus 7 bis 9 hin-
tereinander angeordneten Horizontal- und Vertikalgeriisten, deren Walzen gegeneinander um
jeweils 90° versetzt sind und eine Neigung um 45° aufweisen. Als Innenwerkzeug dienen zy-
lindrische Dornstangen, weswegen auch manchmal der Name Stangenwalzwerk iiblich ist. Zu
Beginn wird die Dornstange in den Hohlblock eingeschoben, dieser vom ersten Geriist erfasst
und bis zum letzten iiber der Dornstange ausgewalzt. Neben Walzlinie wird die Dornstange von
der Luppe getrennt. Die Walzen sind entsprechend dem abnehmenden Rohrauflendurchmesser
entlang der Strafle oval kalibriert. Dadurch wird ein Spiel zwischen Walzgut und Dornstan-
ge in der Kaliberflanke erzeugt, das im letzten Kaliber gleichméaflig auf den Umfang verteilt
wird (Rundkaliber) und das Lésen der Dornstange von der Rohrluppe erméglicht [Kla09]. Bis
zum Jahr 2004 waren die Geriiste mit je zwei Walzen bestiickt und um 90 Grad zueinander
versetzt angeordnet. Danach haben sich drei Walzen pro Geriist durchgesetzt [SHHT79]. Jedes
Geriist ist selbst angetrieben um die Zug— und Druckspannungen welche durch die Streckung
des Rohres entstehen, iiber die Walzenumfangsgeschwindigkeit ausgleichen zu kénnen. Neben
der Anzahl Walzen je Geriist unterscheiden sich die Rohrkontistraen auch durch den Einsatz
der Dornstangen. Diese konnen frei mitlaufend, kontrolliert zurtickgehalten, zurtickgehalten und
zuriickgezogen verwendet werden [HNS11]. Das Verfahren gilt als das modernste zur Herstellung
nahtloser Stahlrohre.
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StoBbankverfahren

Das Stoflbankverfahren verwendet als Ausgangsmaterial einen gelochten Kniippel mit Boden
oder eine Rohrluppe mit einer angekiimpelten (=hineingedriickten) Dornstange. Das Walzgut
mit Dornstange wird dann durch mehrere hintereinander angeordnete Walzgeriiste, sogenannte
Rollenkérbe, mit drei nicht angetriebenen Walzen gestoflen. Die lichte Weite der Rollenkérbe
wird dabei stetig kleiner [SHH79]. Die Umformkraft wirkt mittelbar iiber die Dornstange auf den
Werkstoff ein [Kla09]. Das Einstellen der Wanddicke erfolgt tiber ein Anstellen der Walzen in
den letzten Geriisten bzw. iiber Geriistwechsel, der Innendurchmesser wird von der Dornstange
bestimmt [HNS11]. Die Dornstange wird durch ein kleines Schrigwalzwerk, Losewalzwerk oder
Reeler genannt, gelost und kann anschlieBend gezogen und wieder in den Kreislauf eingebracht
werden. An Stoflbdnken sind Dornstangen mit meist zwei unterschiedlichen Durchmessern zwi-
schen 70 und 160 mm im Einsatz. Typische Wanddicken der Rohrluppen betragen zwischen 3
und 20 mm, die Lange meist unter 20 m [Kla09].

Das StoBbankverfahren ist besonders fiir das Walzen von diinn— bis mittelwandigen Rohren
und Durchmessern von 1” bis 5,5” geeignet [HNS11]. Es ist sehr flexibel hinsichtlich Losgrofle,
Abmessungen und verarbeitbarer Stahlgiiten (unlegiert bis hochlegiert) [Kla09].

StopfenstraBle

Lange Zeit galt die Stopfenstrafle als das leistungsfihigste Verfahren zur Herstellung nahtloser
Rohre [SHH79]. Abbildung 2.5 zeigt das Verfahrensschema in vier Schritten. Dabei wird die
Rohrluppe auf einem fest verankerten Stopfen iiber ein Duowalzgeriist ausgewalzt (b) und so
die Wanddicke vermindert. Nach dem Durchlauf wird der Stopfen von der Stange entfernt (c), die
Walzenstellung geéffnet und ein Riickhohlwalzenpaar angestellt (d). Danach wird der nachste
Walzstich mit einem dickeren Stopfen durchgefiihrt, bis das gewiinschte Endmafl des Rohres

erreicht ist.
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Abbildung 2.5: Ablauf des Stopfenwalzens. a) Walzbeginn, b) Auswalzend, c¢) Walzende, d)
Riickholen [HNS11].

2.2.4 Fertigwalzen

Um das endgiiltige Fertigmafl des Rohres zu erreichen wird im dritten Fertigungsschritt das
Rohr iiber ein Streckreduzierwalzwerk oder ein Maflwalzwerk fertig gewalzt.

Streckreduzieren

Im Streckreduzierwalzwerk ist eine definierte Anzahl von Geriisten in einer Reihe dicht hinterein-
ander angeordnet (siche Abbildung 2.6). Das Rohr wird ohne Innenwerkzeug zu den Kalibern im
walzwarmen Zustand zugefiihrt, vom ersten Geriist ergriffen und kontinuierlich in allen Geriisten
gewalzt. Der AuBendurchmesser wird dabei durch die Folge von Kalibern mit stetig abnehmen-
den Durchmessern auf das Fertigmaf} reduziert. Die Rohrwanddicke wird durch die longitudinale
Zugspannung bestimmt die wahrend der Reduktion durch die Walzenantriebsdrehzahlen der Ge-
riiste entsteht. Wird das Rohr ohne Lingszug reduziert, nimmt die Wanddicke durch Stauchung
des Rohrumfangs zu [Kla09]. Da am Rohranfang der Langszug auf- und am Rohrende wieder
abgebaut wird, ist die Wanddicke entlang der Rohrlidnge nicht konstant. Die verdickten Enden
miissen geschopft werden. Die longitudinal auftretende Zugspannung erreicht bis zu 80 % der
Forménderungsfestigkeit [SHH79]. Die Drehzahleinstellung der Walzen werden entweder durch
Gruppen— oder Einzelantrieb (Gleichstrommotor) realisiert. Beim Gruppenantrieb werden die

einzelnen Geriiste durch Ubersetzungsreihen angesteuert [K1a09)].
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Walzenanordnung im Geriist

Abbildung 2.6: Schema eines Streckreduzierwalzwerkes fiir nahtlose Rohre. Oben die Anord-
nung der Geriiste, rechts unten die Dreiwalzenanordnung innerhalb eines Ge-
riistes Schema eines Streckreduzierwalzwerkes fiir nahtlose Rohre [SHH79].

Wie in Abbildung 2.6 rechts unten zu sehen ist, hat sich die Dreiwalzenanordnung auf Grund der
guten Rohrendgeometrie und der hohen méglichen Durchmesserreduktion bewédhrt. Durch das
Streckreduzierwalzwerk ist es moglich aus wenigen mafiverschiedenen Mutterrohren eine Vielzahl

an unterschiedlichen Fertimafien zu produzieren [SHHT79].

MaBwalzwerk

MafBwalzwerke entsprechen ihrer Anordnung nach dem Streckreduzierwalzwerk. Sie bestehen
aus Walzenpaaren (in neueren Entwicklungen auch Dreiwalzenanordnung) die hyperbolisch kal-
briert sind und zueinander geschrinkt stehen. Beim MafBiwalzen werden die Rohrdurchmesser

nur geringfiigig verkleinert und dabei mégliche MaBfehler verringert [SHH79].

2.2.5 Anlagenkombination

Die zuvor eingehende beschriebenen Verfahren der drei Fertigungsstufen Lochen, Elongieren und
Fertigwalzen sind im Grunde beliebig miteinander kombinierbar. Eine heute iibliche Herstell-
route ist iiber das CPE—Verfahren (Cross—roll Piercing and Elongation), als Schragwalzwerk,
StoBbank und Streckreduzierwalzwerk. Bei der neuen Methode des TPE wird anstelle des Zwei—
Walzen —Schragwalzverfahrens ein Drei — Walzen — Schragwalzwerk eingesetzt [HNS11].

2.3 Bainitische Gefiige

Moderne hochfeste zahe Stidhle zeichnen sich durch verschiedene Morphologien aus, innerhalb

derer die sogenannte Zwischenstufe (Bainit) eine zentrale Rolle einnimmt.
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Die DIN EN 10052 [DIN94| beschreibt Bainit als ,metastabilen Gefligebestandteil, der bei der
Umwandlung des Austenits in einem Temperaturintervall gebildet wird, das zwischen den Tem-
peraturbereichen der Perlit— und Martensitbildung liegt. Er besteht aus an Kohlenstoff tiber-
sattigtem Ferrit, wobei der Kohlenstoff zum Teil in Form feiner Karbide ausgeschieden ist. Man
unterscheidet: Oberer Bainit, der sich im oberen Bereich des oben angegebenen Temperaturin-
tervalls bildet. Unterer Bainit, der sich im unteren Bereich des oben angegebenen Temperatur-
intervalls bildet.”

Die zum Thema Bainit seit seiner ersten wissenschaftlichen Beschreibung durch Davenport und
Bain 1930 [DBK30|[Bhal0] iiber die Jahre veréffentlichte Literatur, brachte eine vielfaltige Men-
ge an verschiedenen Begriffen und Begrifflichkeiten hervor, die fiir Verwechslungen und Unklar-
heiten hinsichtlich Definition und Bildungsmechanismen gefiithrt haben [Fiel3]. Vor allem die
unterschiedliche Benennung im deutschen und englischen Sprachgebrauch sorgen oftmals fiir
Verwirrung. Die in den unterschiedlichen Literaturstellen benutzten Begriffe und Beschreibun-
gen weisen zumindest einige kleine Gemeinsamkeiten auf, die das Gefiige Bainit von den anderen
Morphologien abgrenzen lassen. So werden mit Bainit zweiphasige Gefiige bezeichnet, die bei
Temperaturen unterhalb der Perlitstufe und oberhalb der Martensit —Start — Temperatur (Mgs)
aus dem Austenit gebildet werden [May10][Liin91]. In urspriinglichen Diskussionen wurde Bainit
noch als nichtlamellares Ferrit —Karbid — Aggregat diskutiert [Ver84], dies ist jedoch nicht kon-
sistent zur Bildung des karbidfreien Bainit, dem gegenwartig fiir die Entwicklung hochstfester
und zaher Stdhle eine besondere Aufmerksamkeit geschenkt wird [Blel4] und dem im Rahmen
dieser Arbeit eine besondere Bedeutung zukommt. Es haben sich einige Beschreibungen der
Gefiige herauskristallisiert, die den Anschein erwecken, dass es einen akzeptierten Bildungsme-
chanismus fiir Bainit gibt, was aber tatsachlich nicht der Fall ist. Tatsdchlich herrscht in der
Fachwelt Uneinigkeit dariiber, ob der Mechanismus zur Bildung iiber einen displaziven Weg,

also Schermechanismus, oder dem diffusiven Weg ablauft [Fiel3).

2.3.1 Definition

Es haben sich drei Definitionen in der Fachwelt etabliert, die sich den beiden diskutierten Bil-
dungsmechanismen diffusionsgesteuert bzw. displaziv verschrieben haben. So werden nach man-
chen Gesichtspunkten per Definitionen Gefiige als bainitisch angesehen, die bei einer anderen

Definition nicht als bainitisch gelten.

Die mikrostrukturelle Definition

Bainit ist ein nichtlamellares Produkt des eutektoiden Zerfalls [DBK30][Rob29]. Ein Produkt
aus diffusivem, nicht —kooperativem (d. h. zeitlich nacheinander folgendem) und kompetitivem
(sich verdriangenden) lattenartigen Wachstum, das aus zwei ausgeschiedenen Phasen (Ferrit und
Karbid) wahrend des eutektoiden Zerfalls gebildet wird. Die Hauptphase tritt in nichtlamellarer
Form auf [ARJSS90]. Die Karbide kénnen sich entweder an der Lattengrenze oder innerhalb des

zuerst gebildeten Ferrits ausscheiden [Aar86].
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Die Definition des Oberflachenreliefs

Bainit ist ein plattenférmiges Produkt, welches nach dem Bain’schen Prinzip, entlang einer
invarianten Ebene (Habitusebene) durch Scherung aus dem Austenitgitter heraus entsteht. Da-
durch kommt es zur Ausbildung eines Oberflichenreliefs [SW68][KC52], das auf die Ahnlich-
keit der Martensitbildung schlieflen lasst. Die Umwandlung ist koordiniert und der Atomtrans-
fer nicht thermisch aktiviert iiber die sich bewegenden Phasengrenzflichen hinweg [ARJSS90].
Die Diffusion der interstitiellen Atome im Austenit kann unabhéngig vom Zeitpunkt der dis-

plaziven Umwandlung davor oder danach geschehen und bestimmt die Kinetik der Umwand-

lung [MH61][Liin91].

Die kinetische Definition

Die Bildung des Bainits ist zum einen durch eine obere, maximale Temperatur direkt unter
der eutektoiden Temperatur begrenzt, zum anderen tritt ein Bereich der unvollstindigen Um-
wandlung auf [WJ32]. Daraus folgt ein von der Perlitbildung abgegrenzter Bereich im Zeit -
Temperatur — Umwandlungsschaubild, der durch Legierungselemente mehr oder weniger stark

ausgepragt sein kann [AL8T7].

Alle drei Definitionen miissen kritisch hinterfragt werden und kénnen keine eindeutige Aus-
sage liefern. Bei der mikrostrukturellen Definition wird die Bildung des nachgewiesenen kar-
bidfreien Bainit ausgeschlossen. Daher darf bei diesem per Definition nicht mehr von Bainit
gesprochen werden. Hingegen erlaubt diese auch bei diversen Nichteisenmetallen die Definition
anzuwenden[ALS87]. Die kinetische Definition engt auf Grund des umwandlungstragen Bereichs
die Charakterisierung zu stark ein. So kann tatséchlich auch bei vollstindiger Umwandlung

Bainit im Gefiige nachgewiesen werden.

Die Definition von Bainit iiber das Oberflachenrelief gilt gegenwirtig als die gebrauchlichste Ver-
sion. Hier wird allerdings kritisiert, dass diese Definition zum Teil iiber einen bereits definierten
Mechanismus geschieht und so Bainitstrukturen die sich iiber andere Mechanismen bilden kénn-
ten nicht mehr als Bainit identifiziert werden [Fiel3]. Solange iiber die genaue Definition des
Bainit keine Einigkeit herrscht ist es auch sehr unwahrscheinlich eine Klarheit und einen Konsens

iiber den giiltigen Bildungsmechanismus zu schaffen [Fiel3].

2.3.2 Aligemeiner Vergleich zwischen bainitischen und martensitischen Gefiigen

Hochfeste bainitische Stdhle mit den karbidfreien Gefiigen haben sich in der Praxis gegeniiber
den klassischen martensitischen Vergiitungsstahlen (Quenched & Tempered) durchsetzen kon-
nen [Bhal5]]. Dies liegt vor allem an der Vermeidung von groben Karbiden (vornehmlich Zemen-
tit) durch welche die Zahigkeit deutlich verschlechtert wird [CRH*12]. Die Eigenschaften bainiti-
scher Mikrostrukturen hingen dabei ganz entscheidend von den unterschiedlichen Modifkationen
ab, in denen Zwischenstufe auftreten kann. Ein ganz individuelles Thema betrifft bei den Vor—

wie auch den Nachteilen gegeniiber Martensitgefiigen den Restaustenit, was in einem spéteren
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Kapitel naher diskutiert wird. Im Allgemeinen entspricht das mechanische Verhalten dem Ei-
genschaftsprofil martensitisch geharteter und angelassener Gefilige, wobei eine Verbesserung der
Zahigkeitseigenschaften sowohl bei hoher als auch bei niedriger Forméanderungsgeschwindigkeit
versprochen wird. Diese Zahigkeit ist auch auf komplizierte Formen und Geomtrien iibertragbar,
da es zu weniger Verzug und einer besseren Formstabilitdt kommt [Liel4]. Neuere Arbeiten be-
tonen den Vorteil baintischer Gefiige bei der Heiflzerspanung beziiglich Werkzeugverschleif§ und
Zerspankriften [Fel4][ME14]. Die Erh6hung der Werkstiicktemperatur fithrt zu 25 % weniger
Schnittkraft und zu einer 2,5 fachen Erhéhung des Schnittweges der Werkzeuge.

Im Vergleich zu Vergiitungsgefiigen sind die Nachteile hauptséchlich in der Anlagen— und Pro-
zesstechnik zu finden. So ist eine langere Prozessdauer bei isotherm umgewandelten Bainitstruk-
turen notwendig. Um die erforderliche Abschreckgeschwindigkeit und Haltetemperatur mit ge-
ringster Streubreite zu erreichen gelten Salzschmelzen zum Abschrecken als unerlésslich [Liel4].
FEin nachtrigliches Reduzieren der Harte ist nur durch Anlassen oberhalb der Umwandlung-
stemperatur moglich. Aus wirtschaftlicher Sicht muss aber auch betont werden, dass Kosten-
einsparung bei der Warmebehandlung durch verkiirzte Verfahrensrouten den Produktpreis we-
sentlich bestimmen. Somit kénnen durch etwas teurere Werkstoffe Einsparungen erzielt werden,

wenn dadurch Prozesskosten minimiert sind, da beispielsweise die Vergiitungsbehandlung ent-

fallt [ME14].

2.3.3 Unterschiedliche Warmebehandlungen zur Einstellung hochfester Gefiige

Das Erlangen bainitischer Gefiigezustiande ist konventionell iiber zwei Wege moglich. Einerseits
durch isothermes Halten (urspriinglich als Bainitisieren bezeichnet) bei der gewiinschten Bai-
nitbildungstemperatur, andererseits durch gezieltes Abkiihlen im Bainitbereich (kontinuierliche
Abkithlung). Zu Beginn des neuen Jahrtausends wurde ein Warmebehandlungskonzept vorge-
schlagen, mit dem es moglich ist, gr68ere Mengen an Restaustenit zu generieren und so hochfeste
Gefiige tiber einen neuen Herstellweg zu erméglichen [SDMC15]. Abbildung 2.7 zeigt den typi-
schen Zeit — Temperaturverlauf der drei moglichen Warmebehandlungen auf. Zur besseren Ver-
standlichkeit sind die Martensit —Start — Temperatur, der Bainit— und Perlitbereich hinterlegt.
Es sei darauf hingewiesen, dass eine korrekte Darstellung von isotherm und kontinuierlich im
gleichen ZTU —Diagramm auf Grund der unterschiedlichen Phasenausbildung eigentlich nicht

moglich ist.

Isotherm

Beim isothermen Halten oder auch Zwischenstufenvergiiten genannt, wird das Werkstiick von
der Austenitisierungshitze heraus moglichst rasch auf die gewiinschte Haltetemperatur gebracht
und anschlielend auf Temperatur gehalten. Die Umwandlungsdauer ist entscheidend fiir das
Dehngrenzenverhéltnis und die Zahigkeit [CF75]. Nach Abschluss der Umwandlung, die je nach
Legierungskonzept bis zu mehreren Stunden dauern kann, wird das Werkstiick auf Raumtempe-
ratur abgekiihlt. Lange Zeit wurde den bainitischen Gefiigen aus dem isothermen Halteprozess

gegeniiber den Morphologien aus der kontiniuierlichen Abkiihlung der Vorzug gegeben, da man
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Abbildung 2.7: Darstellung der grundlegenden Temperaturfithrungen zur Einstellung eines
baintischen Gefiiges.

bessere Festigkeitswerte, hohere Kerbschlagarbeiten und Ubergangstemperaturen unter —40 °C
erzielen konnte. Hieraus resultiert auch die gidngige Beschreibung und Klassifizierung in unte-
rer und oberer Bainit. Heute muss diese Ansicht differenziert betrachtet werden, da es durch
die Umsetzung und Anwendung der verschiedenen Zwischenstufengefiige auf ein breiteres Spek-

trum an Produkten neue Herausforderungen bewéltigt und weitere Moglichkeiten geschaffen
wurden [BS90].

Kontinuierliche Abkiihlung

FEine weitere Moglichkeit Zwischenstufe zu generieren ist iiber gezielte Abkiihlung aus der Aus-
tenitisierungshitze bis zur Raumtemperatur. Je grofler die Geometrie eines Produktes ist umso
besser funktioniert die Gefiigeeinstellung von Bainit mittels Luftabkiihlung gegeniiber isother-
men Halteprozessen [SS13]. Bei grofleren Wandstédrken bzw. Bauteilen kommt es durch die Ab-
kithlung vor und nach dem isothermen Halten zur Ausbildung eines Restaustenit — Gradienten
iiber den Querschnitt. Dieser ergibt sich auf Grund der unterschiedlichen Abkiihlzeiten iiber die
Querschnittsflache [SS13|. Durch sorgsame Prozesshandhabung und genaues Legierungskonzept
zur Gestaltung der Umwandlungsbereiche ist es moglich unterschiedliche Bainitmorphologien
zu erzielen. Beim Finstellen bainitischer Gefiige iiber die kontiunierliche Abkiihlung treten Ge-
fiigemodifikationen des Bainits auf, die nicht nur in untere und obere Zwischenstufe eingeteilt

werden diirfen. Ndheres hierzu ist in Kapitel 2.3.4 beschrieben.
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Quenching and Partitioninig

Das neuartige Wéarmebehandlungskonzept Q&P bietet die Moglichkeit hochfeste Stahle mit
gesteigerter Verformbarkeit durch die Kombination der Gefiige Martensit und an Kohlenstoff
angereichertem Restaustenit zu erzeugen. Das Prinzip basiert auf der Idee den Abschreckvor-
gang abzubrechen und anschlieflend isothermes Glithen bei Zwischentemperaturen durchzufiih-
ren. Das Abschrecken mit Unterbrechung erfolgt um den Austenit nur teilweise in Martensit
umzuwandeln. Durch das anschliefende isotherme Gliithen diffundiert der Kohlenstoff aus dem
iibersittigten Martensit in den Austenit und stabilisiert diesen. Je nach Glithtemperatur kann
es optional auch zu einer Bainitbildung kommen. In Abbildung 2.8 ist ein typischer Temperatur-
verlauf fiir den Q&P —Vorgang mit zugehoriger Gefiigeentwicklung dargestellt. Das Konzept ist
vergleichbar mit der Herstellung von karbidfreiem Bainit und auch auf die Einstellung eines sol-
chen iibertragbar [SMCS03|. Das Verstdndnis wurde durch Mikrostrukturuntersuchungen mittels
klassischer Metallographie, XRD und Neutrondiffraktometrie von unterbrochenem Abschreck-
bzw. Partitioningprozess die im Anschluss auf Raumtemperatur gekiihlt wurden mit Dilatome-
termessungen hergestellt. Vergleichbare Anwendungen wurden basierend auf Martensit erforscht.
Hier wurde das Legierungskonzept so gestaltet, dass Karbidausscheidungen unterdriickt wurden
und in weiterer Folge ein zweistufiges Warmebehandeln folgte. Die Vorteile von Q&P sind vor
allem die hohe Festigkeit des Martensit durch die RA —Kohlenstoffsenke und verminderte Ver-
sprodung auf Grund der fehlenden Karbidausscheidungen [BE10].

C-Konzentration der Ausgangslegierung
C-Konzentration im Martensit
C-Konzentration im Austenit (Restaustenit)

Temperatur

Austenitisierung  Abschrecken Partitioning Endgefiige
(Quenching)
C,=C C,=C C,>C
C.=C C.<C
T - FEERRE

V%

Behandlungszeit

Abbildung 2.8: Darstellung einer moglichen Temperaturfithrungen durch Q&P zur Einstellung
eines bainitischen Gefiiges. Zusatzlich ist die Verdnderung des Gefiiges und der
Kohlenstoffkonzentration C der einzelnen Phasen iiber die Behandlungsdauer

angefithrt [SMCS03].
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Paraequilibrium oder Constrained Carbon Equilibrium: FEin zentraler Grund der Warmebe-
handlung tiber Q&P ist die Steuerung des Kohlenstoffes zwischen den Phasen. Fiir die optimale
Ausnutzung des Prozesses ist daher eine genaue Kenntnis tiber das Ende der Kohlenstoffdiffusion
bzw. dessen Verlauf entscheidend. Daher wurde ein thermodynamisches Modell entwickelt, das
als Paraequilibrium (oder Constrained Carbon Equilibrium CCE) bekannt ist und ein erzwunge-
nes Gleichgewicht fiir den Fall einer stationdren Annahme der Grenzfliche Austenit zu Martensit
annimmt [SDMC15]. Es tritt bei Temperaturen auf, wo keine gelosten Substitutionsatome mehr
diffundieren kénnen, die interstitiell gel6sten Atome dennoch mobil bleiben. Praktisch bedeutet
dies, dass beispielsweise Mangan zwischen Ferrit und Austenit nicht ausgeglichen wird, bis die
Umverteilung des Kohlenstoffes das gleiche chemische Potential in beiden Phasen erreicht hat.
In der Darstellung des Phasendiagramms (Abbildung 2.9) heifit das, solange die Konoden (Linie
der im Gleichgewicht stehenden Zustandspunkte) virtuell parallel zur Kohlenstoffachse liegen
kommt es zu keiner Ausscheidung von Mangan. Der Bereich des Paraequilibrium liegt immer
innerhalb des Gleichgewichtsbereiches (Equilibrium), wie in 2.9 zu erkennen ist [BA].

&

T = konstant
Equilibrium

Paraequilibrium

Konode

Mangangehalt

Kohlenstoffgehalt

Abbildung 2.9: Schematische Darstellung des Phasendiagrammes Mangan —Kohlenstoff mit
eingezeichnetem Gleichgewichtsbereich und eingeschlossenem Paraequilibri-

um [BA].
Durch dieses Modell kann das Diffisionsverhalten der verschiedenen Legierungselemente erklart
werden und eine Vorhersage der konkurrierenden Phinomene Unterdriickung der Karbidbildung
und Karbidausscheidung gemacht werden. Der Effekt ist bei der Umsetzung fir den Q&P —
Prozess am besten zu erzielen, wenn die Austenitisierung bei hohen Temperaturen stattfin-

det [BA]. Zusatzlich beeinflusst die Abschrecktemperatur die Menge an Restaustenit entschei-
dend und wird in der Literatur zwischen 30—50 °C unter Mg empfohlen.

2.3.4 Einteilungen der Bainitgefiige bei isothermer Umwandlung

Bainit ist die wissenschaftlich kolportiert komplizierteste Mikrostruktur im Stahl und sehr
schwierig quantitativ zu interpretieren [ZajO5]. Dies liegt an der feinen Verteilung der Na-

deln(typische Lattenbreite von 0,1-0,5 pm) und deren komplexen Zusammenhang. Dadurch sind
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sie mit herkémmlichen lichtmikroskopischen und metallographischen Techniken sehr schwer zu
charakterisieren [MVP11]. Durch die verschiedenen Beschreibungen der Zwischenstufengefiige
haben sich iiber die Jahre drei Formen der Zwischenstufe etabliert, der granulare, der columnare
und der inverse Bainit, die durch die einheitliche Benennung vermuten lassen, dass es sich um die
selbe Mikrostruktur handelt. Tatséchlich jedoch entstehen diese Formen iiber unterschiedlichen
Mechanismen [BhaOl]. Der granulare Bainit beschreibt vor allem das Gefiige aus der kontinu-
ierlichen Abkiihlung. Grobe Ferritbereiche mit eingeschlossenen Martensit und Austenit —Inseln
(M/A —Inseln), die durch die allmahliche Umwandlung in der Bainitphase entstehen, kennzeich-
nen die Morphologie. Lichtmikroskopisch erscheint das Gefiige nicht auf den ersten Blick wie die
bekannten typischen Bainitformen unterer und oberer Bainit. Mit hochauflésenden elektronen-
mikroskopischen Apparaturen werden jedoch die gleichen Merkmale deutlich, die spater naher
beschrieben werden.

Beim inversen Bainit handelt es sich um das Zwischenstufengefiige bei tibereutektoiden Stéah-
len. Hier kommt es zuerst zur Bildung des Zementits (FesC) und anschlieBend zur Bildung
der bainitischen Ferritnadel (a4) auf den Karbidplatten [Hil57]. Diese Theorie ist in der wis-
senschaftlichen Fachwelt duflerst umstritten, da gezeigt werden konnte, dass dieser kooperative
Mechanismus nicht ausschlieBlich zutrifft [BhaO1].

Der columnare Bainit erscheint als nichtlamellare Anordnung von Zementitkarbiden und Bai-
nitnadeln in Gestalt leicht verldngerter Kolonien [Fiel3]. Der columnare und der inverse Bainit
unterscheiden sich in ihren Bildungsmechanismen deutlich von den sonstigen bainitischen Modi-
fikationen, was in der Fachwelt zur Diskrepanz fiihrt, ob diese zu den Bainitarten gezahlt werden
sollen oder nicht. Thre Beschreibung passt jedoch deutlich zu der mikrostrukturelle Definition,
siehe Kapitel 2.3.1 [DBK30|[Rob29).

Beim isotherm eingstellten Bainit kann grundsétzlich in zwei Kategorien unterschieden wer-
den, die auch fiir die weiteren Betrachtungen der Umwandlung durch kontinuierliche Abkiihlung
grundlegend sind, dem unteren und oberen Bainit [Fiel3][BS90]|[Poi91]. Eine generelle Unter-
scheidung zwischen den beiden Modifikationen kann durch die Anordnung der Karbide und

iiber die Bildungstemperatur getroffen werden.

Unterer Bainit

Der untere Bainit bildet sich im Temperaturbereich nahe der Martensit — Start — Temperatur und
weist eine plattenférmige Struktur auf. Er hat eine typische Nadeldicke von 0,2 pm und eine
Nadelldnge im Bereich von 10 pm. Formen die linger erscheinen sind Ketten von aneinander
gereihten einzelnen Nadeln, welche die selbe Kristallorientierung aufweisen [BhaOl]. Begiins-
tigt durch die niedrige Umwandlungstemperatur kommt es zu lokaler Kohlenstoffanreicherung
und in weiterer Folge zu Karbidbildung im iiberséttigtem bainitischen Ferrit. Der Kohlenstoff
hat zu wenig Zeit um zu diffundieren, weshalb diese als kugel- oder ellipsoidférmige Zemen-
titkarbide mit einer Orientierung unter 60° zur Ferritnadel ausscheiden und sehr fein homogen
verteilt vorliegen [Bha79][May10]. Innerhalb einer Subeinheit des unteren Bainit kénnen verschie-
dene Karbide festgestellt werden, wobei vornehmlich Zementit (FezC) aber auch gelegentlich
e—Karbid (Fez4C) auftritt. Ob sich e—Karbide bilden ist von der Versetzungsdichte abhén-
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gig. Fiir die Kohlenstoffatome ist es bei hohen Versetzungsdichten energetisch giinstiger, wenn
sie im Spannungsfeld der Versetzungen segregiert bleiben anstatt als e —Karbid auszuscheiden.
In diesem Fall erfolgt die Zementitausscheidung direkt und nicht indirekt iiber die e —Karbide.
Die Reaktionsvorgéange sind in Gleichung 2.1 nach [May10] angegeben. Bei Stahlen mit 0,2 %
Kohlenstoffgehalt wird die e—Karbidbildung bei einer Versetzungsdichte von 2-10'? cm~2 un-
terdriickt. Nach den allgemein giiltigen und verwendeten Zeichen steht in Gleichung 2.1 ~ fir

Austenit, o fiir Ferrit und 8 fiir Zementit. Die Indizes spiegeln die Zustdnde der Phasen wider.

Y — ¥ + Qb,iibersittigt — Yangereichert + Qtbungesittigt + OimFerrit (2 1)

— Ot ungesittigt + Xsekundir OimFerric + 0

Stdhle mit hohem Kohlenstoffgehalt neigen zur Bildung von unterem Bainit, da der Kohlenstoff

nicht geniigend abgefiihrt werden kann und so eine Ausscheidung unvermeidbar wird.

Oberer Bainit

Der obere Bainit besteht aus bainitischem Ferrit und Karbiden, die zwischen den Latten parallel
vorliegen. Fr entsteht im oberen Temperaturbereich der Bainitumwandlung und weist ebenfalls
eine typische Nadeldicke von 0,2 pm und Nadellainge von 10 pm auf[BhaOl]. Durch die hohe
Umwandlungstemperatur diffundiert der Kohlenstoff sofort nach dem Umklappen an die Korn-
grenzen der an Kohlenstoff iibersittigten Ferritlatten. Die Karbide scheiden sich aus dem an
Kohlenstoff angereicherten verbleibenden Austenit aus und liegen entweder als kontinuierlicher
Film oder als einzelne Teilchen vor [May10]. Die Ausscheidung der Karbide beim oberen Bainit
ist ein sekundérer Prozess, welcher nicht grundséatzlich mafigeblich fiir die Bildung des bainiti-
schen Ferrits ist. Er hat nur soweit Einfluss, dass die Bereiche im Restaustenit, aus denen sich

Karbide ausscheiden, an Kohlenstoff verarmen und es zu einer weiteren bainitischen Ferritbil-

dung kommt [HRUKI11].

Die Bildungsreaktion im Bereich des oberen Bainit kann wie in Gleichung 2.2 zusammengefasst
werden [May10]:

Y — Y + Qb iibersiittigt — Yangereichert T Obungesittigt — Qbungesittigt T Xsekundir T 0 (2-2)

Karbidfreier Bainit

Neben den zuvor beschriebenen Kategorien oberer und unterer Bainit tritt in der Diskussi-
on auch der Begriff des karbidfreien Bainit auf. Urspriinglich wurde dieser als acicularer (=
nadeliger) Ferrit beschrieben und schliellich durch Ko und Kotrell [Ko53]|[KC52] als platten-
formiger Ferrit ohne Karbide identifiziert. Die Mikrostruktur von niedrig—kohlenstofthaltigen
hochfesten Stédhlen, die auf einer Bainitmatrix mit Martensit und Austenit Regionen (M/A -
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Inseln) aufbauen, werden als karbidfreier Bainit bezeichnet [OOK74|[Zaj05]. Moderne Ansétze
zur Entwicklung von Stahlen beschéftigen sich mit nadelférmigen karbidfreien Mikrostrukturen
und signifikanten Anteilen an Restaustenit welcher durch den wédhrend der Ferritbildung frei
werdenden Kohlenstoff, stabilisiert wird. Der Restaustenit hat eine potentiell erh6hte Duktilitéat
und Formbarkeit. Er wirkt als Puffer gegen Rissausbreitung und somit verbesserte Zahigkeit
zur Folge. TRIP —Stahl, mit einer Duplexstruktur von interkritischem Ferrit und karbidfreiem
Bainit aus bainitischen Ferritlatten, umwoben von Restaustenit, fallen unter diese Kategorie.
Ebenso der in der jiingeren Zeit entwickelte karbidfreie ,Nanobainit“, der aus feinen bainiti-
schen Ferritlatten mit 20—30 nm Dicke, verwoben mit diinnen Restaustenitfilmen bestehen,
die zu einer Streckgrenze und Zugfestigkeit von bis zu 2,5 GPa fithren [BE10][LKLZ14]. Diese
Kategorie des karbidfreien Bainits wird zur 3. Generation der AHSS (Advanced High Strength
Steels) gezahlt. Weitere Vorteile des karbidfreien Mischgefiiges sind vor allem in einer verbesser-
ten Spaltbrucheigenschaft des hochfesten Gefiiges und bessere Sprodbruchempfindlichkeit des

bainitischen Ferrits.

Die Vermeidung der Ausbildung von Karbiden kann durch verschiedene Ansitze erfolgen, die
zumeist zusammenhédngen und je nach Warmebehandlung iiber die der Bainit eingestellt wird,
wirken. Einerseits konnen durch Zugabe von Legierungselementen wie Silizium oder Aluminium
die Karbidbildung verzogert bzw. unterdriickt werden, andererseits wirkt eine Zeitkomponente
welche die Ausbildung der Karbide bestimmt. Der Mechanismus von Silizium zur Unterdriickung
der Karbidbildung ist in Kapitel 2.3.10 nédher erldutert. Beim isothermen Einstellen bainitischer
Gefiige von Gusseisen wird der Weg ausferritisieren und das Produkt des karbidfreien Bainits

Austempered — Ductile — Iron oder auch Ausferrit genannt [Vetll].

2.3.5 Einteilung der Bainitmorphologien bei kontiniuerlicher Abkiihlung

Fiir Bainit, der iiber die kontinuierliche Abkiihlung hergestellt wird, fiihrt die Einteilung in obe-
ren und unteren Bainit oft zu Missverstdndnissen, auch wenn diese Erscheinungsformen entdeckt
werden konnen [BS90]. Viele Analysen und Gefiigebeschreibungen in der Literatur greifen den-
noch auf diese Klassifikation zuriick, da die Karbidformationen mit elektronenmikroskopischen
Untersuchungsmethoden je nach Umwandlungstemperatur zwischen oder innerhalb der Latten
auch bei kontinuierlichen Abkiihlungen oft gut erkennbar ist [CRH*12]. Bramfitt und Speer,
1990 merken in der kritischen Zusammenfassung ,,A Perspective on the Morphology of Bainite“
an, dass es vom Standpunkt der industriellen Anwendung verwunderlich ist, dass das Haupt-
augenmerk der metallurgischen Forschung sehr lange auf dem isothermen Umwandlungsprozess
gelegen ist [BS90]. Dies bezieht sich auf zwei Aspekte, zum Einen der 6konomische Vorteil aus
der Austenitisierungshitze heraus direkt durch gesteuertes Abkiihlen ein gewiinschtes Gefiige
zu erzielen, andererseits auch auf die oftmals bei massiven Bauteilen auftretende Notwendig-
keit durch Abkiihlgradienten unterschiedliche Gefiige vorliegen zu haben. Im Folgenden sollen
die drei haufigsten Klassifikationen erldutert werden, auf die bei der Beschreibung von bainiti-

schen Gefiigen zuriick gegriffen wird. Eine zusammenfassende Darstellung ist in Abbildung 2.10

gezeigt.
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Klassifizierung nach Ohmori et al.: Ein Vorschlag kam 1971 von Ohmori et al. [OOKT74],
fiir die kristallographische Definition von Bainit eine Klassifikation auf Grund der Ferrit—
Morphologie und nicht nach der Karbidausscheidung durchzufiihren. Zusatzlich werden hier die
Stéahle in niedrigen Kohlenstoffgehalt und legierte Kohlenstoffstahle eingeteilt. Daraus ergeben
sich fiir Stdhle mit niedrigem Kohlenstoffgehalt drei Typen des oberen Bainit:

e Typ BI: bainitischer Ferrit nadelérmig und karbidfrei mit Restaustenit zwischen den Lat-

ten.
e Typ BII: bainitischer Ferrit mit Karbiden zwischen den Latten.

e Typ BIII: kleine Plittchen parallel zu einer gewissen Ferrit Ebene.

Klassifizierung nach Bramfitt und Speer: Um eine Einteilung fiir Bainitstrukturen zu schaffen,
die auf isothermen und auf kontinuierlich abgekiihlten Weg hergestellt wurden, schlugen Bramfitt
und Speer 1990 [BS90] eine weitere Klassifizierung vor:

e Bj: bainitische Ferritnadel mit Ausscheidungen innerhalb der Latte.
 Bs: bainitische Ferritnadel mit Partikel /Filmen zwischen den Latten.

¢ Bj: bainitische Ferritnadel mit diskret verteilten Bereichen von Restaustenit und oder

sekundiren Phasen wie beispielsweise Martensit, Perlit oder Bainit.

Zusétzlich werden zu den drei Klassen hochgestellte Indizes empfohlen, welche die jeweiligen

entsprechenden Gefiigebestandteile angeben.
e a ... Austenit
¢ c ... Zementit Fe;C
o €..FeyC
e m ... Martensit
e p ... Perlit

Somit ergibt sich beispielsweise fiir den gebrduchlich verwendeten Begriff des unteren Bainit die

Klasse B§ oder B¢, fiir granularen Bainit B5"* oder fiir den klassischen oberen Bainit BS.

Klassifizierung nach Zajac: In modernen, niedriglegierten Mehrphasenstidhlen sind weitere
Auspragungen von Bainit moéglich. Um eine Moglichkeit zur Klassifizierung fiir niedrig und
mittel kohlenstoffhéltige Stahle zu schaffen schlug Zajac 2005 [Zaj05] eine Einteilung wie folgt

vor:

o Granularer Bainit — auch karbidfreier Bainit genannt — setzt sich aus irregulirem' Ferrit

mit Martensit und (Rest)austenitinseln zusammen.

« Oberer Bainit mit Karbidausscheidungen (Zementit) an den Ferritlatten.

Das Wort irregulir steht hier fiir diskret verteilt.
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» Degenerierter oberer Bainit mit Martensit/Restaustenitinseln an den Latten aber ohne

Zementit.

e Unterer lattiger Bainit mit Zementit in und an den Ferritlatten — eher in niedrigkohligen

Stahlen auffindbar.

e Unterer plattiger Bainit mit Zementit in und an den Ferritplatten — eher in Stadhlen mit

héheren Kohlenstoffgehalten.

In dieser Einteilung sind die Bainitmodifikationen in drei Hauptgruppen anzusehen, dem gra-
nularen Bainit mit irregulirem Ferrit, dem oberen Bainit mit lattenartigem Ferrit und einer
zweiten Phase an der Lattengrenze und dem unteren Bainit latten— oder plattenartig mit Kar-
biden innerhalb. Der obere Bainit ohne Karbide aber mit Martensit — Austenit —Inseln (M/A)

wird in dieser Einteilung als degenerierter oberer Bainit bezeichnet.

- Alternative y - Darstellung
Bainit Benennung Gefugecharakteristik schematisch
Granularer Bainit (GB) [karbidfreier Bainit irreguldrer Ferrit mit M/A. (b
Statt M/A ist auch Perlit
oder Bainit méglich.
M bzw. M/A
Oberer Bainit 1) Bll - Bainit in Stahlen|lattenartiger Ferrit mit
(Upper Bainite) mit niedrigem C-Gehalt |Karbiden an den
Lattengrenzen X
2)B, Fe,C Ol painitisch

Degenerierter oberer B. |1) B| - Bainitin Stahlen |lattenartiger Ferrit mit M/A g
ooder mit niedrigem C-Gehalt |an den Lattengrenzen.

Zementitfreier latten- Statt M/A ist auch Perlit

artiger oberer Bainit 2) B, oder Bainit méglich M/A

a bainitisch
Unterer lattenartiger 1) BIII - Bainit in Stahlen|lattenartiger Ferrit mit —\ -\ —
Bainit mit niedrigem C-Gehalt |regelmaRigen Karbiden N —\—
Fe,C\ ™ -

(Zementit) innerhalb der

(Lower Lath Bainite) 2)B, Latten
Unterer Bainit plattchenartiger Ferrit mit O g
(Plate-like) regelmaligem Zementit
Martensitlatte angelassene

Martensitnadel

Abbildung 2.10: Einteilung bainitischer Strukturen aus dem kontrolliertem Abkiihlprozess
nach Zajac et al. [Zaj05]. Die alternativen Benennungen folgen Vorschlagen
von 1) Ohmori et al. [OOK74] und 2) Bramfitt und Speer [BS90]. M/A ...
Martensit /Austenit, « ... Ferrit, Fle3C ... Zementit.
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2.3.6 Abgrenzung der verschiedenen Ferritphasen zur Zwischenstufe

Wie bereits festgehalten ist es schwierig die Zwischenstufe von anderen Phasen mit ferritischer
Matrix zu unterscheiden. Dies duflert sich zum Einen durch die Diskussion iiber den Bildungsme-
chanismus displaziv oder diffusiv, andererseits iber die Tatsache der optischen Gefiigeanalyse.
Fiir die Entwicklung hochfester Stédhle ist es relevant gewisse ferritische Modifikationen zu be-
werten und in ihrer Auspragung zu vermeiden [Fiel3]. Die rekonstruktiven oder diffusionsgesteu-
erten Umwandlungsmechanismen, zeichnen sich dadurch aus, dass keine atomare Korrespondenz
zwischen der Ausgangsphase und der neugebildeten Gefiigestruktur besteht. In der Ubersicht in
Abbildung 2.11 ist versucht, eine Einteilung der Ferritmodifikationen aufzuzeigen [BA].

Rekonstruktiv Displaziv

Diffusion der Atome wahrend
Keimbildung und -wachstum.

Diffusion wird unter 850 K
(ca. 570 °C) zunehmend trager.

Umklappmechanismus entlang
einer invarianten Ebene mit
groRer Scherverformung.
Keine Diffusion von Eisen oder
geldsten Substitutionsatomen.

Form von dinnen Platten bzw.
Nadeln

Widmannstétten Ferrit
C-Diffusion wahrend Keim-|—|
bildung und Wachstum

— Allotriomomher Ferrit

— Idiomorpher Ferrit Bainit und acicularer Ferrit

C-diffusion wahrend Keim-| |
bildung, keine Diffusion
wahrend dem Wachstum

— Massiver Ferrit

. Martensit
Perlit Diffusionslose Keimbil- —
— Gekoppeltes Wachstum dung und Wachstum
Ferrit und Zementit

Abbildung 2.11: Einteilung der Umwandlungsmechanismen bei der Abkiihlung von Stahlen.

Allotriomorpher (polygonaler) Ferrit wird im deutschen Sprachraum vor allem mit der No-
menklatur des Korngrenzenferrit bedacht. Seine Gestalt spiegelt nicht die kristallographische
Symmetrie wider, da er sich entlang der Korngrenze ausscheidet [BA]|[Sch10].

Der idiomorphe Ferrit ist kristallographisch dem umgebenden Austenitkorn symmetrisch. Er bil-
det sich im Unterschied zum Korngrenzenferrit nicht an einer Austenitkorngrenze sondern durch
heterogene Keimbildung im Inneren des Korns, vornehmlich an nichtmetallischen Einschliissen

[BA]. Abbildung 2.12 zeigt schematisch beide Ferritformen anhand eines Austenitkorns.

Widmannstétten — Ferrit hat typischer Weise eine sigezahnférmige, plattenartige Gestalt und

entsteht durch rasches Abkiihlen von hohen Austenitisierungstemperaturen. Seine Beschreibung
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geht mit der Bildung des Widmannstéttengefiiges, welches ferritisch — perlitisch ist einher. Es bil-
den sich voreutektoide Ausscheidungen an den Korngrenzen der Austenitkorner. Begiinstigt wird
die Bildung des Widmannstétten — Ferrits durch ein grobes Austenitkorn, was die Diffusionswege
fiir den Kohlenstoff sehr lange werden lasst. Die Form entsteht aus der zu geringen Diffusionszeit
die aus der raschen Abkiihlung von der hohen Austenitisierungstemperatur resultiert. So kommt
es zur Ausscheidung voreutektoider Segregate wie Ferrit und Sekundarzementit in typisch spiefii-
ger Nadelform. Er ist kristallographisch zum umgebenden Korn symmetrisch [Sch10]. Typischer
Weise tritt Widmannstéatten — Ferrit nur bei Stdhlen mit einem Kohlenstoffgehalt < 0,36 % auf.
Besonders bei untereutektoiden Stdhlen ist das Widmannstatten — Gefiige dem Zwischenstufen-
gefiige in Aussehen und Entstehungsmechanismus sehr dhnlich und kaum davon zu unterschei-
den.

Korngrenzenferrit

(allotriomorpher Ferrit )>  Austenit Kongrenze

Abbildung 2.12: Schematische Darstellung der méglichen Morphologien von Ferrit.

2.3.7 Bildungsmechanismen bainitischer Gefiige

Es gilt als allgemein anerkannt, das der Temperaturbereich in dem sich Bainit bildet zwischen
Perlit und Martensit ist. Uber den Bildungsmechanismus herrscht insoweit Uneinigkeit, dass
nicht geklart ist, ob die Bildung des Gefiiges, wie bei der Martensitbildung nach einem Scherme-
chanismus (displaziv) oder wie beispielsweise bei der Perlitbildung diffusionsgesteuert vor sich
geht. Die Forschungsgruppen um Bhadeshia und Edmonds bevorzugen die Bildung nach Scher-
mechanismus, Forschungsgruppen um Hillert et al. praferieren die Theorien um den diffusiven
Mechanismus. Eine eingehende Zusammenfassung und Darstellung der Theorien hat Fieldings in
einem Critical Assesment ,, The Bainite Controversary“ verdffentlicht [Fiel3]. Tendenziell tiber-
wiegt die Meinung des displaziven Bildungsmechanismus, da hierzu mehr wissenschaftliche Bele-
ge und Veroffentlichungen existieren. Auch wird davon ausgegangen, dass bei der Gestaltung der
gegenwértig neuen Stdhle der Schermechanismus viel fiir das Verstdndnis und der Entwicklung
beigetragen hat [Fiel3|. Auf Grund der vorherrschenden Annahme der displaziven Phasenum-
wandlung bei der Bildung von Bainit, wird im folgenden Kapitel dieser Bildungsmechanismus

ausfiithrlicher beschrieben.
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Das Prinzip der Bain “schen Relation

Grundlegend fiir das Verstdndnis der displaziven Bildungstheorie ist das Prinzip der Bain’schen
Relation, das im Jahr 1924 veréffentlicht wurde. Es beschreibt die Uberfithrung des kubisch —
flichenzentrierten Austenitgitters in ein raumzentriertes Gitter der Ferritnadel a; entlang einer
invarianten Ebene, der sogenannten Habitusebene. Dies ist eine Ebene, die wihrend der Um-
wandlung unverzerrt und im Raum ungedreht bleibt [Ver84]. Die Umwandlung von kubisch -
flichenzentriert in kubisch —raumzentriert braucht die meiste Energie, welche durch Scherung
ausgeglichen wird [VERWEIS BIS|. Die Verzerrungsenergie kann iiber die Gleichung 2.3 wie

folgt beschrieben werden:

E-= E p(s? + 62). (2.3)

Die Variable r steht fiir die Nadellinge, c fiir die Nadeldicke, i beschreibt den Schermodul, s die
Abscherdnderung und ¢ die Volumenadnderung. Je diinner die Bainitplatte bzw. Nadel ist, umso

geringer wird die Verzerrungsenergie [BhaO1].

Bei diesem Modell werden zwei benachbarte kfz — Elementarzellen (Abbildung 2.13 a) so erklart,
dass in deren Mitte virtuell eine tetragonale Elementarzelle mit den Mafilen cj; und ayy, siehe
Abbildung 2.13 b enthalten ist, in die das Gitter iiberfiihrt wird.

b)

2 C in einer
\'/‘AA Oktaederliicke
’ = )

\ | % y{m}y
P /) (o),

<110,
/ <111>,

Abbildung 2.13: Modell der displaziven Umwandlung nach Bain.
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Die theoretischen Betrage der Gitterparameter nach der Verformung in die tetragonale Ele-

mentarzelle sind nach Gleichung 2.4 und 2.5:

M = ay (2.4)

ay = % (2.5)
Die Oktaederliicken des Austenits gehen in die Oktaederliicken des Martensit iiber, weshalb
der Kohlenstoff nicht diffundieren muss. Mit steigender Kohlenstoffkonzentration steigt das Ver-
héltnis von % mit an, wobei aps weitestgehend unabhéngig von der Kohlenstoffkonzentration
ist [Got01]|[Kur76]. In der v —Phase nimmt ay mit steigendem Kohlenstoffgehalt zu. Gema8 der
Bain’schen Korrespondenz befinden sich nach der Umwandlung die Kohlenstoffatome grund-
satzlich auf der c¢—Achse [Got0l]. Die Kohlenstoffatome sind gréBer als die Oktaederliicken
im Austenit und fithren so zu einer Vergréflerung des Gitterparameters. Da sich im Austenit
der Kohlenstoff mittig der Elementarzelle an den Oktaederliicken des kfz—Eisengitters befin-
det, die Oktaederliicke der raumzentrierten Zelle allerdings an der ¢—Achse, kommt es zu einer
zwangsldufigen Vergroferung der c— Achse mit ansteigendem Kohlenstoffgehalt und somit zu
der Anordnung des tetragonalen Martensit. Gibt man dem Kohlenstoff Zeit und Temperatur
zur Umordnung (zum Beispiel beim Anlassen) stellt sich ein kubisch —raumzentrierter Marten-
sit oder Ferrit ein [Got01]. Die Martensitumwandlung nach dem Bain’schen —Prinzip zeigt, dass
neben der Anderung der Kristallstruktur auch eine signifikante elastische Verzerrung verursacht
wird. Die durch Stauchung und Streckung zur Anpassung auftretende Scherverformung duflert
sich in der Ausbildung eines Oberflichenreliefs. Da diese Gestaltidnderungsmechanismen enorme
elastische Anpassungsverformungen in der Nachbarschaft der Martensitplatte hervorrufen wiir-
den, wird diese durch Gleitung und Zwillingsbildung entlang einer unverzerrten Habitusebene
reduziert, wie sie in Abbildung 2.13 ¢ schraffiert dargestellt ist. Um die korrekten Gitterkon-
stanten des Martensit zu erhalten miissen c); um etwa 20 % gestaucht und ap; um etwa 12 %
gedehnt werden [VM77]. Das ergibt eine Volumenzunahme von 3 bis 5 % [Got01|[Bha01].

Durch die Stauchung in vertikaler und der gleichméafligen Dehnung in horizontaler Richtung wird
keine Ebene um mehr als 11° zueinander gedreht, was des Weiteren zu einem streng geordneten
Atomaustausch tiber die Grenzflache ap/~ fiihrt. Die korrespondierenden Ebenen liegen parallel
vor. Diese Drehung fiihrt in der Austenit —Bainit — Matrix zu der Orientierungsbeziehung wie in
den Gleichungen 2.6 und 2.7 angegeben, der Ebenen und Richtungen, die Kurdjumov —Sachs -
Beziehung genannt wird [KS30].

(L11)y || (011)a (2.6)

[101], || [111], (2.7)
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Ebenso kann ein Bezug zur Nishiayama — Wassermann — Orientierungsbeziehung, wie in den Glei-

chungen 2.8 und 2.9 angegeben, hergestellt werden [Ver84]:

(111), || (011)q (2.8)

[110] || [100]4. (2.9)

Diese unterscheidet sich von Kurdjumov —Sachs um eine Rotation von 5,26°.

2.3.8 Keimbildung und —wachstum

FEine sorgfiltige Beschreibung zur Gestalt von Bainit und zur Keimbildung ist im Buch ,Bainite
in Steels“ von Bhadeshia [Bha0l] zu finden. Wie schon erwahnt, kann die Gestalt von oberen
und unteren Bainit als Nadel (sogenannten Sheaves) beschrieben werden, die sich aus plattenar-
tigem Ferrit (englisch plate), nicht umgewandelten Austenit (Restaustenit), Martensit und/oder
Zementit zusammen setzen. Diese Platten kénnen auch als Untereinheiten, sogenannte Subein-
heiten, angesehen werden. Jede Subeinheit kann nur bis zu einer maximalen Gréfle wachsen,
da in Folge der plastischen Deformation des Austenitkorns Versetzungen gebildet werden, die
zu Verlust der Kohédrenz zwischen der Subeinheit und dem Austenitkorn fithren. Durch einen
autokatalytischen Effekt an der Spitze der bereits existierenden Nadel, kommt es zur Bildung
neuer weiterer Subeinheiten mit gleicher kristallographischer Orientierung, Habitusebene und
Graofle, die durch Kleinwinkelkorngrenzen voneinander getrennt sind. Grundsétzlich wachsen die
Untereinheiten aufbauend auf anderen Subeinheiten oder ausgehend von Korngrenzen und Pha-
sengrenzflachen, mit einem dickeren Nadelanfang diinner werdend bis zur Nadelspitze [BhaO1].
Abbildung 2.14 a zeigt eine schematische Darstellung wie solche Subeinheiten als Platten oder
Latten zusammen hédngen kénnen [BhaOl]. In Abbildung 2.14 b ist die Form zusammenhén-
gender Subeinheiten als Bainitnadel (Sheave) hervorgehoben. Die GréBe der Untereinheiten
ist unabhéngig von der Austenitkorngréfile und der Gréfle der Bainitnadel. Letztere wird von
den Austenitkorngrenzen und schon vorhandenen Nadeln begrenzt. Je mehr Grenzflichen vor-
handen sind, umso feiner wird das Gefiige. Ein untere Grenze ist insoweit gegeben, dass bei
zu kleinen Partikeln (Keimen) kein Wachstum mehr méglich ist [BhaO1l]. Mit sinkender Um-
wandlungstemperatur steigt die Keimbildungsrate, wodurch es zu feineren Platten oder Latten
kommt [Bha01][May10][CF75]. Die Lattenbreite selbst hdngt invers mit der Bildungstemperatur
des bainitischen Gefiiges zusammen [CB96|. Ein Absenken von By fithrt zu Festigkeitssteigerung
in Folge feinkornigeren Gefiiges [GPB09a].
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(a) Dreidimensionale Darstellung von bainitischen (b) Darstellung einer Bainitnadel mit

Latten— und Plattenformen [BhaO1]. deutlich  sichtbaren = Subeinhei-
ten [BhaO1].

Abbildung 2.14: Formen von Bainitaggregaten.

Fisenatome kénnen nur iiber den sogenannten Leerstellenmechanismus diffundieren, wohingegen
Kohlenstoff auch iiber Zwischengitterplidtze wandern kann. Wird beim Abschrecken von Stahl
eine gewisse Unterkiihlung bzw. eine Unterkiihlungsgeschwindigkeit erreicht, kann nur mehr
Kohlenstoff diffundieren (D¢ & DFpe-1000) und es entsteht ein Gefiige aus nichtlamellaren Fer-
rit — Karbid — Aggregaten. Auf Grund der verdanderten Diffusionsverhéltnisse kommt es durch die
Eisenatome zu einem Schermechanismus (displaziv) entlang der halbkohdrenten Phasengrenz-
flache zwischen Ferrit und Austenit e/~ und durch die Kohlenstoffatome zu einem diffusions-
gesteuerten Mechanismus im Gefiige. Dabei wéchst der Ferrit in einer bestimmt Richtung in
den Austenit hinein, wiahrend mehr oder weniger gleichzeitig die Karbide an der Phasengren-
ze a/~ in dieselbe Richtung ausscheiden. Fiir den displaziven Umwandlungsmechanismus ist
von Bedeutung, dass in zwei benachbarten kubisch —flichenzentrierte (kfz) Elementarzellen ei-
ne tetragonal —raumzentrierte (trz) Elementarzelle enthalten ist. Dieser Vorgang der Bainschen
Relation wurde bereits in Kapitel 2.3.7 ndher erliautert. Durch eine geringe Stauchung wére ein
Ubergang in die kubisch raumzentrierte (krz)—Struktur méglich. Somit finden Umklapp— und
Diffusionsvorgéinge nebeneinander statt und es entsteht aus dem Austenit an Korngrenzen oder
anderen Gitterstérungen, ein an Kohlenstoff stark tberséttigter Ferritkristall. Das Wachstum

der Phase ap und der Karbide setzt sich durch Diffusion in sehr kurzer Reichweite fort [Vet96].

Chronologisch gesehen geschieht das Bainitwachstum iiber einen Austenitzerfall und einige Teil-
reaktionen. Zuerst findet durch Diffusion eine Entmischung in kohlenstoffarme und kohlenstoff-
reiche Bereiche im Austenit statt. Die kohlenstoffarmen Regionen klappen zunéchst in iibersit-
tigten bainitischen Ferrit ai um und der Kohlenstoff wird nachtraglich aus dem Ferrit ausgeschie-
den. Die kohlenstoffreichen Bereiche wandeln in Ferrit und Karbide um. Die daraus resultierende
Umwandlungsvolumina zwischen Austenit und Ferrit fithren zu Schubspannungen, diese zu Aus-
weitung des Bereiches entsprechend der nadeligen Struktur. Die zeitliche Reihenfolge und Art
der Teilreaktionen des Austenitzerfalls ist abhéngig von Temperatur, Kohlenstoffgehalt und Ge-
halt an Legierungselementen im Austenit [Vet96]. Es ist allerdings wichtig zu betonen, dass

sich die Legierungselemente nur auf die Thermodynamik auswirken, nicht auf die Bainitbildung

selber [BhaO1].
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Beim unteren Bainit kommt es zur Anordnung der Karbide mit einer Orientierung 60° entlang
zur Plattenachse. Der Grund ist gegenwértig nicht restlos geklart. Untersuchungen haben ge-
zeigt, dass durch die Verformung des Austenits bei der Nadelbildung Zwillinge entstehen, die bei
der Unwandlung geschert werden und dann vom raumzentrierten in das flichenzentrierte Gitter
iiberfithrt werden. An diesen Gitterstérungen kommt es zur Ausscheidung der Karbide [BhaO1].
Andere Vorschlége erklidren ein Modell, wo ausgehend von einem langem Ferritkeim durch sym-
pathetische Keimbildung weitere Ferriteinheiten wachsen. Der dazwischen eingeschlossene Aus-
tenit reichert sich mit Kohlenstoff an bis Karbide ausscheiden. Im letzten Schritt schlieflen sich
die Liicken um diese Karbide, da weitere Ferritbildung in den kohlenstoffarmen Bereichen des
Austenit erfolgt. Durch wandern der Kleinwinkelkorngrenzen gleichen sich die Orientierungsun-

terscheide zwischen den Ferriteinheiten aus [SFA90].

Die Breite der Subeinheiten von oberem Bainit verkleinert sich mit der Abnahme der Umwand-
lungstemperatur und Zunahme des Kohlenstoffgehalts [Cha04]. Gleichzeitig kommt es zu einer
Zunahme der Subeinheiten innerhalb einer Nadel mit der Abnahme der Umwandlungstempera-

tur. Durch beide Effekte wird die Verzerrungsenergie abgesenkt und minimiert.

2.3.9 Thermodynamik

Um die Umwandlung nach displazivem Mechanismus im Einklang mit dem thermodynamischen
Gleichgewicht erkldren zu kénnen wurde das sogenannte T —Konzept entwickelt [Bha01]. Dies
erklart die Bildung des Bainits mit der steigenden freien Enthalpie des Austenits bei sinkender
Temperatur. Zur Veranschaulichung ist das Konzept in Abbildung 2.15 dargestellt.

Entscheidend fiir die diffusionslose Umwandlung ist demnach die Unterkiihlung unter die Grenz-
temperatur Tp und eine Kohlenstoffkonzentration des Austenits die links davon liegt, als unter
der notwendigen Kohlenstoff —-Konzentration bei Ty. Die Ty —Linie gibt alle Punkte in einem
Temperatur — Kohlenstoff - Konzentrationsverhéltnis an, wo Austenit und Ferrit derselben che-
mischen Zusammensetzung die gleiche freie Energie besitzen [May10]. Hat der Austenit mehr
Kohlenstoff - Gehalt als der Punkt Ty, so ist eine héhere freie Energie nétig um Ferrit zu bil-
den. Dies wiirde bedeuten, dass keine weitere diffusionslose Umwandlung bzw. kein weiteres
Umwandeln moglich ist und die bainitische Ferritbildung stoppt. Links von Ty sinkt die freie
Gibbs —Energie weiter und das diffusionslose Umklappen bleibt weiter moglich.

Im T —Konzept wird allerdings eine eventuelle Verzerrungsenergie durch die Bainitbildung nicht
beriicksichtigt, weshalb die Idee zum T{,—Konzept erweitert wurde. Die Verzerrung verschiebt
die Kurve der freien Enthalpie fiir Ferrit weiter nach oben. Unmittelbar nach dem Umklappen
diffundiert der Kohlenstoff in den umliegenden Austenit, reichert diesen an und erschwert ein
weiteres Umwandeln, bis die Kohlenstoffkonzentration des nicht umgewandelten Austenits so
hoch ist, dass die T{, - Temperatur gekreuzt wird. Hier kommt die Umwandlung zum Erliegen, da
der Restaustenit soweit mit Kohlenstoff angereichert (A3 — Temperatur), aber das Gleichgewicht
noch nicht erreicht ist. Dieses wird das Phdnomen der unvollstindigen Umwandlung genannt.
Durch weitere Unterkiihlung des Restaustenits oder Karbidbildung kommt es zu einer weiteren
Umwandlung [BhaO1l]. Weitere Grélen, die auf die Stabilitdt des Austenits wesentlichen Einfluss
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haben, sind seine Korngréfie und die ihn umgebende Mikrostruktur [R6t05]. Zusammenfassend
kann festgehalten werden, dass wenn die Kohlenstoffkonzentration des Austenit die Ty —Linie
iiberschreitet ist kein Schermechanismus méglich und die Umwandlung kann nur tber Diffusion
stattfinden.

.

LT1

o+Dehnungsanteil

Freie Enthalpie AG
Q

Temperatur T

.Aea

AN To NNT,

Kohlenstoffkonzentration x.

Abbildung 2.15: Schematische Darstellung des T —Konzepts mit Erweiterung auf T§,.

2.3.10 Unterdriickung der Karbidbildung durch Silzium

Um die Vorteile hochfester bainitischer Gefilige mit deutlich besseren Zahigkeitseigenschaften
ausnutzen zu konnen ist es, wie bereits besprochen wurde, notwendig gezielt Restaustenit im
Gefiige zu ermoglichen. Eine Méglichkeit ist, durch Zugabe von Silizium (oder auch Aluminium)
die Karbidbildung wéhrend der bainitischen Umwandlung zu unterdriicken. Typische Silizium-
gehalte zur Aktivierung solcher Mechanismen sind im Bereich von 1,5 % Silizium, abhéngig von
der gesamten Legierungszusammensetzung. Aus thermodynamischer und kinetischer Sicht wirkt
Silizium auf die Karbidbildung wegen seines geringen Loslichkeitsvermdgens im Zementit. Um
diesen zu bilden miisste Silizium abdiffundieren kénnen, was bedingt durch den Umwandlungs-
mechanismus im Paraequilibrium, vergleiche Kapitel 2.3.3, nicht méglich ist [May10]. Daher
lagert es sich um den Zementitkeim an und baut einen Gradienten auf, der die Aktivitit ac des
Kohlenstoffs stark erhoht (Abbildung 2.16 a). Abbildung 2.16 b zeigt die Auswirkung auf die
Kohlenstoffdiffusion zum Keim. Auf Grund der Reduktion des Kohlenstoffanteils um den Keim

herum wird dieser im Wachstum gehemmt.
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(a) Schematische Darstellung der Silizium— und (b) Schematische Darstellung der Silizium— und

Kohlenstoffaktivitit a; um den Zementitkeim Kohlenstoffkonzentration X; um den Zementit-
FesC. keim FesC.

Abbildung 2.16: Darstellung der Silizium— und Kohlenstoffgradienten bei der Keimbildung
von Zementit in einem siliziumhaltigen Stahl [Ehr90].

Der ungebundene Kohlenstoff kann in weiterer Folge in den umgebenden Austenit diffundie-
ren, wo er dessen Umwandlungstemperatur fiir die Martensitbildung absenkt. Als Konsequenz
bildet sich ein Mischgefiige aus bainitischen Ferritplatten bzw. —nadeln und davon getrennt
vorliegenden kohlenstoffreichen Austenitregionen, wie in Abbildung 2.17 a gezeigt. Die gerin-
ge Dicke der Ferritnadeln unter 1 pm ist hauptverantwortlich fiir die hohe Festigkeit, da die
freie Weglange fiir die Versetzungsbewegung stark reduziert ist. Die Form des Restautenits hat
in weiterer Folge einen entscheidenden Einfluss auf die Zihigkeit und Rissempfindlichkeit des
Materials. Die relativ groben blockartigen Restaustenitbereiche in Abbildung 2.17 b dargestellt,
neigen unter Belastung zur Umwandlung in Martensit, welcher in spéterer Folge nicht angelassen
sehr sprode vorliegt. Als Film fein verteilt zwischen den Ferritnadeln oder Platten vorliegend
wie in Bild 2.17 a, wirken als Risshindernis und zusétzlich noch mit Steigerung der Bruch-
arbeit bei der Umwandlung in Martensit (TRIP —Effekt). Da Kohlenstoff im Ferrit zu einer
Versprodung fiihrt, ist durch die Verarmung an Kohlenstoff eine Erh6hung der Bestédndigkeit
gegeben [BhaO5a][Bha05b][Bha96].

2.3.11 Formen und Gestalt des Restaustenits

Der stabilisierte Restaustenit kann in drei unterschiedlichen Formen vorliegen, die das Verhalten
in verschiedener Hinsicht weiter beeinflussen. Eine Moglichkeit ist, in Form von sehr feinen Inseln
mit einer Gréfle von 1 -2 pm intergranular der Ferritkérner, eine weitere in blockartiger Form an
Tripelpunkten zwischen Ferritkérnern. Letzterer weist sehr viel Versetzungen und Stapelfehler
auf, weshalb ein spannungsinduziertes Umwandeln in Martensit erleichtert wird. Als dritte Mog-
lichkeit kann der Restaustenit als Film (<1 pm) zwischen den bainitischen Ferritnadeln vorlie-
gen. Dieser besitzt keine innere Struktur und ist stabiler gegen eine Umwandlung. Je kleiner das
Korn des Restaustenits ist umso stabiler ist dieser gegen eine spannungsinduzierte Umwandlung.
Dies liegt einerseits an der gleichméfligeren Anreicherung mit Kohlenstoff, andererseits am redu-

zierten Keimstellenpotential fiir die Martensitbildung. Der filmartige Restaustenit ist wegen des
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(a) TEM Aufnahme einer Fe—C—Si Le- (b) Gefiigebild (Nitalatzung) eines ADI—
gierung mit karbidfreien bainitischen Gusseisen Fe—C—Si mit oberer Bai-

Mikrostruktur [Vet96]. nitstufe ohne Karbidausscheidungen.

Abbildung 2.17: Unterschiedliche Gefiigebilder einer Fe—C—Si Legierung und deren karbid-
freier bainitischen Mikrostruktur [Vet96]. RA = Restaustenit, ap = bainiti-
scher Ferrit

hohen hydrostatischen Drucks durch die Volumenexpansion bei der Bainitbildung und der hohen
Kohlenstoffkonzentration sehr stabil gegen die verformungsinduzierte Umwandlung [R6t05].

2.3.12 Einfluss der AustenitkorngroBe auf die Bainitbildung

FEine feine bzw. kleine Austenitkorngréfle senkt die Mg sowie die Bg— Temperatur, wie in 2.18
gezeigt, ab [YBO09]. Ein mathematischer Ansatz fiir den Einfluss der Austenitkorngréfe ist in
Gleichung (2.10) angefiihrt. MY, steht fiir die gréBtmégliche Austenitkorngréfe, aus der sich Mar-
tensit bilden kann. Die Variablen a und b sind empirische Konstanten, hier a = 1,57- 10721 pm3
und b = 0,253. V, steht fiir das durchschnittliche Volumen der Austenitkérner. Der messbare
Anteil an Martensit im Gefiige ist iiber f in die Gleichung eingebracht.

M2 —-T= %In l% {emp (—W) + 1}] (2.10)

¥

Wie bereits erwahnt fiihrt eine niedrigere Bg — bzw. Mg —Temperatur zu feinerem Gefiige. Dem-
nach wirkt die Korngréfie des urspriinglichen Austenitkorns auf die Platten— bzw. Lattengrifie
des Martensits und des Bainits [YB09]. Wenn die Austenitkérner ein paar Mikrometer grof§
sind, kommt es zu einer Anderung der bainitischen Morphologie. Der Bainit bildet dann nur
sehr kleine Plattchen, die das Austenitkorn iiberkreuzen. Gleichzeitig hat auch die Austenit-
korngréfle Einfluss auf die Beschleunigung der Umwandlung. Bei kleineren Kérner startet die

Umwandlung frither, lduft aber verlangsamt ab, da bei einer gleichen Gréfle von Austenitkorn
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Abbildung 2.18: Abhéngigkeit der Ms — Temperatur von der Austenitkorngréfe [YBO09].

und Bainitlatte oder Platte keine weitere Keimbildung und Wachstum mehr méglich ist [Jac04].

2.3.13 Wirkung unterschiedlicher Legierungselemente

Die chemische Zusammensetzung beeinflusst wesentlich die Fahigkeit der bainitischen Umwand-
lung und der weiteren méglichen Gefiigemorpholgien von Stdhlen. Gerade im Bereich der Einstel-
lung des Zwischenstufengefiiges konnen diese einerseits auf den Umwandlungsbereich, anderer-
seits auf die Umwandlungszeit einen ausschlaggebenden Einfluss nehmen. Da in den Temperatur-
bereichen in denen bainitische Umwandlung stattfindet keine Diffusion von Substitutionsatomen
auftritt beeinflussen diese auch nur indirekt. Das Zusammenwirken der verschiedenen Elemen-
te ist sehr komplex, da sich diese nicht immer proportional ihrer Anteile als Legierungszusatz

auswirken. Zusétzlich beeinflussen sich die Legierungsbestandteile gegenseitig.

Fiir unlegierte Stdhle mit hoherem C—Gehalt {iberlagert sich das Geschehen in der unteren
Perlit— und der Bainitstufe, ohne dass das im Kurvenverlauf deutlich zum Ausdruck kommen
wiirde. Hier tritt keine eigene Bainitnase (C—Form der Kurve im ZTU —Diagramm) auf, iiber
die ein klarer Bereich fiir Zwischenstufengefiige erzielbar wére. Bei legierten Vergiitungsstédhlen
mit Chrom und Mangan liegt zwar meist ein kontinuierlicher Ubergang zwischen Perlit und
Bainit vor, es tritt aber eine deutliche Auspriagung der Umwandlungskurve auf, weshalb die
Umwandlung in die Bainitstufe direkt aus der Austenitstufe erfolgen kann. Bei héher legierten
Stahlen (Cr, Mo, V, W) wird ein zunehmender umwandlungstrager Bereich erkennbar, der sich

bis zur vélligen Unterdriickung des Bainitbereichs ausbilden kann [Vet11].
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Kohlenstoff

Kohlenstoff ist das entscheidende Legierungselement fiir die Giite von Stdhlen allgemein und fiir
die Bainitbildung im Speziellen. Bei einem Kohlenstoffgehalt unter 0,02 % kann keine ausreichen-
de Festigkeit gewéhrleistet werden. Je hoher der Kohlenstoffgehalt ist, umso feiner und schmaéler
werden die Bainitnadeln, da die Diffusion gehemmt ist und die Bainit —Start — Temperatur ab-
gesenkt wird. Zusétzlich wird die Karbidbildung aus dem Ferrit beim unteren Bainit und aus
dem Austenit beim oberen Bainit gefordert. Ab einem Kohlenstoffgehalt von 0,06 % wird im
allgemeinen angenommen dass die Zihigkeit von Stahl abnimmt und der Widerstand gegen
Wasserstoffversprodung (Hydrogen Induced Cracking) sinkt. Ein niedrigerer Kohlenstoffgehalt
verkiirzt wiederum die Inkubationszeit und erhéht die Bg und die Ubergangstemperatur von

oberen auf unteren Bainit [CFT75].

Silizium

Silizium hat einen entscheidenden Einfluss auf die Ausbildung von Restaustenit bei bainitschen
Stahlen. Wie bereits in Kapitel 2.3.10 eingehend beschrieben, ist es im Zementit unléslich und
unterbindet so die Karbidbildung, was in weitere Folge zu Abwanderung des Kohlenstoffs und
damit zu einer Stabilisierung des Restautenits fithrt. Auf die Kinetik der Perlit— bzw. Bainitbil-

dung nimmt Silizium kaum Einfluss.

Hohe Siliziumgehalte wirken sich nachteilig auf die die Walzbarkeit bzw. Oberflichenqualitét
von Stahlen aus, da sich beim Glithlen stark haftender Zunder ausbildet [R6t05][Jac04].

Mangan

Nach Kohlenstoff und Silizium ist Mangan das wichtigste Element in bainitischen Stdhlen. Man-
gan erhoht die Austenitstabilitét in der Bainit und in der Perlitstufe, was die Umwandlungszeiten
verldngert und die Durchhartbarkeit und Verschleibestdndigkeit verbessert. Es senkt die Bg und
fithrt dadurch zu einem feineren Gefiige [Bucck], da bei niedrigeren Temperaturen die Diffusion
schlechter vor sich geht. Mangan erhéht im nicht wirmebehandelten Zustand die Zugfestigkeit
und Streckgrenze des Stahls. Es tendiert zu Seigerungen, was negative Auswirkungen auf die
mechanischen Eigenschaften haben kann. Ab einem Gehalt von 1,6 % wirkt es sich schlecht
auf die Wasserstoffversprodung aus. Mangan ist im Zementit l6slich und bildet mit Kohlenstoff

Mn3zC mit einer zum Zementit isomorphen Struktur [Liin91].

Bor

Bor zeigt im gelosten Zustand die Eigenschaft den Beginn des Ferrit— aber auch des Perlitbereichs
zu verschieben. Der Bainitbereich bleibt jedoch unbeeinflusst, was vor allem eine Moglichkeit
bietet um auch aus der kontinuierlichen Abkiihlung heraus rein bainitische Gefiige einzustellen.
Es verhindert die Selbstdiffusion von Eisen und Diffusion von Kohlenstoff, wodurch es zu keiner

Ferritkeimbildung kommen kann. Weiters wird die Korngrenzenenergie herab gesetzt, weil feine
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kohérente Borkarbide an den Korngrenzen sitzen und die Gitterstruktur verspannen. Fiir Zahig-

keit ist entscheidend, dass der Stickstoff durch Titan oder Aluminium abgebunden wird [Liin91].

Chrom

Ein Element, welchem bei bainitischen Stdhlen besondere Aufmerksamkeit zukommt ist Chrom.
Es fordert einerseits die Karbidbildung, andererseits reduziert es signifikant die Diffusionsfa-
higkeit von Kohlenstoff, was zu dem Solute Drag Like Effect fiithrt. Dabei senkt Chrom Bg
und schniirt den Umwandlungsbereich von Perlit zu Bainit ein. Dies kann zu einem ausgeprag-
tem umwandlungstrigen Bereich zwischen 450 und 550 °C fithren. Bei Stdhlen mit weniger
Chrom — Gehalt ist der Bereich der Bainitbildung fiir kontinuierliche Abkiihlung grofler und
homogener [KWB12]. Durch die erh6hten Chrom —Gehalte kann ein signifikanter Anstieg der
Festigkeit erreicht werden. Hier werden die besten Werte durch isotherme bainitische Umwand-
lung eingestellt. Speziell das Dehngrenzenverhéltnis ist im Bereich der isothermen Umwandlung
20 °C iiber der Ms am héchsten [KWB12]. Chrom fithrt auf Grund des Verschmaélerung des
Phasenumwandlungsbereiches zu einer homogeneren Struktur des Gefiiges bei der kontinuierli-
chen Abkiithlung [KWB12|. Geléstes Chrom in der Matrix hat positive Auswirkungen auf das
Verhalten hinsichtlich Wasserstoffversprédung, da es die Rissausbreitung hemmt [SBS13].

Molybdan

Molybdén erweitert das Zweiphasengebiet Ferrit — Austenit durch Anhebung der Acz—Temperatur
bei gleichbleibender Ac; — Temperatur. Gleichzeitig verschiebt es die Ferrit— und Perlitnase zu
langeren Zeiten, was ein reines Umwandeln in der Bainitstufe erleichert [MMT78]. Es wirkt sich
sehr gut auf die Durchhértbarkeit von Stahlen aus.

Nickel

Nickel fiihrt im Allgemeinen zu einer Herabsetzung der Bainit —Start — Temperatur. Es ist eines
der effektivsten Elemente zur Steigerung von Zahigkeit und Festigkeit. Bei Gehalten von 4 %
schniirt es den Bainitbereich bis zu 10 °C iiber der Martensit —Start — Temperatur ein [EML52].

Phosphor

Phosphor ist ein unvermeidbares Element in Stahlgefiigen. Es erhoht lokal die Harte von Se-
gregationen und beeinflusst dabei die Wassertoffversprédung negativ. Es muss aber auch fest-
gehalten werden, dass Phosphorgehalte bis 0,2 Gew.% zu keiner Abnahme der gleichméfligen
Verformbarkeit fithren. Vor allem bei Stahlen mit Streckgrenzen unter 600 MPa und Zugfestig-
keiten zwischen 600 und 950 MPa zeigt sich der Effekt, wenngleich die Bruchdehnung dennoch
abnimmt [BS15].
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Titan und Stickstoff

Der Einfluss von Titan ist vor allem dahingehend entscheidend, dass es den Stickstoff abbindet
in dem es Titan— Nitride bildet um so das Bor in der Matrix weiter geltst vorliegen zu haben.
Titan—Nitride verhindern dass Kornwachstum beim Erwéirmen der Bramme und in der War-
meeinflusszone beim Schweiflen, was in weiterer Folge positive Auswirkung auf die Zahigkeit
hat. Fiir optimale Festigkeit wird ein Titan — Stickstoff — Verhiltnis > 3,4 empfohlen, < 45 fiir
optimale Zahigkeit [Sch91].

2.4 Wasserstoffversprodung

Unter Wasserstoffversprodung wird im Allgemeinen die Anderung der Sprodigkeit von Metallen
durch Einlagerung von Wasserstoff im Kristallgitter verstanden. Das Phanomen der Wasserstoff-
versprodung betrifft die verschiedensten Metalle mit unterschiedlichen Kristallstrukturen. Be-
sonders die hochfesten Giiten scheinen anfillig darauf zu sein. Es gibt zwei bedeutende Arten von
Wasserstoff im Stahl, jenen der frei beweglich ist und somit auch ausdiffundieren kann und jenen,
der lokal fest sitzt. Im Stahlgefiige fiihren schon geringste Mengen an HT — Konzentrationen zu
Versprodung und mechanischem Versagen. Im Allgemeinen wird die Versprédung auf die span-
nungs —induzierte Bildung der Hydridphase zuriick gefiihrt. Die Rissbildung geht dabei von der
Phasengrenze zwischen dem Metallgitter und dem Wasserstoffeinschluss aus oder direkt vom
sproden Metallhydrid. Wasserstoff besetzt, im Gegensatz zu Kohlenstoff und Stickstoff, im Fer-
rit bevorzugt die Tetraederliicken, hingegen im Austenit vornehmlich an Oktaederliicken. Bei
diesen ist die Losungsenergie geringer als im Ferrit. Dadurch besteht fiir Wasserstoff im Auste-
nit mehr Lésungsvermégen als im Ferrit. Grundséatzlich gilt weiters, dass das Losungsvermogen
fiir Wasserstoff durch den Anstieg der Losungsenergie bei vorhandenem Wasserstoff gesenkt
wird [SBS13].

2.4.1 Modelle zur Beschreibung der Schadigung durch Wasserstoffeinwirkung

FErstmals beschrieben wurde die Wasserstoffversprédung durch W.H. Johnson im Jahr 1875.
1941 stellte C.A. Zapffe die internal pressure theory vor [Zap4l]. Der diffundierende Wasserstoff
sammelt sich an kritischen Punkten, wie beispielsweise Defekten, und rekombiniert dort zu Ha -

Molekiilen. Dies fithrt im Weiteren zu internen Driicken, die Versprodung férdern.

Ein Mechanismus fiir die Wasserstoffverspréodung in Eisenwerkstoffen wird durch das Dekohdsi-
onsmodell (HEDE — Hydrogen—-EnhancedDFEcohesion) [MJT58] erklart. Der Grund ist, dass HT
die kohésive Oberflachenenergie absenkt und somit die benétigte Energie zur Bildung einer neu-
en Oberfliche zu niedrig ist. Auf Grund der geringeren Fliespannung fiir plastische Verformung
als fiir Spaltbruch im Austenit gegeniiber Ferrit ist die Auswirkung im Austenit nicht so grof§

und somit eine besserer Widerstand gegen Wasserstoffversprédung gegeben.
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Mit dem Localised plasticity model kann der metallkundliche Effekt so erklart werden, dass HT
die Versetzungsbewegung fordert, was in lokalen Regionen zu Scher —Instabilitdt fithrt. Dies
stimuliert Fehler im Gitter und fithrt zu Spaltung [SBS13].

Eine Weiterentwicklung dieses Modells stellt das HELP (Hydrogen Enhanced Local Plasticity) —
Modell dar [Bea72|. Hierin wird davon ausgegangen, dass durch den Wasserstoff die Wechselwir-
kung zwischen den Versetzungen reduziert ist und es so in Regionen mit hoher Wasserstoffkon-
zentration, zum Beispiel an Rissspitzen, zu einer lokalen Plastizitatserh6hung kommt [BS94]. Die
Verminderung der Wechselwirkung der Versetzungen wird dabei auf die Anlagerung des Was-
serstoffs im Verzerrungsfeld von Stufenversetzungen zuriick gefiithrt. Die Verzerrung des Gitters
wird durch das Verzerrungsfeld der interstitiellen Wasserstoffatome kompensiert. Zusétzlich wird
das Spannungsfeld der Versetzungen durch die oben beschriebene Reduktion des Schermoduls

auf Grund des Wasserstoffs geschwicht.

2.4.2 Wasserstoffversprodung hochfester Giiten

Martensit gilt als das am meisten anfillige Gefiige bei Wasserstoffversprodung [Hir80]. Wie in
Abbildung 2.19 gezeigt, fithrt die Martensitumwandlung zu einer Erhéhung der Wasserstoff-
diffusivitat [XJY89], der Wasserstoff kann im Austenit durch die Umwandlung zu Martensit
schneller zur Rissspitze diffundieren und begiinstigt in weiterer Folge eine kontinuierliche Riss-
ausbreitung. Grundsétzlich ist dies auf die bessere Diffusivitdt von Wasserstoff in Ferrit als in
Austenit, und auf die hohere Loslichkeit von Wasserstoff in Austenit, zuriickzufithren [FSHT14].
Bei 300 K (also etwa Raumtemperatur) liegt der Diffusionskoeffizient von Wasserstoff in Ferrit
bei Dy =1,26-1078 m?s™1 und in Austenit bei D., = 2,65-10716 m?s~1.
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Abbildung 2.19: Einfluss des Martensitanteils auf die Diffusivitdt von Wasserstoff in kaltge-
walzten korrosionsbestandigen Stdhlen.
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Ryu konnte nachweisen, dass Austenit stirker als reversibler Fangplatz (reversible trapping si-
te) oder Falle fiir Wasserstoff dient als beispielsweise Korngrenzen und Versetzungen in Ferrit,
weil die thermische Energie fiir Wasserstoffdiffusion nicht ausreicht um das Austenitgitter zu
iberwinden [PMLOO2]. Durch die plastische Verformung, die zu Martensitbildung aus dem me-
tastabilen Austenit fiihrt, verdndern sich die Bedingungen fiir den wererbten Wasserstoff. Es
konnte auch gezeigt werden, dass die Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften durch
Wasserstoffversprédung bei TRIP —Stédhlen mit h6herem Anteil an metastabilem Austenit ausge-
pragter ist. Dies ist auf die Verminderung der Bindungsenergie durch die Phasenumwandlung von
metastabilem Austenit in Martensit zuriick zu fithren, wodurch die Mobilitat des Wasserstoffs
erhoht wird [PMLOO02]. In diesem Kontext schlagt Fieldings [FSHT14] und Park [PMLO02] vor,
Restaustenit als Hinderniss fiir die Wasserstoftfdiffusion anzusehen. Ein entscheidendes Kriterium
stellt die Stabilitit des Restaustenits dar. Dieser ist abhingig von der chemischen Zusammen-

setzung (Anteil an gelostem Kohlenstoff), der Gré8e und Form der Bereiche [Ryul2].
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3 Marktiiberblick und Patentrecherche

Da ein wesentlicher Teil des Projektes die Moglichkeit der industriellen Umsetzung von karbid-
freiem Bainit auf nahtlose Stahlrohre betrifft, war es notwendig allfillige Patentschutzrechte zu

iiberpriifen und aufzudecken.

3.1 Konjunkturelle Betrachtungen des Rohrmarktes

Im Bereich der Langprodukte hat das nahtlose Stahlrohr einen bedeutenden Stellenwert einge-
nommen. Verwendung finden Stahlrohre in unterschiedlichen Branchen, wobei als dominierender
Absatzmarkt der Energiesektor hervor sticht.

Sonstige
Bau

01 und Gas
Maschinenbau

Automotive

Chemie und
Petrochemie

Abbildung 3.1: Aufteilung der Anteile der Abnehmerbranchen fiir nahtlose Stahlrohre im Jahr
2013 [Wirl4].

Abbildung 3.1 zeigt, dass mehr als die Halfte aller produzierten Rohre (nahtlos und geschweifit)
fiir den Absatz als OCTG Verwendung finden. Die Entwicklung der Nachfrage fiir Stahlrohre
bis 2014 ist in Abbildung 3.2 aufgezeigt.

Die wesentlichen Abnehmer der stahlproduzierenden und stahlverabeitenden Industrien zeigten
fiir 2014 eine positive Entwicklung, wobei die Wachstumsraten, wie in den Vergleichsbalken in
Abbildung 3.3 zu sehen ist, in den USA deutlich iiber denen in Westeuropa lagen. Es zeigt
sich hier, dass das Wachstum des Automotive—Sektors am stdrksten ausgepragt ist [Wirl5].
Laut Prognosen hélt dieser Trend allerdings nicht an. Fiir den Bereich Automotive wird ein
Wachstum von etwa 2,5 % erwartet, wobei fiir den Maschinenbau ein Wachstum von 3,8 % und
fiir die Bauindustrie sogar 6,3 % vorhergesagt wurden. Zuriickhaltender prognostizierte 2014 die
chemische Industrie fiir 2015, wo ein Wachstum der Sparte von 1,5 % erwartet wird [Wirl5].

Mit 2,7 Millionen Tonnen produzierter Stahlrohre am deutschen Stahlrohrmarkt kam es im Jahr
2014 zwar zu einer Erholung gegeniiber dem Jahr 2013 um 4 %, was jedoch mafigeblich auf die
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Abbildung 3.2: Entwicklung der weltweiten Stahlrohrproduktion [Sch15].

Herstellung geschweifliter Rohre zuriick zu fithren ist. Dieser Trend deckt sich mit dem EU -
weiten Schnitt, wo mit 12,5 Millionen Tonnen produzierter Stahlrohre ebenfalls eine Steigerung
um 4 % erzielt werden konnte. Die stark gesunkenen Rohdlpreise fithrten im Segment der Naht-
losrohre vor allem im zweiten Halbjahr 2014 zu einem signifikant schlechterem Ergebnis als im
Jahr davor und zeigte iiber das Jahr 2014 europaweit gesehen eine Stagnation [10]. Dies spiegelt
sich auch im Preisverfall der nahtlosen Rohre wider [Wirl4].

Die Wirtschaftsvereinigung Stahlrohre e.V. geht zwar fiir 2015 auf Grund der aktuellen weltpoli-
tischen Lage mit diversen Krisenherden in Osteuropa bzw. im Nahen Osten und dem schwécheln-
dem Olmarkt mit rasant gesunkenem Olpreis, wie in Abbildung 3.4 gezeigt, von keiner Zunahme
der weltweiten Nachfrage auf Ol und Gas aus [Wirl4], besonders die Intensivierung der Férde-
rung unkonventioneller Ol- und Gasvorkommen, also das Fracking von Schiefergas, versprachen
zumindest 2014 weltweit dennoch langfristig einen Anstieg des Stahlrohrbedarfs [md/14]. Gegen-
wartig ist die allgemeine globale Stahlprognose fiir das laufende Jahr 2015 sehr zuriickhaltend.
Im Jahr 2014 wurden 1,66 Millionen Tonnen Rohstahl weltweit produziert. Der urspriinglich
positive Impuls der sinkenden Olpreise auf die Industrieproduktion wurde zum Grof8teil durch
die schwachen Konjunkturperspektiven von Russland und Ostasien kompensiert. Die dramati-
schen Entwicklungen an den Bérsen tiber die Sommermonate 2015, hier vor allem die Abwertung
der chinesischen Landeswiahrung Yuan, bringen Sorge und Unsicherheit iiber Massenexporte an
Stahl aus China [Hol15b]. Dennoch wird in diesem Jahr von der EUROFER (The European Steel
Association) erwartet, dass die Stahlnachfrage um 2,0 % steigt, 2016 um 2,5 % [Holl5a]. Der
stark gesunkene Rohélpreis sorgt zuséatzlich fiir eine negative Stimmung auf dem OCTG —Markt.
Wie sehr sich das allerdings auf den Absatz auswirkt bleibt abzuwarten [Wirl5].
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Abbildung 3.4: Entwicklung des Olpreises seit Jinner 2011 [Kol15].

3.2 Patentrecherche

Die Verwendung von bainitischen Stahlen ist fiir unterschiedliche Produkte und Anwendungen zu
finden. In diesem Zusammenhang war es zweckméafig eine umfangreiche Patentsuche aufbauend
auf den drei Standbeinen chemische Zusammensetzung, Herstellweg und Produkt/Anwendung
durchzufiihren. Zu Beginn wurde die Suche ohne Einschrankung, also nach dem Prinzip freedom
to operate, durchgefithrt. Durch die hohe Trefferzahl wurden in weiterer Folge Kriterien festge-
legt, die das Ergebnisfeld einschranken. Die Kriterien und Treffer sind in Tabelle 3.1 detailliert
dargestellt. Die Durchfithrung der Patentrecherche fand im Zeitraum vom 30.03.2015 bis zum
25.06.2015 statt. Aus den erhobenen Daten wurde eine Statistik erstellt, die in Kapitel 3.2.3
wieder gegeben ist und versucht, die Aktivitdten und fithrenden Industriekonzerne aufzuzeigen

die am Weltmarkt zum Thema Bainit agieren.
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3.2.1 Allgemeines zu Patenten

Grundsétzlich werden Patente durch den Antragsteller eingereicht und nach 18 Monaten verof-
fentlicht. Der Vollstidndigkeit halber sei erwédhnt, dass es hierbei den Zeitrahmen betreffend auch
Ausnahmen geben kann. Ab dem Einreichen in einem Land hat der Antragsteller 12 Monate
Zeit um optional eine internationale Anmeldung durchzufithren. Die Erteilung fiir ein Patent in
einem Land kann ab der Anmeldung jederzeit durch einen Priifer erfolgen. Es gilt der Grund-
satz, dass der Erste der ein Patent einreicht, nach der Erteilung auch alle Rechte darauf besitzt.
Fiir Patentverletzungen gelten nur Anspriiche auf erteilte Patente bzw. jene, die sich im Er-
teilungsverfahren befinden, da diese eine Chance auf Erteilung haben. Die Anspriiche der noch
im Verfahren befindlichen Anmeldungen kénnen wihrend des Verfahrens noch gedndert werden.
Ist ein Patent erteilt, kénnen fiir dieses Land keine Anderungen (ein Einspruch ausgenommen)
gemacht werden. Fiir die Patentanmeldung muss nachgewiesen werden, dass die Anmeldung
gerechtfertigt ist und nicht dem Stand der Technik entspricht. Der Stand der Technik umfasst
im Rahmen des Patentrechts alle Kenntnisse, die vor dem fiir den Zeitraum der Anmeldung
mafgeblichen Tag durch schriftliche oder miindliche Beschreibung, durch Benutzung oder in
sonstiger Weise der Offentlichkeit zuginglich gemacht worden sind. Ein Patent kann maximal

20 Jahre lang giiltig sein, danach gilt es als freier Stand der Technik.

3.2.2 Suchkriterien

Mittels der professionellen Software Invention Navigator Premium wurde eine Suchabfrage nach
verschiedenen Kriterien zu Patenten das Bainitische Rohr betreffend machen. Tabelle 3.1 auf Sei-
te 45 zeigt die Suchkategorien und die ausgewiesenen Patentanspriiche. Die Suchabfrage erfolgte
am 30.03.2015 fiir englische und deutsche Begriffe. Die Suche nach den Begriffen (in weiterer
Folge auch als Suchkriterium bezeichnet) in einem Patent kann sich auf die unterschiedlichen
Teile innerhalb des Schriftstiickes ausdehnen. So wurde nach Patenten gesucht welche die Begrif-
fe im Titel (T), Kurzfassung (A), Anspruch (C) und der Beschreibung (D) fithren. In der Spalte
Suchbegriff steht der * als Platzhalter fiir die Ausdehnung des Begriffes bei der Suche (z.B.
Bainite, bainitisch). Bei Suchbegriff Nummer 14 bezieht sich die Zahl 3 in der Spalte Suchbegriff

darauf, dass der * fiir 3 weitere Suchzeichen den Platz frei hélt.
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Tabelle 3.1: Liste der Suchkriterien fiir die Patentrecherche.

L. . Anzahl
. Prioritat Einschrankung
Nr. | Suchbegriff Status . Patent-
ab im Dokument
familien
1. | Bainit* TACD 7820
2. | Bainit* and (*stahl* or steel) TAC 4085
3. | Bainit* and (*stahl* or steel) TACD 6384
4. | Bainit* and (*stahl* or steel) | 01.01.1995 TAC 2984
5. | Bainit* and (*stahl* or steel) | 01.01.1995 TACD 4496
nur erteilte
6. | Bainit* and (*stahl* or steel) | 01.01.1995 TAC 1632
Patente
Osterreich,
Deutsch-
7. | Bainit* and (*stahl* or steel) | 01.01.1995 land TAC 248
and,
Furopa
Bainit* and (*stahl* or steel) nur erteilte
8. - 01.01.1995 TAC 58
and (oil und *OI*) Patente
Bainit* and (*stahl* or steel) nur erteilte
9. 01.01.1995 TAC 1
and OCTG Patente
Zitierte Patente
Bainit* and (*stahl* or steel) nur erteilte )
10. 01.01.1995 (Verweis darauf | 75
and OCTG Patente
und davon weg)
im Verfah-
Bainit* and (seamless or
ren und
11. | nahtlos*) and (*stahl* or | 01.01.1995 . TAC 37
erteilte
steel)
Patente
im Verfah-
Bainit* and (seamless or
ren und
12. | nahtlos*) and (*stahl* or | 01.01.1995 . TACD 141
erteilte
steel)
Patente
Bainit* and (seamless or .
erteilte Pa-
13. | nahtlos*) and (*stahl* or | 01.01.1995 TAC 26
tente
steel)
im Ver-
fahren
14. | (quench* and partition*, 3) | 01.01.1995 | befindliche | TACD 38
und erteilte
Patente

Aus der Trefferzahl (Anzahl der Patentfamilien in Tabelle 3.1) wird der grofie Umfang der

Suchabfrage Nr. 1 sichtbar. Als Patentfamilie wird im Allgemeinen eine Gruppe von Patenten
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bezeichnet, die alle miteinander in Beziehung stehen, in diesem Fall iiber die Prioritdt bzw.
die Prioritdten eines bestimmten Patentdokuments. Beispielsweise versteht die Patentsuchplatt-
form FEspacenet der Europaischen Patentorganisation unter dem Begriff einer Patentfamilie die
Gesamtheit aller Dokumente mit derselben Prioritit oder Kombination von Prioritdten. Zu-
sétzlich ist es notwendig regional kritische Patente bzw. Patentrechtsverletzungen sichtbar zu
machen. Dies wurde schrittweise bis Suchabfrage Nr. 7 mit Einschrankung auf rein erteilte Paten-
te durchgefiihrt. Es konnten 248 erteilte und gegenwiirtig giiltige Patente im Raum Osterreich,

Deutschland und Europa ausfindig gemacht werden.

Eine weitere Suche mit 58 Treffern wurde auf die Begriffe Bainit, Stahl und Ol konzentriert
(Suchbegriff Nr. 8). Bei der Suche Nr. 9 konkretisiert auf OCTG, wurde weltweit nur 1 Treffer
gefunden. Hier wurde fiir eine weitere Suche Nr. 10 nach allen Zitaten die mit dem Patent
zu tun haben angestellt. Diese betrifft einerseits alle Patente die zitiert wurden, andererseits
Patente welche dieses zitieren. Um den Einsatz nahtloser Rohre fiir Industrieanwendungen zu
untersuchen, wurde Abfrage Nr. 11 durchgefiihrt und 141 Treffer erzielt. Das urspriingliche Ziel
des Projektes war die Untersuchung der neuartigen Warmebehandlungsform des Quenching and
Partitioning. Die Suchabfrage Nr. 14 hierzu ergab weltweit 38 Treffer.

3.2.3 Statistische Betrachtungen der Patentanmeldungen

Um die Volatilitdt der erhobenen Patenttreffer zu priifen wurde eine weitere Suchabfrage am
25.06.2015 durchgefithrt. Aus der hohen Zahl an Treffern wurde eine Statistik erstellt, durch

welche die schnellen Entwicklungen im Bereich der Patenterteilungen sichtbar werden.

Vergleich der Patentanmeldungen nach Suchdatum

Ein Vergleich der absoluten Patentanmeldungen zu den Suchdatums 30.03.2015 und 25.06.2015
ist in der Tabelle 3.2 dargestellt. Es zeigt sich, dass nach 3 Monaten die Menge an Patenten die
weltweit erteilt wurden in absoluten Zahlen signifikant wéchst. So ist in Tabelle 3.2 zu sehen, dass
78 Stiick (rund 2 %) seit April zum Thema Bainit und Stahl erteilt wurden. Bei der Suche nach
der Erwahnung von Bainit und Stahl im gesamten Text (TACD) ist der Zuwachs bei 109 Stiick
(rund 2 %) zu sehen. Der Bereich der nahtlosen Rohre mit den Begriffen Bainit, nahtlos und
Stahl, zeigt einen Anstieg von 10 (rund 27 %) bzw. 19 Patenten (rund 15 %).

A. Weber 46



3 Marktiiberblick und Patentrecherche

Tabelle 3.2: Vergleich der Treffer Bainit und Stahl bzw. Bainit und nahtlos und Stahl.

Einschrankung Anzahl
Suchbegriff Patentfa- | Datum

im Dokument

milien

Bainit + Stahl TAC 4085 30.03.2015
Bainit + Stahl TAC 4163 25.06.2015
Bainit + Stahl TACD 6384 30.03.2015
Bainit + Stahl TACD 6493 25.06.2015
Bainit + nahtlos + Stahl | TAC 37 30.03.2015
Bainit + nahtlos + Stahl | TAC 47 25.06.2015
Bainit + nahtlos 4+ Stahl | TACD 141 30.03.2015
Bainit + nahtlos + Stahl | TACD 162 25.06.2015

Regionale Betrachtung und Darstellung der fiihrenden Unternehmen zum Thema Bainit

FEine Betrachtung des umfassenden Begriffs Bainit macht deutlich, wo regional die gréften An-
strengungen zur Untersuchung unternommen werden. Abbildung 3.5 zeigt die 26 fithrenden
Unternehmen, welche die hdufigsten Anmeldungen zum Thema unternommen haben. Besonders
stechen Nippon Steel Corp. mit einem Anteil von 22 % und JFE Steel KK mit 16 % hervor. Erst
auf Platz 10 reiht sich Exxon Mobil Upstream Research Company als erstes nicht —asiatisches
Unternehmen ein. Insgesamt decken diese Firmen eine Summe von 7386 angemeldeten Paten-
ten ab. Thr regionaler Ursprung ist in Abbildung 3.6 zu sehen, wo eine klare Dominanz des

asiatischen Raums sichtbar wird.

M Nippon Steel Corp.
M JFE Steel KK
M Kobe Steel LTD
M Nippon Steel & Sumitomo Metal Corporation
M Sumitomo Metal Ind LTD
W POSCO
M Kobe Seikosho KK
M Kawasakl Steel Corp
W Sumitomo Electric Ind LTD
M Exxonmobil Upstream Research Company
W Hitachi Metals LTD
 ArcelorMittal France
W Hitachi LTD
M NEC Corp
Benteler Automobiltechnology
M ThyssenKrupp Steel Europe
M Baoshan Iron & Steel Co.
Usinor
Aktiebolag SKF
Honda Motor Co LTD
DaimlerChrysler AG
Nucor Corporation
Toyota Jiddsha Kabushiki-gaisha
Nissan Motor Co LTD
7% NTN Corp
Nisshin Steel Co LTD

Abbildung 3.5: Verteilung an Anteilen von Unternehmen zur Patentanmeldung Bainit. Die
Reihung der Unternehmen in der Legende entspricht der Reihung nach Anzahl
an Patentanmeldungen.

Die Darstellung der regionalen Zuordnung ist allerdings aus zwei Griinden nur wenig aussagekraf-

tig. Im mitteleuropéischen Raum werden beispielsweise Entwicklungsergebnisse und industrielle
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Abbildung 3.6: Regionale Zuordnung fithrender Unternehmen bei den Anmeldungen von Pa-
tenten zum Thema Bainit. Die Reihung der Lander in der Legende entspricht
der Reihung nach Anzahl der Anmeldungen von Patenten innerhalb der be-

treffenden Regionen.

Umsetzung oftmals bewusst nicht patentiert, um so Details vor dem Mitbewerber geheim zu hal-
ten. Des Weiteren hat auch die Globalisierung dazu beigetragen, dass sehr viele Unternehmen,
deren Ursprung im asiatischen Raum liegt, ihre Forschungsaktivitdten im européischen Raum

durchfiithren.

Chronologische Entwicklung der Patentanmeldungen zum Thema Bainit und Stahl

Die Suchabfrage zu Bainit und Stahl ergibt insgesamt 7937 Anmeldungen von Patenten in 66
verschiedenen Landern. In Abbildung 3.7 auf Seite 49 ,ist der Verlauf der Anmeldungen tiber
den Zeitraum von 1992 bis 2012 dargestellt. Es zeigt sich ein tendenzieller Zuwachs, wobei vor
allem seit dem Jahr 2011 ein verstarkter Aufwartstrend festzustellen ist. Abbildung 3.8 schliisselt
die Entwicklungskurve nach Hauptanmelderldndern auf. Auch hier bestétigt sich die Dominanz
des asiatischen Raums in denen Erstanmeldungen durchgefiihrt werden. Die meisten Erstan-
meldungen waren hier iiber die letzten 20 Jahre im japanischen Raum zu finden, seit dem Jahr
2005 steigen insbesondere vor allem in China die Patentierungen. Die Abkiirzung WIPO in
der Legende steht fiir World Intellectual Property Organization. Dies gilt, wenn die Erstanmel-
dung (Prioritdtsanmeldung) nicht in einem speziellen Land sondern iiber den globalen Markt
durchgefithrt wird. Aus diesen Entwicklungen ist allerdings nicht ersichtlich, ob Anmeldungen
in Erteilungen iibergehen oder ob diese noch in weiteren Landern durchgefiihrt werden, wo diese

unter anderer Nummer aufgelistet werden.

Die Kurven in Abbildung 3.9 zeigen den Verlauf von angemeldeten und erteilten Patentfamilien
weltweit seit 1992. Gesamt wurden 2965 Patentfamilien mit Bainit und Stahl in Titel, Kurz-
fassung oder Anspriichen angemeldet, wovon 2385 erteilt wurden. Auch hier wird der weltweite
Trend an Forschungsaktivitdt und industrieller Umsetzung hinsichtlich bainitischer Gefiige der
letzten Jahre sichtbar.
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Abbildung 3.7: Anzahl der Anmeldungen pro Jahr zum Thema Bainit und Stahl weltweit.
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Abbildung 3.8: Entwicklung der Anmeldungen tber die 10 hdufigsten Anmelder — Lander Bai-
nit und Stahl weltweit.
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Abbildung 3.9: Vergleich der erteilten und angemeldeten Patentfamilien weltweit zum Such-
kriterium Bainit und Stahl in Titel, Kurzfassung und Anspriichen.

Regionale und chronologische Betrachtung fokussiert auf Bainit bei nahtlosen Rohren

FEine weiterer Fokus der Statistik liegt auf dem Thema Bainit und nahtloses Rohr, deren regionale
und chronologische Entwicklung in den Abbildungen 3.10 und 3.11 dargestellt sind. In Summe
wurden 134 Patente in 20 Staaten weltweit erteilt. Osterreich, Deutschland und Siidkorea haben
hier jeweils 2 % Anteil. Japan fithrt den Markt mit 14 % an, gefolgt von China mit 11 %
und USA, WIPO und Europa mit jeweils 10 %. Abbildung 3.11 zeigt, dass seit dem Jahr 2006

vermehrt Aktivitdten in diesem Marktsegment stattfinden.

Fazit zur statistischen Betrachtung der Patentrecherche

Generell kann man aus den Betrachtungen und der Recherche den Eindruck gewinnen, dass
bis etwa zum Jahr 2005 eine andere Motivation zur Anmeldung und Erteilung eines Patentes
vorgeherrscht hat. Dieses zeigt sich auch iiber die unterschiedlichen Kulturen und damit Regio-
nen. Aus Sicht der Art, wie Patentanspriiche abgesteckt wurden kann eher darauf geschlossen
werden, dass frither eine Erfindung mit einem Patent geschiitzt werden sollte. Bei den jiingeren
Patenten entsteht zunehmend den Eindruck, dass Patente méglichst breit abgesteckt werden, um
vordergriindig pekuniére Ziele zu verfolgen. Des Weiteren muss bedacht werden, dass in jedem
Anspruchsland ein Patentpriifer die vorgelegte Anmeldung erteilen muss. Werden einzelne Teile
abgelehnt, kann es zu detaillierten Verschiebungen kommen, die ein Patent stark einschrianken.
Wie schon erwidhnt wurde ist auch in der mitteleuropéischen Haltung eher die Vorsicht vor Be-
kanntmachung der eigenen Erfindung gegeben und somit das Bestreben, dem Wettbewerb das

eigene Wissen nicht Preis zu geben.
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Abbildung 3.10: Regionale Zuordnung der erteilten Patente zum Suchkriterium Bainit und
nahtloses Rohr in Titel, Kurzfassung und Anspriichen.
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Abbildung 3.11: Chronologische Entwicklung der erteilten Patente zum Suchkriterium Bainit
und nahtloses Rohr in Titel, Kurzfassung und Anspriichen.
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3.2.4 Vorgehen der Patentrecherche

Aus den Suchergebnissen zu den einzelnen Suchkriterien wurden alle Patente in einem Gesamt-
dokument zusammengefiihrt und alle gleichen aufgedeckt. Dies war bei Patenten mit gleicher
Nummer relativ einfach, weit aufwéandiger bei unterschiedlicher Nummerierung und Zugehorig-
keit zu einer Patentfamilie. Hierbei wurde eine Ordnung iiber alle Kategorien hinweg erstellt
und die Titel auf Gleichheit gepriift.

Im néachsten Schritt galt es eine erste Selektion durchzufiihren. Die Titel selbst konnten nicht
als Ausscheidungskriterium heran gezogen werden, da hierauf keine Anspriiche geltend gemacht
werden kénnen. Jedes Patent wurde als Dokument iiber das Internet getffnet und gesichtet. Fi-
ne Ausscheidung erfolgte, wenn wenigstens zwei Sichtungskriterien (Produkt, Chemie allgemein,
Warmebehandlung) in den Anspriichen nicht mit den Eckpunkten des Projektes zusammen ge-
passt haben. Als Beispiel sei hier ein Stahl mit Kohlenstoffgehalt >0,5 % und Anwendung als
Wilzlager genannt. Auf Grund dieser ersten Ausscheidung wurden 297 Patente verworfen und
185 Stiick fiir eine nidhere Betrachtung als Dokument gespeichert.

In der zweiten Selektionsstufe wurden die Patente hinsichtlich Anspruchsregion gepriift und
ein individueller Vermerk gesetzt. Einige Patente, die nur im asiatischen Raum (vornehmlich
China) giiltig sind, wurden iiber die Suchmaschine aufgedeckt, da diese englische Titel und
Kurzfassungen aufweisen. Texte und Anspriiche sind bei diesen Dokumenten in rein chinesi-
scher Schrift bzw. anderen asiatischen Schriftzeichen verfasst, was eine Patentierung fiir den
mitteleuropdischen Raum von vorne herein ausschlieit. Daher wurde dies ebenfalls als Ausschei-
dungskriterium heran gezogen. Neben der regionalen Zuordnung erfolgte eine Kategorisierung
in chemischer Zusammensetzung, Anspriiche auf Wdarmebehandlung und Anspruch als Produkt.
Diese Kategorisierungen ergaben sich daraus, dass Bainit mit seinen Merkmalen in verschiede-
nen Obergruppen Verwendung findet. Manche Erfindungen treffen Produkte, bei denen baini-
tische Stidhle eingesetzt werden, manche verwenden eine genaue chemische Zusammensetzung
um bainitisches Gefiige einzustellen oder manche beanspruchen eine spezielle Prozessroute und
Wiérmebehandlung um Zwischenstufengefiige auszubilden. Bei Anspriichen die auf chemische
Zusammensetzung kombiniert mit einer Warmebehandlung gestellt sind, wurde die Selektion
iiber die chemische Analyse durchgefiihrt.

Zur genaueren Betrachtung wurden in der zweiten Selektionsstufe alle chemischen Zusammenset-
zungen der Patente in eine Matrix eingetragen. Betrachtet wurden die tatsdchlichen chemischen
Analysen der acht im Projekt untersuchten Versuchsschmelzen. Es wurden zwar alle Elemente
bewertet, allerdings kamen schon alle Anspriiche in eine nidhere Betrachtung, wenn die Legie-
rungselemente Kohlenstoff, Silizium, Chrom, Mangan, Molybdidn und Vanadium mit den Ver-
suchsschmelzen iibereinstimmten. Grund ist die Wirkung dieser Elemente auf die Ausbildung
von Bainit. Der Grund hinter der getrennten Betrachtung ist, dass manche Beanspruchungen
nicht ndher auf alle Elemente eingehen, diese aber allgemein mit z. B. unvermeidbaren Verun-
reinigungen abgrenzen. Wichtig ist noch zu betonen, dass nicht nicht jeder Patentinhaber auf
die gleichen Elemente fixe Kriterien setzt. Manchmal werden Elemente variabel in Anzahl und
Kombination beansprucht. Hierfiir wurden bei der Sichtung in der Spalte Zusatzkommentare An-
merkungen gemacht. Es wurde des Weiteren zu diesem Zeitpunkt der Sichtung keine Riicksicht

auf regionale Erteilung oder Veroffentlichung genommen.
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3.2.5 Ergebnis der Auswertung

Im Zuge der Recherche konnte anhand von einigen Patenten die eine oder andere Parallele zur
Idee des Projektes Baintisches Rohr entdeckt werden. Ein deckungsgleiches Patent zur Projek-
tidee Bainitisches Rohr und den acht untersuchten Schmelzen konnte nicht ausgemacht werden.
Sehr viele Anspriiche werden auf genau definierte Gefiigeformen gestellt. Dies kann insoweit als
problematisch angesehen werden, da Bainit eine vielfiltige Ansichtsweise auf die Morphologie
bietet. Beispielsweise kann karbidfreier Bainit in granularen oder lattenartigen oberen Bainit ka-
tegorisiert werden, siehe hierzu Kapitel 2.3.5. Des weiteren decken die chemischen Zusammenset-
zung oft einen breiten Bereich ab, schliefen aber durch die Fixierung eines Legierungselementes

in einem engen Toleranzbereich in weiterer Folge die acht Versuchsschmelzen aus.

Drei Patente wurden als kritisch identifiziert, bei denen es durch individuelle Entwicklung im
Falle einer Weiterfiihrung des Projektes zu Uberschneidungen kommen kann. Es sind dies die
Patente

« WO 2010057235 A1 — Method and apparatus for producing steel pipes having particular

properties,

e« WO 2013018564 A1 — Controlled rolling method of seamless steel tube excellent in strength

and low-temperature toughness,
e US 2005183799 A1 — High strength seamless steel pipe and its manufacturing method.

Grundsétzlich miissen bei der industriellen Umsetzung einer der Versuchsschmelzen alle kriti-
schen Patente verglichen und die endgiiltige chemische Zusammensetzung tiber das bereitgestell-

te Excel-File iiberpriift werden. Eine schnelle Adaptierung der Datei ist hierbei méglich.

Fazit

Zu den untersuchten Themengebieten wurde bislang sehr viel patentiert. Das Bainitische Rohr
fiir eine Anwendung im OCTG —Bereich wurde durch ein Patent ebenfalls abgesteckt. Sehr viele
Anspriiche sind wieder fallen gelassen worden, da das Themenfeld sehr komplex ist und der
Patentanspruch sehr leicht umgangen werden kann. Ein grofler Erkenntnisgewinn kann hinsicht-
lich der Warmebehandlungen fiir das weitere Vorgehen bei den Untersuchungen mitgenommen
werden. Generell kénnen drei Wege der Warmebehandlung fiir bainitische Gefiige (auch speziell

bei Rohren) aus den Patenten zusammengefasst werden:
e Quenching and Tempering (klassische Vergiitungsroute),

e Abschrecken mit Kiihlraten im Bereich von 1 °C/s,
anschlieflend isothermes Halten >42 Minuten,

abschlielend Luftabkiihlung auf Raumtemperatur,

e kontinuierliche Abkiihlung, wobei oft im Bereich der Bainitumwandlung eine kontrollierte
Abkiihlgeschwindigkeit eingestellt wird bzw. wihrend der Abkiihlphase variierende Ab-

kithlraten angewendet werden.
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4 Analyse des Herstellungsprozesses fiir
hochfeste Rohre

FEin wichtiger Aspekt fiir die industrielle Umsetzung eines bainitischen Rohres ist die Darstellung
des notwendigen Prozessweges, um die im Labor erzielten Ergebnisse auf gréflere Dimensionen
anwenden zu kénnen. Gleichzeitig muss aber der Aufwand fiir die Neugestaltung des Prozesses
beziiglich der bestehenden Route gerechtfertigt sein. In vorliegendem Kapitel wird versucht, den
bestehenden Rohrwalzprozess darzustellen, Einfliisse auf die bainitische Gefiigebildung aufzude-
cken und mégliche Prozessrouten zu beschreiben und zu bewerten. Die Betrachtungen wurden
hinsichtlich karbidfreies Bainitgefiige ausgerichtet und basieren auf dem Kenntnisstand aus Lite-
ratur, einem mehrtagigem Seminar zum Thema Bainitisieren, einem im Rahmen des Projektes
durchgefithrten Scientific Day mit Prof. Bhadeshia, Untersuchungen der Versuchsschmelzen,
Werksbesichtigungen bei voestalpine Tubulars GmbH & Co KG (vornehmlich September 2013)
und Informationen der Betriebsassistenten, die durch Interviews und Brainstormingmethoden

gemeinsam erarbeitet wurden.

4.1 Einleitung

Die voestalpine Tubulars GmbH & Co KG stellt nahtlose Stahlrohre in einem Rohrwalzwerk am
Standort Kindberg her. Die Dimensionen umfassen Aulendurchmesser zwischen 25 mm und ca.
180 mm und Wandstarken von 2,60 mm bis 20,00 mm. Die maximale Jahreskapazitiat betragt
400.000 Tonnen verkaufsfertige Rohre. Einsatz finden unlegierte bis mittellegierte Stahle, die im
naturharten oder wirmebehandelten Zustand bzw. vorwiegend mit einer Endenbearbeitung wie
z.B. einer Schweifiphase, einer Stauchung oder einem Gewinde ausgeliefert werden. Als einbau-
fertige Olfeldrohre und Vorrohre zur Drill-Pipe-Fertigung in der Ol- und Gasindustrie (OCTG)
finden 75 % der Rohre Verwendung, die restlichen 25 % der Rohre werden im Non-OCTG-
Bereich als Druck- und Leitungsrohre, Vorrohre fiir Tunnel- und Hangbefestigungen, Rohre
fiir Automobil- und Nutzfahrzeugindustrie, Maschinenbaurohre fiir spezielle Anwendungen und
Vorrohre fiir Ziehereien eingesetzt [KT07].
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4.2 Beschreibung der Schliisselprozesse zur Fertigung nahtloser
Rohre bei der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG

4.2.1 Rohrwerk

Abbildung 4.1 stellt den bestehenden Prozessfluss im Rohrwerk der voestalpine Tubulars GmbH
& Co KG dar. Die Spalte Anlage und Prozessschritt zeigt die Aggregate und den Werkstofffluss
bis zum fertigen Rohr auf. Die Pfeile symbolisieren den Verlauf des Halbzeuges. Die vereinzelt
auftretenden Punkte geben die Stellen im Prozessfluss an, an denen mittels eines Manipulators
das Rohr gehoben bzw. aus der Bahn genommen wird. Diese werden als zusétzlich kritische
Punkte fiir Temperaturverlust angesehen. Die rechteckigen Késten spiegeln den Prozessschritt
und das Aggregat wider (Ausnahme der Drehherdofen der rund dargestellt ist). Die Rauten
stehen fiir Messstellen, an denen ein Qualitédtskriterium wihrend der Prozessroute festgehalten
wird. Ausschiisse werden erst am Ende der Walzstrafle sanktioniert, indem Rohre ausgeschieden

werden.

Die nahtlosen Rohre werden bei der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG mittels des CPE-
Prozesses (cross rolling, piercing and elongating) — der Kombination aus Schragwalzwerk und
StoBbank — hergestellt (siche Kapitel 2.2.5 Seite 13). Im Folgenden soll kurz ndher auf die zwei

Kernprozesse des Schriaglochwalzens und des Streckreduzierens eingegangen werden [KT07].

Schraglochwalzen

Aus Sicht der Verformungskunde ist das Schriaglochwalzen von Blécken zu Rohrluppen der ers-
te Prozessschritt bei der Nahtlosrohrherstellung. Zuvor wird der Block im Drehherdofen auf
1280 °C aufgeheizt und anschlieBend zwischen zwei Walzen iiber einen Dorn gewalzt. Zwei mit-
laufende Diescherscheiben schlieflen dabei den Walzspalt [PKS07]. Der dabei auftretende Frie-
mel - Effekt stellt fiir das Material eine hohe Beanspruchung dar und kann das Walzgut aufreifien,
was zu Innenrohrfehlern fithren wiirde [BL73].

Streckreduzieren

Fiir das Fertigwalzen der Rohrluppen wird ein 28-geriistiges Streckreduzierwalzwerk eingesetzt.
Hierin ist eine definierte Anzahl von Walzgeriisten in einer Reihe dicht hintereinander ange-
ordnet. Beim Durchflauf durch die Gerliste wird der Auflendurchmesser des Rohres in dieser
Reihe kontinuierlich durch die Folge von Kalibern mit abnehmenden Durchmessern auf das ge-
wiinschte Fertigmafl reduziert. Die Umformung erfolgt dabei ohne Innenwerkzeug. Die wirkenden
Léangsspannungen im Rohr wihrend der Querschnittsverminderung sind verantwortlich fiir die
Verdnderung der Rohrwanddicke. Wiirde das Rohr ohne Langsspannungen reduziert werden,
wiirde die Wandstédrke auf Grund der Stauchung des Rohrumfanges zunehmen (Volumenkon-
stanz) [KTO07]. Die Streckung des Rohres von Geriist zu Gertist ist gering, dem entspricht eine
langsame Steigerung der Walzendrehzahlen entlang der Geriistreihe [M6180]. Wegen der ho-

hen erreichbaren QQualitidt der Rohrgeometrie und der hohen méglichen Durchmesserreduktion
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Nahtlosrohr Walzwerk
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werk

nen fiir Premiumqualititen
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Abbildung 4.1: Prozessablauf zur Herstellung eines nahtlosen Stahlrohres der voestalpine Tu-

bulars GmbH & Co KG.
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sind heute im allgemeinen Dreiwalzenanordnungen iiblich. Durch eine konstruktive Losung ist
sichergestellt, dass das Walzkaliber auch bei Anstellung im Produktionsbetrieb immer genau
zentrisch zur Walzlinie ist. Die Walzenlagerung ist stabil und minimiert die Auffederung. Beides

sind Voraussetzungen fiir die Erzeugung engster Toleranzen am Fertigrohr [KT06].

4.2.2 Olfeldrohradjustage

Eine weitere Option der Gefiigeeinstellung fiir nahtlose Rohre ist in der sogenannten Olfeld-
rohradjustage der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG gegeben. Hier steht ein Austenitisie-
rungsofen, eine Rohrschnellkiithlung (umgangssprachlich als Wasserquench bezeichnet), mit der
Option gleichzeitig innen und aufen das Rohr abzuschrecken, und ein Anlassofen zur Verfiigung.
Abbildung 4.2 zeigt den Prozessfluss der Warmebehandlungsméglichkeit iibersichtlich auf. Die
fiir das Finstellen eines bainitischen Gefiiges relevanten Aggregate sind dargestellt, aus Platz-

griinden wurden die Richtaggregate und folgende Anlagen aus dem Schema weggelassen.

Olfeldrohradjustage

Anlage und Prozessschriti]

lisieren

Erwdmung

Kiihlbett /
Zwischenlager

Abbildung 4.2: Prozessablauf des Hirtens und Anlassens in der Olfeldrohradjustage der
voestalpine Tubulars GmbH & Co KG.

4.2.3 Handels— und Sonderrohradjustage

Als dritte Option steht in der Handels— und Sonderrohradjustage ein Blankglithofen zur Ver-
fiigung. Das Prozessflussschema ist in Abbildung 4.3 gezeigt. Diese Information dient aber nur
der Vollstandigkeit halber. Zum einen sind die Anlagenparameter fiir die Einstellung eines hier
untersuchten Gefiiges nicht geeignet, zum anderen wird vom Betriebsleiter der Handels— und
Sonderrohradjustage ein zukiinftiger FEinsatz des Aggregates aus verschiedenen Griinden, wie
Wirtschaftlichkeit und Alter der Anlage, ausgeschlossen. Tatséchlich sind die Prozesszeiten zu

lange um karbidfreies Gefiige bei der vorgegebenen Schmelzenkonzeption generieren zu kénnen.
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Handels- und Sonderrohradjustage

Anlage und Prozessschritt

5

Schleuse Schutzgas S ehluuse- Schnellkiihler

Blankglithofen

Abbildung 4.3: Schema des Prozessflusses im Blankglithofen der Handels— und Sonderrohrad-
justage der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG.

4.3 Einflussfaktoren von Prozess und Werkstoff auf die Ausbildung

eines hochfesten, zahen Gefiiges bei nahtlosen Stahlrohren

In Abbildung 4.4 wird versucht, die Vorgidnge am Rohr und die Einfliisse darauf fiir die Her-
stellung von hochfesten zdhen Rohren in direkte Korrelation zum detaillierten Prozessfluss zu
bringen. Die Untersuchungen basieren auf der Systemanalyse im Rahmen der Dissertation von
Klarner 2009 [Kla09]. Hier ist besonders der Einfluss dreier Parameter im Prozess auf die Ei-

genschaftskombination Festigkeit und Zahigkeit betont:
a) gezielte Temperaturfilhrung vor dem Nachwarmofen,
b) temperaturkontrolliertes Walzen am Streckreduzierwalzwerk,
c¢) Schnellkithlung der Walzader nach dem letzten Umformschritt im Streckreduzierwalzwerk.

Die einfachste Moglichkeit zur Festigkeitssteigerung bietet das temperaturkontrollierte Walzen
am Streckreduzierwalzwerk an. Hierbei kann allerdings die Festigkeit nur relativ wenig beein-
flusst werden. Um zusétzlich auch diese zu verbessern ist es notwendig, eine feinkérnige Mi-
krostruktur einzustellen. Den Haupteinfluss hierauf hat der Gesamtumformgrad vom Block zum
Rohr. Da es beim Walzen von groflen Rohrdimensionen aus den Blécken nur zu wenig Gesamt-
verformung kommt, kann kaum feines Gefilige erzeugt werden. Bei den kleinen Rohrdimensionen
reicht der Umformgrad aus, um feinkérniges Gefiige zu ermoglichen. Neben dem Gesamtum-
formgrad kann durch gezielte Warmebehandlung mittels kithlen der Rohrluppe unter der Ar; -
Temperatur vor dem Nachwarmofen ein mikrostruktureller Vorgang zur Kornfeinung initiiert
werden. Durch Zulegieren von Vanadium wird dieser Effekt noch weiter verstiarkt. Durch die
Rohrschnellkiihlung nach dem letzten Umformschritt kommt es zur signifikantesten Steigerung
der Festigkeit von nahtlosen Rohren [Kla09][KBR11].

4.4 Umsetzung fiir die Herstellung eines bainitischen Rohres

Fiir den Einsatz von Olfeldrohren hauptsichlich eingestellte Gefiige basieren auf der Quenching
& Tempering Route, also dem klassischen Vergiiten [KBR11]. Durch die Umsetzung des Ther-
momechanischen Walzens auf den Prozess der nahtlosen Rohre ist es gelungen, hohe Festigkeit
und verbesserte Zahigkeit im Produkt Nahtlosrohr zusammen zu fithren [Kla09]. Die hier ein-
gestellten Geflige sind als Mischgefiige anzusehen, in denen auch Anteile an Bainit zu finden
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Abbildung 4.4: Einflussanalyse zur Ausbildung eines hochfesten Gefiiges bei der Nahtlosrohr-

herstellung.
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sind [Kla09]. Es gilt nun im Folgenden die Einfliissse und Moglichkeiten zur Gestaltung eines

karbidfreien bainitischen Gefiiges am nahtlosen Rohr heraus zu arbeiten.

4.4.1 Analyse der Einfliisse zur Umsetzung eines karbidfreien bainitischen Gefiige
fiir nahtlose Stahlrohre

Abbildung 4.5 zeigt in Form eines Ishikawa —Diagramms die Einflussfaktoren zur Ausbildung
von karbidfreien Bainit am Nahtlosrohr. Den Haupteinfluss, unabhéngig vom spateren Produkt,
stellt das Legierungskonzept und daraus resultierend die Umwandlungskinetik und Phasenaus-
bildung dar. Auf die Warmebehandlungsart wird im folgenden Kapitel 4.4.2 nidher eingegangen.
Aus dieser heraus ergibt sich in weiterer Folge die Frage der zeitlichen Zusammenhinge aus
gegebenem Anlagenkonzept und der notwendigen metallkundlichen Ablaufe. Die Austenitisie-
rung spielt besonders in Hinblick auf Feinheit des Korns und damit auf die Geschwindigkeit der
Bainitnadelbildung eine bedeutende Rolle. So konnte bei isothermen Umwandlungsversuchen
nachgewiesen werden, dass der Einfluss des Austenitkorns auf die Beschleunigung der Umwand-

lung mafBigeblich wirkt [GPBO09b].

|Legierungselemente Verformung Temperatur-Zeit-Verhaltnis
N\ Rohrdim ension —————— \
A A\ Unterkithlung ———»,
ZTU-Diagramm ————— Gesamtumformgrad ——», \
AY

_— —
. Kithlgeschwindighkeit ——
Mechanische Eigenschaften —— Einzelumformgrad —\ Kihlgeschwindiglei \

Karbidunterdrilckung ——— M\ (Vor)verformung ——\ RA Stabilitst ——\

RA Stabilits ) SWW Stolbank SRW '\ Karbidbildung ————»\ S—
- X A \\* Phasenausbildung 4»\* Karbidfreies
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/ Umwandlung f’ Rohr

Kontinuierliche Abkiihlung i . s e e > % Austenitkorngroe
/ displaiv/diffusiv / Dauer Temperatur
Isotherm —»/ /! AR . .
L /4 Dehnungsinduzierte
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Q&P / / Ausscheidungen
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/ . .
Wirmebehandiung Mlkrostrlfkturelle
Vorgdnge

Abbildung 4.5: Ursachen und Wirkung zur Ausbildung eines karbidfreien bainitischen Gefiiges
bei nahtlosen Stahlrohren.

Auf Grund der Komplexitét des bainitischen Gefiiges miissen speziell fiir die Art der Integration
in den Rohrherstellungsprozess die Unterdriickung und Ausbildung von Rekristallisation und
Vorverformung sowie die mikrostrukturellen Vorginge widhrend der thermomechanischen Be-
handlung beriicksichtig werden. Hierbei spielen die einzelnen Aggregate mit ihren technischen

Parametern eine begrenzende Rolle.

4.4.2 Darstellung moglicher Warmebehandlungen

Im Folgenden werden die vier gangigen Warmebehandlungskonzepte mit Fokus auf die An-
wendbarkeit bei nahtlosen Stahlrohren beschrieben. Eine graphische Darstellung zur besseren
Vergleichbarkeit zeigt Abbildung 4.6. Hierin sind hellgrau Phaseniibergangsbereiche eingezeich-

net.
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---- kontinuierliche Abkihlung
—Q&T

-—Q&P

——isotherm

Prozesstemperatur [°C]

Prozesszeit

Abbildung 4.6: Schematische Darstellung der untersuchten Warmebehandlungsrouten. In hell-
grau sind die Phasenumwandlungsbereiche fiir Martensit und Bainit zur Ver-
deutlichung der Temperaturfithrung hinterlegt.

As—quenched (Abgeschreckt)

Die Prozessroute as—quenched ist fiir eine Gefiigeeinstellung mittels direktem Abschrecken nach
dem Austenitisieren relevant. Es ist die Vorstufe fiir ein anschlieBendes Vergiiten durch Anlas-
sen. Die untersuchten Schmelzen wurden zwischen 910 und 985 °C austenitisiert. Der Tempera-
turbereich der Rohrschnellkiihlung liegt bei 720—-950 °C. Es muss darauf hingewiesen werden,
dass bei der Rohrschnellkiihlung im Rohrwerk ein Kiithltemperaturstopp bei 300 °C festgelegt
ist [K1a09], die aber variabel verdnderbar ist. Bei den untersuchten Schmelzen liegt die Mar-
tensit —Start — Temperatur durchwegs im Bereich zwischen etwa 350—-450 °C. Eine vollstidndige
Martensitumwandlung ist bei 300 °C allerdings noch nicht gewédhrleistet. Diese Art der Warm-
behandlung wire zusitzlich in der Olfeldrohradjustage mittels Austenitisierungsofen und Was-

serquench durchfiihrbar.

Quenching & Tempering (Q&T)

Die klassische Vergiitungsroute wird bereits fiir die gangigen Qualititen der voestalpine Tubu-
lars, im Speziellen und Olfeldrohre von Marktmitbewerbern herangezogen [K1a09][KBR11]. Der
Prozess erfolgt auBerhalb des Rohrwerkes in der Olfeldrohradjustage iiber den Austenitisierungs-

ofen, der Wasserquench und das anschlieBende Vergiiten im Anlassofen.

Quenching & Partitioning (Q&P)

Ein Ziel des Projektes ist es, die Moglichkeiten fiir die neuartige Warmebehandlung Q&P [BE10]
[DMLCT08] aus werkstoffkundlicher und industriell umsetzbarer Sicht zu beleuchten. Die Pro-
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zessroute selbst findet in der wissenschaftlichen Diskussion und im Labormafstab grofilen An-
klang und bietet ein breites Untersuchungsfeld fiir Stahlgefiige [SDMC15]. Der Prozess ist
mafgeblich durch gezieltes Abschrecken des gesamten Materialquerschnittes auf etwa 50 °C
unter die Martensit — Start —- Temperatur und, nach kurzem Halten (géngig sind beispielsweise
5 Sekunden), ein Aufheizen auf die Zieltemperatur zur isothermen Bainitisierung, charakteri-
siert [SAMEO5][PSZ*13]. Eine industrielle Umsetzung ist (zumindest bezogen auf Langproduk-
te) bislang nicht bekannt, zur Zeit findet das Verfahrensprinzip vornehmlich fiir Bleche in der
Automobilindustrie Anwendung [SDMC15]. Im Allgemeinen wird auf die gegenwértige Proble-
matik der Umsetzung fiir groBvolumige Stahlprodukte (Massivumformprodukte) hingewiesen.
Als entscheidende Kriterien im Rahmen der Prozessanalyse sind einerseits die erheblichen Um-
baumafinahmen und andererseits die aufwendige Prozessfithrung zu nennen. Alle relevanten Li-
teraturstellen weisen auf ein notwendiges exaktes Abschrecken und Anlassen hinsichtlich Zeit—
und Temperaturkontrolle hin [SDMC15]. Um das gesamte Rohr homogen abzuschrecken, wird
ein temperiertes Salz— oder Polymerbad empfohlen. Gleiches gilt grundsétzlich fiir die isother-
me Gefligeeinstellung von Bainit. Hier wird auf Grund von Homogenitdt und Verzug auch eine
Wiirmebehandlung mit temperierten fliissigen Medien nahegelegt [SAMEO5][PSZ*13]. Die Um-
baumafinahmen fiir Salzbdder bedingen erhebliche 6konomische, 6kologische und bautechnische
MafBinahmen. Eine nicht ndher untersuchte Moglichkeit wire, Q&P tiber die bestehende Rohr-
schnellkiihlung (Wasserquench) in der Olfeldrohradjustage mit genauer Zeit—Weg Steuerung
zwischen Austenitisierungs— und Anlassofen zu realisieren. Hierbei wiren keine Umbaumafinah-
men sondern nur eine gezielte Adaptierung des Rohrtransportes, der Wasserkithlung und des

Anlassofens notwendig.

Isothermisierung Ofen/Salzbad

Konventionell werden (karbidfreie) bainitische Gefiige iiber den isothermen Halteprozess einge-
stellt. Hierbei wird das Werkstiick nach dem Austenitisieren moglichst rasch auf eine Zieltem-
peratur gebracht, bei welcher das gewtinschte bainitische Gefiige entsteht. Entscheidend sind
vor allem das Abschrecken nach dem Austenitisieren, damit keine unerwiinschten Phasen aus-
gebildet werden kénnen, und des Weiteren die Zeitsteuerung des Isothermisierungsprozesses,
um beispielsweise die Ausbildung von Karbiden zu vermeiden. Aus der Praxis wird, wie be-
reits erwiahnt, vor allem bei Langprodukten eine Behandlung mit einem Salz— bzw. Polymerbad

empfohlen.

Kontinuierliche Abkiihlung

Die Gefiigeausbildung tiber Abkiihlung an der Umgebungsluft direkt nach dem Streckreduzier-
walzwerk stellt die kostengiinstigste Variante der aufgezeigten Warmebehandlungen dar. Hierbei
soll nach der Umformung aus der Produktionshitze im Streckreduzierwalzwerk (Temperatur der
Austenitisierung) durch eine Abkithlung an der Umgebungsluft die gewiinschte Mikrostruktur
eingestellt werden. Realisierbar ist dies iiber die Belegungsplanung am Hubrechenkiihlbett un-

ter Berticksichtigung von Wandstirke und zugehérigem ZTU —Diagramm. Eine Prozessanpas-
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sung ist nur hinsichtlich der Temperaturfithrung im Herstellprozess notwendig. Diese Idee wurde
auch schon durch Gomez et al. [GPB09a|[GPB09b] untersucht und fiir die Herstellung nahtloser
Stahlrohre angewandt bzw. patentiert [GPB10]. Optional kann diese Variante der Gefiigeeinstel-
lung auch in der Warmebehandlung der Olfeldrohradjustage erfolgen. Nach Gesprichen mit dem
Rohrwerksassistenten kann eine Abkiihlung am Hubrechenbett zwischen 30 und 75 Minuten um-
gesetzt werden. Dies deckt sich auch mit numerischen Simulationen aus der Literatur [GPB09a].
Optionale Mafinahmen neben dem Belegungsplan zur Steuerung der Abkiihlbedingungen wéren
Hauben oder Geblése iiber dem Kiihlbett.

Gesamtiiberlegung zu den Warmebehandlungsrouten

Zur Weiterfithrung wére auch eine Kombination der oben beschriebenen Routen denkbar. Be-
sonders eine Kombination der Rohrschnellkiithlung nach dem Streckreduzierwalzwerk mit der
freien Luftabkiihlung verspricht eine ausgezeichnete Moglichkeit, um eine karbidfreie bainitische
Mikrostruktur zu erzielen. Aus der bereits erwdhnten Patentrecherche konnte auch gezeigt wer-
den, dass die Hintergriinde und Technologien zur Herstellung der ToughTubes® [Kla09][ KBR11]

den Zielsetzungen vorliegender Arbeit sehr dhnlich ist.

4.4.3 Beurteilung

In vorliegendem Kapitel wird versucht, die in Kapitel 4.4.2 beschriebenen Warmebehandlungen
nach Merkmalen der Prozessfaktoren und Werkstoffeigenschaften zu reihen. Als Basis wurde
hierfiir die Methode des Quality — Function — Deployment, sieche Abbildung 4.7, verwendet und
an die Gegebenheiten angepasst. In der Spalte Entwicklungsziele wird gezeigt, in welche Rich-
tung das Merkmal durch die Warmebehandlung beeinflusst werden soll. In der Horizontalen
sind die verschiedenen Warmebehandlungsarten aufgetragen. Da die Varianten Q&P und Iso-
thermisierung iiber Salzbad oder Ofenglithung funktionieren kénnen, beides aber zueinander
erheblich unterschiedliche Ausprdgungen und Vorbereitungsmafinahmen bedingt, nehmen diese

jeweils zweifach in der Vergleichsmatrix teil.

Die Bewertung der Merkmale erfolgte nach einem Punkteschema, wie in der Fulzeilenbemerkung
Beziehungsbewertung festgehalten. Um die Merkmale in ihrer Wichtigkeit zu betonen, wurde
eine Gewichtung mit den Faktoren 1-3 eingefiihrt, die dann jeweils mit dem Wert der Bezie-
hungsbewertung fiir die Summe multipliziert werden. Alle Zellen die mit 0 bewertet wurden
sind rot markiert und bedeuten, dass dieses Merkmal fiir die Warmebehandlung nicht méglich
ist. Alle Bewertungen mit 9 bedeuten die beste Moglichkeit fiir diese Route der Gefiigeeinstel-
lung. Die Summe der Produkte aus Merkmal und Gewichtung je Warmebehandlung ergibt den
Wert Reihung absolut. Der Wert Reihung relativ ist der prozentuale Anteil der Summen. Die
Platzierung erfolgte nach der Reihung relativ und verdeutlicht die zu bevorzugenden Warmebe-

handlungen um ein karbidfreies bainitisches Rohr umzusetzen.
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Abbildung 4.7: Bewertung der Warmebehandlungsméglichkeiten fiir bainitische Rohre.

Es kann gezeigt werden, dass die kontinuierliche Luftabkiihlung die beste Variante zur Einstel-
lung des Gefiiges darstellt. Dies ist vor allem dadurch begriindet, dass keine Umbaumafnahmen
notwendig sind und eine Integrierbarkeit in die erste Prozessstufe, also dem Rohrwerk, moglich
ist. Der Energieaufwand ist durch die Abkiihlung, ohne eines zusétzlichen thermischen Aggrega-
tes, erheblich minimiert. Nicht ndher beriicksichtigt sind Aufwéinde zur Adaptierung des Kiihl-
bettes mit Ventilatoren, die eine zusétzliche Méglichkeit zur Steuerung der Abkiihlrate bieten
wiirden. Einen weiteren erheblichen Vorteil bietet bei dieser Form der Warmebehandlung die
Homogenitéit iiber den gesamten Produktquerschnitt. Die Bewertung des Merkmals Energieauf-
wand des Prozesses wird vor allem durch die Notwendigkeit von Abkiihlung auf Raumtemperatur
und Wiedererwiarmung beeinflusst. Zusétzlich muss betont werden, dass es weit aufwéndiger ist,
ein Salz— oder Polymerbad als einen Ofen auf Temperatur zu halten. Grundsétzlich gilt im Ver-
gleich zwischen angelassener Martensitmorphologie und isotherm eingestellten Gefiige seit seiner

wissenschaftlichen Betrachtung letzterer als energieeffizienterer Prozess [CF75].

A. Weber 64



5 Entwicklung anwendungsorientierter Stahlgiiten fiir bainitische nahtlose Stahlrohre

5 Entwicklung anwendungsorientierter

Stahlgiiten fiir bainitische nahtlose Stahirohre

GeméB den formulierten Zielsetzungen wurde zu Beginn des Projektes fiir die Untersuchung eine

erste eigene Legierung abgegossen und untersucht. Hieraus galt es Erfahrungen zu sammeln und

weitere Konzepte fiir Legierungszusammensetzungen zu gestalten, die den Anspriichen an ein

karbidfreies bainitisches nahtloses Stahlrohr gerecht werden kénnen.

5.1

Rahmenbedingungen fiir die Legierungskonzeptionierung

Aus einer vorangegangen Literaturrecherche wurden Rahmenbedingungen erhoben, festgehalten

und zur Gestaltung der ersten Schmelze bedacht:

Um allotriomorphen Ferrit, Widmannstétten — Ferrit und Perlit zu vermeiden, muss bei der
Legierungszusammensetzung darauf geachtet werden, dass die Bainit —Start — Temperatur
unter 500 °C liegt [GPB09a].

Es muss ausreichend Silizium und/oder Aluminium zur Verfiigung stehen, um Zementit-
bildung zu unterdriicken und dem Kohlenstoff ausreichend Zeit zur Verfiigung zu stellen,

um in den Restaustenit zu diffundieren.

Im Endgefiige muss blockartiger Restaustenit vermieden werden, indem ein Maximum an
gelosten Kohlenstoff im Austenit vor der Umwandlung vorliegt [GPB09a].

Hoher Kohlenstoffgehalt im Austenit vermindert die Umwandlungstemperatur und un-
terstiitzt die Bildung von nanokristallinen Bainit. Dies fiihrt zu sehr hohen Festigkeiten,
kann aber auch sehr langen Umwandlungszeiten bedingen, was fiir eine effiziente industri-

elle Umsetzung problematisch ist.

Das Gefiige muss moglichst feinkérnig sein. Dies fithrt zu einer erh6hten Festigkeit durch
die niedrigere Umwandlungstemperatur des an Kohlenstoff angereicherten Austenits. Des
Weiteren erhéht die Feinkornigkeit die Zahigkeit des Stahls. Grobe Austenitbereiche fiih-
ren zu blockartigen Martensitpaketen, die wiederum die Zahigkeit des Materials herabset-
zen [CF75][Bha05b).
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5.2 Vorgangsweise

Unter Beriicksichtigung der Rahmenbedingungen aus Kapitel 5.1 wurde ein Legierungskonzept
erstellt und mittels thermodynamischen Berechnungen, siehe Kapitel 5.3.2, validiert. Nach Ab-
guss der Schmelzenvorgabe wurde diese, im weiteren als Versuchsschmelze 1 bezeichnete Le-
gierung, untersucht. Im Zuge der Untersuchungen und den daraus gewonnenen Erkenntnissen
wurden weitere Legierungen konzeptioniert und charakterisiert. Das schematische Vorgehen, die
chemischen Zusammensetzungen mit Fokus auf die wichtigsten Legierungselemente und die ver-
wendeten Untersuchungsmethoden sind in Abbildung 5.1 zur Ubersicht dargestellt und werden

in den folgenden Unterkapiteln ndher erlautert.

5.3 Untersuchte Stahlgiiten und Ermittlung deren grundlegender

Eigenschaften

Unter Beriicksichtigung der in Kapitel 5.1 beschriebenen Voraussetzungen wurden die im Folgen-
den erlduterten Schmelzen vergossen. Die chemischen Zusammensetzungen der Versuchsschmel-
zen sind im Anhang A.1 in Tabelle A.1 detailliert dargestellt.

Bei der Festlegung der ersten Schmelze (VS1) wurde der Kohlenstoffgehalt so gewahlt, dass die
Schweifibarkeit des Materials noch gewahrleistet bleibt und gleichzeitig Festigkeiten héher als
1000 MPa erreicht werden konnen. Der Siliziumgehalt wurde zur Unterdriickung der Karbid-
bildung mit 1,5 % festgelegt. Zur besseren Durchvergiitbarkeit und Verlingerung der Umwand-
lungszeit in der Bainitstufe wurde der Mangangehalt mit 2 % fixiert.

Auf Grund der Untersuchungen und Erkenntnisse, wie spéter in Kapitel 5.7.1 beschrieben, wur-
den fiir weitere Untersuchungen insbesondere der Mangan— und der Molybdéingehalt abgesenkt.
Wie bereits beschrieben stabilisiert Mangan den Austenit in der Bainitstufe, senkt Bg ab und
erhoht die Durchvergiitbarkeit. Aus der Literatur ist zu erkennen, dass ein Mangangehalt >1,6 %
leicht zu Seigerungen und damit zu Duktilitatseinbusen fithren kann [EJH*11]. Des Weiteren
begiinstigt ein hoher Mangangehalt die Bildung von Karbiden. Ein besonderes Augenmerk muss
auch auf Bor gelegt werden, das mit 33 ppm recht stark dotiert ist. Bor verschiebt die Perlit—
und Ferritnase zu ldngeren Zeiten und erméglicht dadurch bei der kontinuierlichen Abkiihlung
den Bainitbereich zu erreichen.

Der Kohlenstoffgehalt ist fiir die Uberlegungen des zweiten Untersuchungsblocks (VS2, 3 und 4)
beibehalten worden. Durch die metallurgische Herstellung ist der Kohlenstoffgehalt der Schmel-
ze 4 leicht herabgesetzt. Um den Einfluss von Silizium herausarbeiten zu kénnen, wurde dieser
bei Versuchsschmelze 3 auf 0,5 % gegeniiber der beiden anderen Schmelzen mit 1 % reduziert.
Der Chromgehalt wurde bei Versuchsschmelze 4 wie in der Versuchsschmelze 1 beibehalten. Die
Versuchsschmelzen 2 und 3 weisen einen leicht gesenkten Chromgehalt von 1 % auf. Chrom hilft,
ein homogenes Bainitgefiige zu erreichen und verbessert in geléster Form die Wasserstoffbestéan-

digkeit.
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[%] | 1. Leg
C 0,25 ZTU-Diagramme (CCT, TTT) Dilatometer
= Dilatometermessungen < Gleeble 3800
Si 1,25 Jominy Jominy Apparatur
cr 1,30 Kerbschlagversuche Warmebehand-
o - lungsdfen
Mn| 2,00 Versuche Si-Diffusion < Hagemessgerét
Mo| 067 REM
-) Variation Silizium, Chrom
-) Herabsetzen Mangan, Molybdén
Dilatometer
ZTU-Diagramme (CCT, TTT) | Gleeble 3800
B Dilatometermessungen Jominy Appartur
C 025 0,25 0,20 Jominy FTTU Servotest
si | 100 o050] 100 Vergleich unterschiedlicher ARAMIS
Warmebehandlungen: Dilatometer
cr| 1,000 1,00 1,30 Zugproben Gleeble 3800
Kerbschlagarbeit < Kerbschlaghammer
Mn| 1,50 1,50 1,50 P Hartemessgerat
Mo| 050/ 050 0,50 Sauergas (Method A, HIC) Sauergasprufstand
Gefugeuntersuchungen TEM, REM, Licht-
mikroskopie
-) Variation Kohlenstoff, Silizium, Chrom bei den Legierungen 5,6
-) Herstellen einer gangigen Industrieschmelze (Legierung 7)
und Vergleich des Einflusses von Kupfer dazu (Legierung 8)
Dilatometer
e e e e ZTU-Diagramme (CCT, TTT) |« Gleeble 3800
c 007] 015] 007! o007 Dilatometermessungen Jominy Appartur
’ ’ ’ ’ Jominy
- FTTU Servotest
S 1,000 100 021 021
: ’ ’ ’ ’ Vergleich unterschiedlicher ARAMIS
Cr| 1,00/ 100 011 0M Warmebehandlungen: Dilatometer
Zugproben Gleeble 3800
Mn 149 149| 186 1,86 Kerbschlagarbeit < Kerbschlaghammer
Harte Hartemessgerat
Mo 0,52 052| 002 0,02 Sauergas (HIC) Sauergasprifstand
Cu 0 ol o019 0 Gefiigeuntersuchungen TEM, REM, Licht-
’ mikroskopie

Abbildung 5.1: Schema des Vorgehens zu den Untersuchungen und Entwicklungen der Legie-

rungskonzepte. In den weiflen Blocken rechts sind die verwendeten Aggregate
und Apparaturen aufgelistet, die grauen Blécke enthalten auf der linken Sei-
te die Zusammensetzung Hauptlegierungselemente je Versuchsschmelze (hier
als Leg bezeichnet) und rechts die Untersuchungsmethoden zur Charakteri-
sierung. Die Ovale zwischen den Blocken weisen auf die variierenden Haupt-
merkmale der Legierungen und ihrer zu Grunde liegenden Motivation hin.
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Nach der vollstindigen Charakterisierung wurden ergdnzende Untersuchungen mit den Legie-
rungen der Versuchsschmelzen 5—8 angestellt. Grundsétzlich wurde dabei der Kohlenstoffgehalt
so festgelegt, dass die Bedingungen eines niedrig Kohlenstoffstahls erfiillt sind. Die Schmelzen
5 und 6 unterscheiden sich nur durch den Kohlenstoffanteil von Versuchsschmelze 2. Die Le-
gierung 7 hat das Kohlenstoffniveau der Schmelze 5 und entspricht einem Legierungskonzept
aus der Literatur. Dieses gilt als mikrolegierter C-Mn—B Stahl mit einem Festigkeitsniveau bei
etwa 800 MPa Streckgrenze [CRH ' 12]. Schmelze 7 weist als einzige untersuchte Legierung einen
signifikanten Kupfergehalt von 0,2 % auf. Schmelze 8 ergdnzt die Untersuchungen zu Schmelze 7
um den Einfluss des Kupfers sichtbar zu machen. Silizium ist bei den Schmelzen 7 und 8 auf

0,21 %, Chrom auf 0,12 % und Molybdan auf 0,024 % beschrankt.

5.3.1 Berechnungen der ZTU — Diagramme mittels JMatPro® zur Validierung der
Legierungskonzepte

Um die Uberlegungen zur chemischen Zusammensetzung der Stahlgiiten zu validieren, wurden
im Vorfeld der Schmelzenherstellung Berechnungen mittels JMatPro® der Firma Sente Software
Ltd. durchgefiihrt. Durch die Berechnungssoftware sind Darstellungen von temperaturabhén-
gigen Werkstoffeigenschaften wie Phasengleichgewichte, -umwandlungen, Zeit—Temperatur—
Umwandlungsdiagramme (ZTU-und ZTA - Diagramme), Ausscheidungs — ZTU — Diagramme (kon-
tinuierlich und isotherm), physikalische und mechanisch —technologische Eigenschaften verschie-
dener Stahllegierungen méglich. Die Berechnung von kontinuierlichen und isothermen ZTU —
Diagrammen basiert auf einer modifizierten Johnson —Mehl — Avrami —Funktion. Ausgehend von
kontinuierlichen ZTU-Diagrammen kénnen Jominy — Harteverldufe von hochfesten niedrig legier-
ten Stihlen berechnet werden [SGL*03]. Phasengleichgewichte kénnen von Mehrstofflegierungen
auf Basis der CalPhaD —Methode (Calculation of Phase Diagrams) ermittelt werden. Ausgehend
von Phasenanteilen und Phasenzusammensetzungen sowie Mischungsregeln und Gefiigemorpho-
logie kénnen so des Weiteren die oben genannten Werkstoffeigenschaften als Funktion der che-
mischen Zusammensetzung und der Temperatur berechnet werden. Mit JMatPro® ist es auf
Grund der Implementierung von mikrostrukturellen Parametern moglich, den Bogen zwischen
der Materialmodellierung und der Vorhersage von Gefiigeeigenschaften zu spannen. Die Validie-
rung der Software und seiner errechneten Ergebnisse basiert auf umfangreichen physikalischen
Experimenten [SGLT03].

Mit Hilfe der Rechenalgorithmen aus JMatPro® wurden die kontinuierlichen und isothermen
ZTU —Schaubilder der acht Versuchsschmelzen berechnet. Diese dienten als Grundlage fiir die
Validierung der Schmelzen als Konzeptlegierungen fiir die Untersuchungen. Die Diagramme sind
in Anhang A.2.2 dargestellt. Die Korngré8e wurde durchgehend mit 9.0 ASTM festgelegt. Die
Berechnungen erfolgten mit der Lizenz des Industriepartners voestalpine Tubulars GmbH& Co
KG. Die zeitlichen Unterschiede zu den physikalischen Untersuchungen (Dilatometer) variieren
sehr stark, weshalb die Ergebnisse aus den Berechnungen nicht besonders zufriedenstellend sind.
Dennoch kann zu einer ersten Abschitzung, speziell zum Abgleich auftretender Phasen und

Auspriagung verschiedener Umwandlungsgebiete, eine Aussage getroffen werden.
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5.3.2 Berechnungen zur Unterstiitzung der Warmebehandlungen und zugehoriger
Untersuchungen

Zur besseren Abschétzbarkeit der Austenitisierungstemperatur, zur Festlegung der Untersu-
chungstemperaturen fiir unteren bzw. oberen Bainit und zur Vergleichbarkeit der Martensit —
Start — Temperatur wurden thermodynamische Berechnungen durchgefiihrt. Als Grundlage hier-
fiir diente eine Zusammenstellung verschiedener Berechnungsmodelle die durch Buchmayr, 2002
gesammelt wurden [Buc02]. Aus den Berechnungsergebnissen wurden die Austenitisierungstem-
peraturen mit 50 °C iiber der errechneten Acs—Temperatur, siche Gleichung 5.2, festgelegt. Zu-
sitzlich wurden die Acj—Temperatur, siehe Gleichung 5.1, die Martensit —Start — Temperatur,
siehe Gleichung 5.3, 5.4 und 5.5, und die Grenztemperatur fiir den Beginn der Umwandlung des
unteren Bainits, siehe Gleichung 5.6, ermittelt. Die gesammelten Ergebnisse aller acht Schmelzen
sind in Tabelle A.2 im Anhang A.2.1 angefiihrt.

Ac; — Temperatur

« Berechnungsmodell (Gleichung 5.1) nach H. Brandis: TEW Bericht 1, 1075, 8-10:

Ac; =739-22.C+2-5i—T7- Mn—14-Cr+ 13- Mo— 13- Ni + 20- V (5.1)

Die Ergebnisse nach diesem Modell stimmen mit den Messungen aus den Dilatometerunter-
suchungen die in Kapitel 5.3.4 beschrieben sind, bei den Versuchsschmelzen 4 und 6 sehr gut
iiberein. Bei den Schmelzen 2 und 3, mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,25 % liegt die Berech-
nung um etwa 50 °C unter den Messungen. Die Schmelzen mit 0,07 % Kohlenstoff weichen um
10 bis 25 °C ab.

Ac; — Temperatur

« Berechnungsmodell (Gleichung 5.2) nach H. Brandis: TEW Bericht 1, 1075, 8 -10:

Acz =902 — 255-C' +60- S — 11- Mn — 5-Cr + 13- Mo — 20- Ni 4 55-V (5.2)

Die Berechnungen der Acz—Temperatur nach Brandis kénnen bei allen Schmelzen durch die
Messergebnisse sehr gut bestétigt werden. Die Abweichungen betragen bei den Schmelzen zwi-
schen 3 und 14 °C. Schmelze 2 und 8 stimmen genau mit der Berechnung iiberein, einzig Schmelze
5 weicht um 44 °C von der Berechnung ab. Wie bereits erwihnt ist die Acg—Temperatur not-

wendig, um die Austenitisierungstemperatur festzulegen.

Martensit — Start — Temperatur

« Berechnungsmodell (Gleichung 5.3) nach W. Steven, A.G. Haynes: J. Iron Steel Inst. 183,
1956, S. 349:

Mg =561 —-474-C —33-Mn—17-Cr —21- Mo — 17- Nt (5.3)
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Die Schmelzen 5, 7 und 8 mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,07 % weichen um 30 bis 40 °C von
der ermittelten Messung ab. Fiir die héheren Kohlenstoffgehalte stimmen die Rechnungen sehr

gut iiberein.

« Berechnungsmodell (Gleichung 5.4) nach L.D. Jaffee, J.H. Hollomon: Trans.AIME 167,
1946, 617 —626:

Mg = 550—350-C'—40- Mn—35-V —20-Cr—10- Mo—17- Ni—10- Ci—8 W +5- Co+30- Al
(5.4)

Die Ergebnisse dieses Modells gelten fiir die Versuchsschmelzen dhnlich wie nach Stevens (Glei-
chung 5.3). Die Schmelzen 2 und 3 weichen um etwa 10 °C ab, 7 und 8 um etwa 20 °C. Die
Schmelzen 4, 5 und 6 stimmen mit Abweichungen von etwa 3 °C mit den Messungen sehr gut

uberein.

« Berechnungsmodell (Gleichung 5.5) nach K.W. Andrews: J. Iron Steel Inst. 203, 1965,
July, 721-727:

Mg = 512—453-C—16.9- Ni+15-Cr—9.5- M0o+217-C-C—71.5- Mn—67,6-C-Cr (5.5)

Das Modell nach Andrews zeigt bei den Stahlgiiten mit 0,07 % Kohlenstoff eine Temperatur-
abweichung von 40 °C. Die restlichen Qualtitdten mit hheren Kohlenstoffgehalten weichen um
etwa 15 °C ab.

Start — Temperatur fiir unteren Bainit

« Berechnungsmodell (Gleichung 5.6) nach Chang, Bainite Transformation Temperatures in

High — Silicon Steels:

uBg = 500 — (155 & 40)C — (38 + 14)Si — (17 + 13)Mn — (4 + 11)Ni — (10 £ 13)Cr
—(5 +20)Al — (44 56)Co
(5.6)

Die Gleichung 5.6 wurde herangezogen, um die theoretisch maximale und minimale Temperatur
fiir die Umwandlung von unterem Bainit (uBs) zu ermitteln und damit die Temperaturen fiir

die isothermen Warmebehandlungen und fiir Quenching & Partitioning zu wéahlen.

5.3.3 Dilatometeruntersuchungen und Umwandlungsverhalten der untersuchten
Stahlgiiten

Die Kinetik der Phasenumwandlungen und die Ermittlung der ZTU — Diagramme (Zeit — Temperatur —
Umwandlungsschaubilder) erfolgte iiber ein Dilatometer der Firma Bahr DIL805 A am Depart-
ment Metallkunde und Werkstoffpriifung der Montanuniversitiat Leoben. Mit diesem Dilatometer
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wird die Probe induktiv iiber eine wassergekiihlte doppelwandige Spule erhitzt und mittels Gas
(Stickstoff bzw. Helium) kontrolliert abgekiihlt. Dabei wird die Langendnderung (Dilatation) als
Funktion der Zeit bzw. Temperatur aufgezeichnet. Die Temperaturfeststellung erfolgte mittels
Thermoelement Typ S (Pt/Pt10Rh). Die Aufheizrate wurde durchgehend mit 10 K/s festgelegt.
Als Probengeometrie dienten zylindrischen Rundproben mit 6 mm Durchmesser und einer Lan-
ge von 10 £0,1 mm, wobei zur Realisierung der schnellen Abkiihlraten A=0,03 und A=0,1 die
Proben ein Durchgangsloch mit Durchmesser 4 mm hatten um eine Wandstirke von 1 mm zu

bekommen. Die Bestimmung und Erklarung von A= erfolgt durch Gleichung 5.7.

FEinerseits wurden bei den Aufheiz— und Abschreckvorgingen die Temperaturen festgestellt und
mit den Werten aus den JMatPRo® —Untersuchungen und thermodynamischen Berechnungen
verglichen, andererseits wurden bei den isothermen Haltevorgdngen aus den Dilatometerkurven

die Umwandlungszeiten fiir die untersuchten Warmebehandlungen ermittelt.

Exemplarisch ist das Vorgehen anhand der Kurvenverlaufe in Abbildung 5.2 gezeigt. Zur Be-
stimmung der ausreichenden Austenitisierungstemperatur und der Ac; bzw. Acg —Temperaturen
in Bild a, wurde die Dilatation tiber der Temperatur aufgetragen. Die erste Abweichung von der
Aufheizkurve ist die Ac; —Temperatur, und markiert somit den Bereich des Zweiphasengebietes
Ferrit — Austenit. Bei der zweiten Abweichung ist das Zweiphasengebiet vollstdndig durchlaufen
und die Acs —Temperatur erreicht. Durch legen einer Tangente entlang der Aufheizkurve vor Ac,
und nach Acz, kann der genaue Zeitpunkt der Umwandlung festgestellt werden. Da die Aufheiz-
kurve einen merklichen Teil entlang der Tangente verlduft, kann die Austenitisierungstemperatur

mit Acz3+50 °C als ausreichend angenommen werden.
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(a) Dilatometerkurve beim Aufheizen einer Probe. (b) Dilatometerkurve einer bei 400 °C isotherm ge-

Rot eingezeichnet der Kurvenverlauf der Erwar- haltenen Probe. Rot der Kurvenverlauf, griin die
mung, grin die Tangenten und Hilfslinien zur Hilfslinien zur Bestimmung des Umwandlungs-
Bestimmung von Acy und Acs. beginns und —ende, grau der Temperaturverlauf.

Abbildung 5.2: Bestimmung von Umwandlungspunkten der Versuchsschmelze 2 mittels Dila-
tometerkurven.

Zur Bestimmung der notwendigen Haltedauer fiir eine vollstindige Bainitisierung bei der iso-
thermen Gefiigeeinstellung wurde in Bild 5.2 b die Dilatation iiber der Zeit aufgetragen. Durch
anlegen einer horizontalen Geraden (entspricht einer Differenz der Dilatation von 0), wird der

Punkt sichtbar, an dem das Gefiige vollstdndig umgewandelt ist. Zur korrekten Ermittlung der
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Zeit muss der Startpunkt der isothermen Haltezeit ermittelt und dann von der Umwandlungs-
zeit abgezogen werden. Dies variiert bei den unterschiedlichen Isothermisierungstemperaturen
um einige Sekunden. Die vertikale Hilfslinie ganz links markiert den zeitlichen Beginn des iso-
thermen Haltens, die zweite den Beginn der Umwandlung und die Hilfslinie ganz rechts das
Ende der Umwandlung. Aus den Untersuchungen ergeben sich die Umwandlungspunkte die fiir
die Erstellung der isothermen ZTU —Schaubilder notwendig sind und in Kapitel 5.3.4 fiir die

Versuchsschmelzen dargestellt und diskutiert werden.

Zur Erstellung der kontinuierlichen ZTU —Schaubilder wird die Dilatation iiber der Temperatur
nach der Austenitisierung bei unterschiedlichen Abkiihlgeschwindigkeiten aufgetragen. Abbil-
dung 5.3 a stellt den typischen Verlauf beim Abschrecken dar. Um die Abweichung der Kurven
von der Tangente genau bestimmen zu kénnen, empfiehlt sich die erste Ableitung der Kurve
auszuwerten und die Abweichung von der Horizontalen festzuhalten. Ein Beispiel ist in 5.3 b
gezeigt. Die Temperaturen der Umwandlungspunkte werden festgehalten und gemeinsam fiir die
verschiedenen Abkiihlzeiten in einem Diagramm je Schmelze dargestellt (kontinuierliches ZTU).

Die Verbindung der einzelnen Phasenpunkte ergibt die Phasenbereiche im ZTU —Diagramm.
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b) Erste Ableitung der Kurve im Temperaturbe-
reich zwischen 100 und 450 °C aus (a) zur Be-
stimmung der genauen Umwandlungstempera-
turen. Blau der Kurvenverlauf der ersten Ablei-
tung. Die Umwandlungstemperaturen Mg und
MFp sind gesondert ausgewiesen.

(a) Dilatometerkurve einer abgeschreckten (A0, 03) (
Probe. Rot eingezeichnet der Kurvenverlauf,
griin die Tangenten und Hilfslinien zur Bestim-
mung der Umwandlungspunkte (hier Martensit —
Start).

Abbildung 5.3: Bestimmung der Phasenumwandlung fiir die Erstellung eines kontinuierlichen
ZTU —Diagramms. Exemplarisch ist die schnellste Abkiihlung der Versuchs-
schmelze 2 dargestellt.

5.3.4 Ermittelte Zeit — Temperatur — Umwandlungsschaubilder (ZTU — Diagramme)

Die Festlegung der Austenitisierungsbedingungen erfolgte iiber Berechnungen der Acs —Temperatur
nach Buchmayr, 2002 [Buc02], wie bereits in Kapitel 5.3.2 ndher beschrieben wurde. Aus Erstver-
suchen mit jeder Schmelze wurde eine allgemeine Austenitisierungszeit von 5 Minuten bei einer

Aufheizrate von 10 °C/s festgelegt. Die einzelnen Umwandlungsdiagramme (ZTU —Schaubilder)
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sind in den Abbildungen 5.4-5.11 dargestellt. Bei den kontinuierlichen Umwandlungsschaubil-
dern (im Englischen mit CCT — Continuous Cooling Transformation bezeichnet), die jeweils auf
der linken Seite mit a gekennzeichnet sind, wurden reprisentativ sieben Abkiihlkurven einge-
zeichnet (bezeichnet mit \). Die Datenaufnahme erfolgte auf Grund 12 variierender Abkiihlge-
schwindigkeiten. Als schnellste Abschreckbedingung konnte A=0,03 realisiert werden. Die Zeiten
fiir A errechnen sich nach Gleichung 5.7 aus der Abkiihlzeit zwischen 800 und 500 °C und dem

damit verbundenen exponentiellen Verlauf der Abkiihlkurve.

\ — !s00°c — tsoo «c (5.7)
100

Die Bilder rechts mit b gekennzeichnet zeigen die isothermen Umwandlungsschaubilder (im
englischen als TTT — Time Temperature Transformation bezeichnet). Hier wurden unterschied-
liche Haltetemperaturen und Haltezeiten zur Aufnahme der Phasenumwandlungspunkte durch-
gefiihrt. Im allgemeinen wurden zwei Temperaturen 50 und 10 °C unter der Mg gehalten. Im
Bereich iiber Mg wurde jeweils in 10 °C —Schritten gehalten, bis die maximale Starttemperatur
fiir Bainitbildung erreicht wurde. Die weiteren Temperatursteigerungen fiir die Untersuchungen

betrugen +50 °C bis zur ermittelten Acg—Temperatur.

Die Untersuchung der Versuchsschmelze 1 weist einen engen bainitischen Umwandlungsbereich
in beiden ZTU —Schaubildern auf, siche Abbildung 5.4 a und b. Es wird der Unterschied im
Vergleich zu den JMatPro® berechneten ZTU —Schaubildern deutlich, bei denen ein ausge-
pragter Perlitbereich auftritt. Mittels Dilatometeruntersuchungen konnten keine Perlitanteile
festgestellt werden. Bei der isothermen Umwandlung in Abbildung 5.4 b setzt im Bereich der
Mg —Temperatur nach etwa 8 Sekunden die Bainitumwandlung ein. Das bainitische Umwand-
lungsgebiet verzogert sich bei steigender Umwandlungstemperatur auf etwa 80 Sekunden und
endet schliefllich in einem umwandlungstriagen Bereich. Auch wenn die Darstellung auf Grund
der Achsen etwas anderes vermuten lisst, so ist der Temperaturbereich ausreichend, um gezielt
durch isothermes Halten Bainitgefiige zu generieren. Bei der kontinuierlichen Abkiihlung tritt
die Bainitnase im Bereich der Mg —Temperatur bei etwa 400 Sekunden auf. Auch hier stellt sich

ein ausgepragter Bereich fiir die Umwandlung zu Bainit dar.
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Abbildung 5.4: Zeit — Temperatur —- Umwandlungsschaubilder der Versuchsschmelze 1.

Die beiden Abbildungen 5.5 a und b zeigen die Phasenbereiche der Versuchsschmelze 2. Im konti-
nuierlichen Schaubild ist scheinbar die Ausbildung eines umwandlungsfreien Bereiches zwischen
etwa 500 °C und etwa 650 °C zu erkennen. Hier muss auf die Abflachung der Kurve hingewiesen
werden, was in Kombination mit der Temperatur— und Zeitfestlegung zur Aufnahme der Daten

zu diesem Ergebnis fiihrt. Dieser umwandlungsfreie Bereich zeigt sich auch in den Berechnungen

mittels JMatPro® in Abbildung A.2.
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Abbildung 5.5: Zeit — Temperatur —- Umwandlungsschaubilder der Versuchsschmelze 2.

Diese umwandlungstriagen bzw. —freien Bereiche wurden bei allen Versuchsschmelzen aufler 7

und 8 im kontinuierlichen ZTU —Diagramm aufgedeckt.

Bei den isothermen ZTU —Diagrammen der Versuchsschmelzen 4, 5, 6 und 7 in den Abbildun-
gen 5.7-5.10 b tritt der umwandlungstrage Bereich scheinbar besonders ausgeprigt auf. Es
muss hierbei auf die Auswertung der Daten hingewiesen werden. Es wurde bei der graphischen
Ermittlung der Datenpunkte darauf verzichtet die Umwandlungskurven zu antizipieren wenn

keine eindeutige Trennung der Phasen vorlag. Somit wurde ein Verbindungsschluss zwischen
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Perlit und Bainit nicht durchgefiihrt, wenn nicht restlos gekldrt werden konnte ob in einem
Temperaturbereich von 50 °C zwischen zwei Phasen weitere Umwandlung stattfindet. Beide
Fille sind im isothermen ZTU —Schaubild 5.7 b vorzufinden, wo zwischen Bainit und Perlit eine
umwandlungstriger Bereich zu erkennen ist. Der Ubergang zwischen Ferrit und Perlit konnte
nicht naher identifiziert werden, was zu einem offenen unteren Ende des Ferritbereichs in der

Darstellung fiihrt.

Zuriickzufiihren ist dieser Umstand auf die Wirkung und dem Zusammenspiel von verschiedenen
Legierungselementen und wird mit dem Begriff des Solute Drag Like Effect beschrieben. Manche
gelosten Atome (Solute Atoms) segregieren an den Korngrenzen. Dies fithrt zur Absenkung der
Grenzflichenenergie. Daraus resultierend sind die Korngrenzen lokal stiarker gebunden und in
ihrer Beweglichkeit mehr eingeschrankt. Der Solute Drag Effect fithrt beispielsweise zu einer
Absenkung der Rekristallisationstemperatur. Ein Element, welchem bei bainitischen Stédhlen
besondere Aufmerksamkeit zukommt ist Chrom. Es fordert einerseits die Karbidbildung, ande-
rerseits reduziert es signifikant die Diffusionsfahigkeit von Kohlenstoff, was zu dem Solute Drag
Like Effect fithrt [KWB12]. Kinsman und Aaronson zeigten das ein solcher Effekt in Zusammen-
hang mit der Wachstumskinetik von Ferrit im Stahl in Abhéngigkeit verschiedener Legierungs-
elemente wie Nickel, Chrom und Molybdén auftritt [KA67][WVdWVdZ00]. Die subsitutionellen
Legierungselemente sammeln sich an den Ferrit — Austenit Korngrenzen und reduzieren die Koh-
lenstoffaktivitiat. Somit kommt es zum Phinomen der unvollstindigen Umwandlung, was sich
typischer Weise in einer Unterbrechung des Umwandlungsbereiches zwischen der Perlit —Bainit
Phase auswirkt und so zu einer Abflachung der C—Kurve im ZTU —Schaubild fiihrt.
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Abbildung 5.6: Zeit — Temperatur —- Umwandlungsschaubilder der Versuchsschmelze 3.
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Abbildung 5.7: Zeit — Temperatur —- Umwandlungsschaubilder der Versuchsschmelze 4.

Bei Versuchsschmelze 5 muss auf die Schwierigkeit der Ermittlung der Mg der beiden ZTU —
Diagramme hingewiesen werden. Dieser Umstand ergibt sich aus einem Kompromiss bei der
Aufnahme der Daten und der Erstellung des Diagramms. Aus den Dilatometerkurven ist hier
nicht ersichtlich, dass es sich um eine Mischphase aus Bainit und Martensit beim Abschrecken der
Probe handelt. Es konnte keine signifikante Auspriagung der Kurve hinsichtlich unterschiedlich
auftretender Phasen identifiziert werden. Daher wurde im Vergleich mit den ZTU —Diagrammen
aus der JMatPro® beim Abschrecken der reine martensitische Zustand angenommen, obwohl die
Temperatur iiber der Berechnung liegt. Im isothermen ZTU —Diagramm zeigt sich, dass es nach
dem Abschrecken sofort zur Bainitbildung beim Haltevorgang kommt. Daher kann angenom-
men werden, dass die Mg in Verldngerung zu nicht realisierten Abkiihlgeschwindigkeiten bei
etwa 435 °C liegt obwohl aus der Messung nur Mischphasen festgestellt werden konnten. Selbes

Problem tritt bei den Versuchsschmelzen 7 und 8 auf.
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Abbildung 5.8: Zeit — Temperatur —- Umwandlungsschaubilder der Versuchsschmelze 5.
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Abbildung 5.9: Zeit — Temperatur —- Umwandlungsschaubilder der Versuchsschmelze 6.
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Abbildung 5.10: Zeit — Temperatur — Umwandlungsschaubilder der Versuchsschmelze 7.

Die Versuchsschmelzen 7 und 8 unterscheiden sich in ihrer chemischen Zusammensetzung im
Detail nur durch den Zusatz an Kupfer. Bei Schmelze 7 ist der Kupfergehalt auf 0,2 % eingestellt.
Schmelze 8 weist mit 0,016 % keinen signifikanten Gehalt an Kupfer auf. Beide Schmelzen
haben einen Kohlenstoffgehalt von etwa 0,07 %. Silizium ist auf 0,21 %, Chrom auf 0,12 % und
Molybdén auf 0,024 % beschrankt. Der Mangangehalt ist im Vergleich zu den iibrigen Schmelzen
mit 1,88 % etwas erhoht. In den berechneten isothermen ZTU Schaubildern zeigt sich, dass der
Kupfergehalt vor allem Einfluss auf die Verschiebung der Ferrit —Nase zu ldngeren Startzeiten
ausubt. Dafiir ist der Perlitbereich bei der Schmelze 7 mit erh6htem Kupfergehalt ausgepragter
als bei Schmelze 8. Die kontinuierlichen ZTU —Diagramme verlaufen weitgehend dhnlich, wobei
es bei der Versuchsschmelze 8 zu einer kurzen perlitschen Phasenumwandlung kommt, die auch

lichtmikroskopisch festzustellen ist.
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Abbildung 5.11: Zeit — Temperatur — Umwandlungsschaubilder der Versuchsschmelze 8.

Beim Vergleich der Schmelzen 5, 7 und 8 tritt die Wirkung von Molybdan bei der isothermen
Umwandlung zum Vorschein, da der Perlitbereich weit verschoben ist. Bei Versuchsschmelze 6
mit erhéhtem Kohlenstoffgehalt (C 0,15 %) tritt dieser in einem engen Bereich nahe unter Ferrit

wieder auf.

Bei allen ZTU —Diagrammen zeigt sich, dass durch die gewihlte Legierungskonzeption ein geziel-
tes Einstellen von bainitischem Gefiige moglich ist. Die Bereiche des Zwischenstufengefiiges sind
ausgepragt sichtbar und durch die kinetischen Bedingungen gut anzusteuern. Bei den Schmelzen
7 und 8 muss vor allem bei den Gefiigeeinstellungen iiber die Abkiihlvarianten darauf geachtet

werden, welche Mischgefiige durch die eng zusammen liegenden Phasen eingestellt werden.

5.4 Untersuchungsmethoden

Zur Charakterisierung der Versuchsschmelzen 2—-8 wurden verschiedene Untersuchungsmetho-
den fiir die unterschiedlichen Warmebehandlungen, sieche Kapitel 5.5 angewandt. Als Haupt-
kriterium gelten mechanische Kennwerte, die durch einen Zugversuch ermittelt werden kénnen,
und die Kerbschlagarbeit. Zusétzlich wurden die Durchhértbarkeit mittels Jominy — Versuch, die
Harte der jeweiligen Gefiige iber die Messmethode nach Vickers und als Maf fiir die Wasser-
stoffversprodung die Crack Sensitive Ratio ermittelt.

5.4.1 Zugpriifung

Die mechanischen Kennwerte wie Zugfestigkeit, Dehngrenze, Bruchdehnung, Einschniirung und
Gleichmafidehnung wurden aus Zugversuchen nach DIN EN 10002-1 Anhang D [DINO1] mit
der Universalpriifmaschine Zwick/Roell Z250 am Lehrstuhl fiir Umformtechnik bestimmt. Auf
Grund der begrenzten Moglichkeiten aus Vormaterial und zur Verfiigung stehender Aggregate

fir die Warmebehandlung wurde eine Rundzugprobengeometrie mit Durchmesser 10,5 mm und
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einer Messldange von 55 mm gewihlt. Die Gefiigeeinstellung wurde mit der induktiv beheizba-
ren FTTU (Fast Thermal Treatment Unit) des servohydraulischen Umformsimulators Servotest
durchgefiihrt. Der Versuchsaufbau ist in Abbildung 5.12 gezeigt. Das Aufheizen erfolgt induktiv,
das Abkiihlen mittels Luftstrom, Wassernebel oder Wasserstrahl. Sowohl die Aufheiz— als auch
die Kiihlraten kénnen beliebig vorgegeben werden. Die Aufheizraten betrugen fiir alle Versuche
15 °C/s. Am Versuchsende ist auch ein Abschrecken der Probe im Wasserbad méglich. Nach
der Warmebehandlung wurden die Zugproben auf Endmafl, wie in Abbildung 5.13 dargestellt,
fertig gedreht.

;.

r 4
o
-

v}
'I -
Induktionsstabe

Thermoelement

Abbildung 5.12: Versuchsaufbau der Fast Thermal Treatment Unit (FTTU) des servohydrau-
lischen Umformsimulators Servotest. Das Aufheizen erfolgt induktiv, ein Ab-
schrecken ist iiber Wasser, Luft oder Sprithnebel moglich. Zusétzlich kann
eine kontrolliert gesteuerte Abkiihlung tiber die Software des servohydrauli-
schen Umformsimulators realisiert werden.

R, 3.2 Schnitt A-A

30

Abbildung 5.13: Geometrie der angepassten Zugprobe fiir die durchgefiihrten Versuche.

Dreidimensionale Oberflichenmessung und Kraft — Weg — Verlauf der Zugpriifung

Die Vermessung der Zugproben erfolgte mittel optischer Vermessungssoftware der Fa. GOM

ARAMIS. Fiir die dreidimensionale Oberflichenvermessung ist es notwendig ein stochastisches
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Muster auf die Bauteiloberfliche aufzubringen. Es wurde eine Grundierung mit weiflem Lack
aufgebracht und dann ein stochastisches Punktmuster mit schwarzem Lack aufgespriiht. Nach
FEinrichten des Messaufbaues wurde mit einer Aufnahmefrequenz von vier Bildern pro Sekunde
der Zugversuch aufgezeichnet. Zwei unabhédngige Kameras zeichnen in einer kalibrierten Position
ein Stereobild auf, woraus ein Kontinuum zur Berechnung der Verschiebungen und Verzerrun-
gen festgelegt wird. Zur Bestimmung der Verformung wird dieses Kontinuum in Facetten mit
15-15 Pixel unterteilt. Abbildung 5.14 a zeigt eine Probe mit {iberlagerter Auswertemaske und
dem festgelegten Kontinuum in blau. Uber die automatische Berechnungssoftware wird anhand
eines Algorithmus die Position jeder Facette innerhalb eines Bildes bestimmt und mit dem dar-
auffolgenden Bild abgeglichen. Daraus lasst sich die Verschiebung in alle drei Raumrichtungen
des kartesischen Koordinatensystems berechnen iiber die in weiterer Folge auf unterschiedliche
Kennwerte wie Umformgrad oder lokale Dehnung riickgeschlossen wird. Zur Berechnung der
Bruchdehnung und der Einschniirung wurden die Zugproben, wie in Abbildung 5.14 b gezeigt,

vermessen. Als Vermessungskriterium wurde das letzte aufgenommene Bild vor dem Bruch fest-

gelegt.

(a) Zugprobe mit Auswertemaske. Die (b) Vermessung einer Zugprobe mit der Auswerte-
Farben der sind den prozentualen lo- software GOM ARAMIS.

kalen Bruchdehnungen zuordenbar.

Abbildung 5.14: Aufnahme einer Zugprobe mit optischem Vermessungssystem GOM ARA-
MIS vor dem Reissen der Probe.

5.4.2 Bestimmung der Durchvergiitbarkeit mittels Jominy — Tests und
Hartemessung

Zur Bestimmung der Durchvergiitbarkeit wurden Jominy—Tests nach der Norm DIN EN ISO
642 [ISO09] durchgefiihrt. Die Warmebehandlung erfolgte mit dem Warmebehandlungsofen Car-
bolite RHF 14/25 am Lehrstuhl fiir Umformtechnik. Jede Versuchsschmelze wurde mit den nach
Kapitel 5.3.2 festgelegten Austenitisierungstemperaturen behandelt. Die Hartemessung erfolgte
mit der Hartepriifung nach Vickers mit dem Héartepriifgerat EMCO am Lehrstuhl fiir Umform-
technik. Die Kurven der Jominy — Versuche sind in Anhang B.1.10 dargestellt. Zusétzlich wurde
die Durchvergiitbarkeit der Proben bei einer Austenitistierungstemperatur von 1000 °C aufge-

nominen.
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5.4.3 Untersuchungen der Kerbschlagarbeit und der Ubergangstemperatur Ty;,,;

Zur Bestimmung der Kerbschlagarbeit wurden Kerbschlagbiegeproben 10-10 mm (Charpy -V —
notch) mittels Dilatometer der Fa. Bahr DIL805A induktiv wiarmebehandelt. Die Untersuchun-
gen wurden nach ONORM EN ISO 148-1 [ONOO01] am Pendelschlagwerk Zwick/Roell 400 J im
Untersuchungslabor der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG in Kindberg durchgefiihrt.

An ausgewihlten Gefiigen wurde zusitzlich die Ubergangstemperatur Tyjo7; bestimmt, wofiir
die Proben mittels Tieftemperaturkiihlaggregat auf die jeweilige Untersuchungstemperatur ge-
kiihlt wurden. Die Warmebehandlung erfolgte mit der Gleeble 3800. Die Gleeble 3800 ist ei-
ne leistungsstarke thermomechanische Priifmaschine zur instrumentierten Durchfiihrung von
Zug— und Druckversuchen in unterschiedlichen Temperaturbereichen. Mittels Widerstandshei-
zung kénnen metallische Proben bis auf 1700 °C erwarmt werden und/oder einer Kraftbelastung
unterzogen werden. Die Vorteile der Warmebehandlung mittels Gleeble 3800 liegen vor allem in
der vielfaltigen moéglichen Prozessfithrung. Neben sehr hohen Aufheizraten besteht die Moglich-
keit der Luft— oder Wasserabkiihlung. Zusétzlich kénnen mit Laser— und Dilatometersystemen
die Langendehnung und/oder die Querdehnung gemessen werden. Die Probenkammer kann ent-
weder evakuiert oder mit Inertgas gefiillt werden. Im Rahmen der Untersuchungen wurde eine
Vergleichbarkeitsstudie zwischen den Wiarmebehandlungen mit Dilatometer und Gleeble 3800
durchgefithrt. Auf Grund von Kapazitidtsengpéassen konnte nicht ausschliefilich mit einem der
beiden Aggregate gearbeitet werden.

5.4.4 Untersuchungen und Auswertungen zur Wasserstoffversprodung

Zur Charakterisierung des Verhaltens gegen den Einfluss von Wasserstoff auf die verschiedenen
Gefiigemodifikationen wurden sogenannte HIC —Tests (Hydrogen Induced Cracking) im Sauer-
gaslabor der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG durch das dort beschéftigte Fachpersonal in
leicht abgednderter Form (Probengeometrie) nach der NACE Standard TM0284-2011 [NACO03]
Norm durchgefithrt. Hierbei werden Probengeometrien 96 Stunden einer sauren Schwefelwas-
serstoff - Umgebung bei Raumtemperatur (25+£3 °C) ausgesetzt und dann die Oberflaiche auf
Risse untersucht. Diese Risse werden in Lidnge und Breite vermessen und in Relation zu der
untersuchten Fliche gebracht, siehe Gleichung 5.8. Zur qualitativen Reihung wird ausschlie3-
lich auf den Wert CSR (Crack Sensitivity Ratio) zurtickgegriffen. Die Berechnung erfolgt nach
Gleichung 5.8, wobei a die Langen der Risse, b die Breite, W die Probenlidnge und T die Pro-
benbreite ist. Abbildung 5.15 a zeigt das Schema der Vermessung und Berechnung der Methode.
Als Proben wurden genormte Kerbschlagbiegebproben 10-10 mm ohne Kerbung verwendet, die
zuvor induktiv mit dem Dilatometer der Fa. Bahr DIL805 A nach den in Kapitel 5.5 angege-
benen Warmebehandlungsrouten bearbeitet wurden. In Abbildung 5.15 b ist exemplarisch eine

ausgewertete Probe dargestellt.

-100 (5.8)
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T T e T

(a) Schema der Vermessung der Crack Senstive Ra- (b) Vermessung einer Probe aus dem Sau-
tio CSR. ergastest zur Bestimmung der Crack

Sensitive Ratio CSR.

Abbildung 5.15: Darstellung der Vermessung einer Kerbschlagprobe zur Bestimmung der
Crack Senstive Ratio CSR.

5.4.5 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Bainitische Gefiige sind iiber die lichtmikroskopischen Methoden nur sehr schwer zu identifi-
zieren bzw. von Martensit zu differenzieren. Dies liegt vor allem an der geringen Latten— bzw.
Plattenbreite <1 pm, die fiir Standard — Mikroskope nicht auflésbar ist [BhaO1][MVP11]. Nach
eingehender Literaturrecherche und unterschiedlichen Versuchen mit Atztechniken, wurden zur
Vervollstindigung alle produzierten Gefiige aus Dilatometerversuchen und Warmebehandlungs-
routen lichtmikroskopisch untersucht. Als Atzmethoden wurden Nitalitzung, Klemm und LePe-
ra herangezogen. Die Vorbereitungen und Aufbereitungen der Proben fanden am Lehrstuhl fiir
Umformtechnik statt und entsprachen den allgemein giiltigen Abldaufen (Schneiden, Einbetten,
Schleifen, Polieren). Fiir die Beschreibung der einzelnen Atzmethoden ist auf die einschligige

Literatur verwiesen [MVP11][AKF04][HKKWO07][BHA09].

Bestimmung der AustenitkorngriBBe

Die Bestimmung der Austenitkorngrée erfolgte nach Norm ASTM Designation E 112-96 [AST04]
und DIN EN ISO 643:2003 [DINO3]. Hierzu wurden as—quenched — Kerbschlagproben nach den
iiblichen metallographischen Vorbereitungen (Schneiden, Einbetten, Schleifen und Polieren) mit
der Methode nach Bechet — Beaujard [Lobl5| gedtzt und mittels Olympus Image Analysis Softwa-
re iiber die planimetrische Methode vermessen und ausgewertet. Die Warmebehandlung erfolgte
fiir alle Proben bei ihrer jeweilig festgelegten Austenitisierungstemperatur (siehe Kapitel 5.3.2).
Nach dem Atzen und der lichtmikroskopischen Aufnahme wurden die Kérner auf einer Klarsicht-
folie (Folien fir die Overheadprojektion) nachgezeichnet und so die Korngrenzen klar sichtbar
gemacht. Abbildung 5.16 a zeigt ein typisches handbearbeites Gefiligebild, bei dem die Korn-
grenzen des Gefiigebildes nach der Atzung rekonstruiert wurden. AnschlieBend wurde das Bild
eingescannt, in die Software eingespielt und digitalisiert. Besondere Sorgfalt muss dabei auf

die Kalibrierung der BildgréBe und den Abgleich der Vergréferung gelegt werden. Zusétzlich
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(a) Rekonstruiertes Gefiigebild mit sichtbar ge- (b) Trennerbild von a) mit vorgeschlagenen Korn-
machten Korngrenzen und anschlieBender Hand- grenzen (griin) und Nachbearbeitung (rot) zur
vermessung einzelner Korner. automatischen statistischen Auswertung.

Abbildung 5.16: Vermessung der Austenitkérner anhand lichtmikroskopischer Gefiigebilder.

wurden einzelne Kérner per Hand vermessen um spéter das Ergebnis der statistischen Auswer-
tung kontrollieren und nachvollziehen zu kénnen. Die Auswertesoftware erkennt die per Hand
gezeichneten Linien als Grenzen und iiberzeichnet diese mit digitalen Linien der Auswertung,
siehe Abbildung 5.16 b. Bei der planimetrischen Auswertemethode wird die Korngréfle iiber die
Flache der Kérner bestimmt, was voraussetzt, dass jedes Korn vollstdndig geschlossen ist. Da-
her miissen die von der Software vorgeschlagenen Korner kontrolliert und per Hand ausgeglichen
werden. Es entsteht ein sogenanntes Trennerbild, wie in Abbildung 5.16 b, iiber das die Software

die statistische Auswertung der Korngréfien vornimmt.

Zur Auswertung wurden je Versuchsschmelze drei Gefiigebilder nach der oben beschriebenen
Methode bearbeitet und vermessen. Die relevanten Kenngréfien aus der Auswertung sind in Ta-
belle 5.1 exemplarisch fiir VST gezeigt. Die Anzahl der Kérner die vom Kreisrand geschnitten
werden wird durch 2 dividiert und zu der Kornanzahl im Bildinneren addiert. Neben der ver-
schiedenen flichenbezogenen Kenngriflen wird der Korngréfenkennwert G iiber Gleichung 5.9

berechnet, wobei m fiir die Anzahl der Kérner pro mm? Fliche steht.

_ logm

= Tog2 (5.9)
Aus der Elongation wird ersichtlich, ob die Probe vorher verformt wurde. Da alle Werte nahezu
1,00 entsprechen, kann davon ausgegangen werden, dass die untersuchten Gefiige zuvor keiner
Umformung ausgesetzt waren. Zusétzlich wurden noch die Korngrélenverteilung jeder Schmel-
ze ermittelt und iiber die Tabellen aus der Norm in das Langenmafl pm umgerechnet. Fs sei
darauf hingewiesen, dass die amerikanische Norm ASTM E112-96 eine Auswertung der Fliche
in inch? angibt, hingegen die DIN und ISO Normen in mm?. Die Differenz betragt 0,0458, was
zu vernachléssigen ist, da die Genauigkeit der Bestimmung von G nicht kleiner als eine halbe

Einheit ist [MZ11].

Die Auswertung der AustenitkorngréBenbestimmung der einzelnen Versuchsschmelzen ist in Ab-
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Tabelle 5.1: Statstische Auswertung der Austenitkorngréfle der Versuchsschmelze 7.
‘ ‘ Mittelwerte ‘ Bild 1 ‘ Bild 2 ‘ Bild 3 ‘

Gesamtflache [pm?] 60662,24 | 20070,42 | 20343,77 | 20248,06

Anzahl der inneren Korner 1216,00 287,00 227,00 702,00
Flache der inneren Kérner [pm?| 46001,62 | 15004,28 | 15538,86 | 15458,48
Anzahl der Randkérner 132,00 43,00 33,00 56,00
Flache der Randkorner [pm?| 14660,62 | 5066,14 | 4804,90 | 4789,58
Klassifizierung 2 2 2

G-Nummer horizontal 11,53 11,22 10,88 12,49
G-Nummer vertikal 11,58 11,32 10,88 12,54
Elongation 1,00 0,99 1,00 1,00

G-Nummer 11,56 11,27 10,88 12,52

Korngrofie 1 10,09 9,98 9,85 10,43

Korngrofie 2 13,34 13,00 12,48 14,53

bildung 5.17 dargestellt.
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Abbildung 5.17: Vergleich der AustenitkorngréBlen der Versuchsschmelzen 2 -8 bei jeweiliger
Austenitisierungstemperatur (iiber den Sdulen festgehalten). Die Umrech-
nung des G—Werts erfolgte iiber Interpolation der Tabellenwerte aus der
Norm [ASTO04].

Restaustenitbestimmung mit Réntgendiffraktometrie

Frginzend wurden einzelne Proben auf ihren Restaustenitgehalt mittels Rontgendiffraktome-
ter untersucht. Die Bestimmung wurden am Materials Center Leoben Forschungs GmbH dem
Stresstech XSTress 3000 G2 durchgefiihrt.

Die Messungen erfolgten nach einem elektrochemischen Abtrag an der Schnittfliche von 500 pm

bei einer belichteten Flidche von d=3 mm, wobei der Ferrit 40 Sekunden und der Austenit
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180 Sekunden belichtet wird. Als Strahlenquelle dient CrKa. Die Auswertung erfolgt iiber die

Flachenvergleichsmethode.

Das Prinzip beruht darauf, dass Martensit und Restaustenit in unterschiedlichen Gittermodifika-
tionen vorliegen. Die unterschiedlichen Gitterparameter resultieren in qualitativ differenzierba-
ren Beugungslinien nach der Bragg— Gleichung. Die integralen Intensitdten dieser Interferenzen
werden nach Abzug des Untergrunds und Miteinbeziehung des Karbidanteils ins Verhéltnis ge-
setzt und der RA—-Gehalt berechnet.

5.4.6 Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Zur genauen Bestimmung einzelner Gefiige wurde auf elektronenmikroskopische Untersuchungs-
methoden einerseits mit der Forschungsgruppe der Montanuniversitidt Leoben unter der Leitung
von Frau Dr. Spiradek-Hahn fiir TEM — Aufnahmen und andererseits dem Department fiir Me-
tallkunde und Werkstoffpriifung fiir REM — Aufnahmen zurtickgegriffen. Die Charakterisierung
ausgewahlter Gefiige der Versuchsschmelzen 1, 2, 3 und 4 wurden an gediinnten Folien aus dem
Querschnitt von Kerbschlagbiegeproben (mechanisches Diinnen, und elektrolytisches Polieren
bzw. Ionendiinnen bis auf Elektronentransparenz) mit dem Durchstrahlungselektronenmikroskop
Philips CM20 STEM und Tecnai F20 (Hochauflésung) bei der Beschleunigungsspannung von
200 kV durchgefiihrt. Fiir die Abbildung und Analyse des Gefiiges wurden folgende Methoden

genutzt:

1. SE—Abbildung der diinnen Folien mit Sekundéarelektronen (dadurch ist die Homogenitéat
der Probe sichtbar),

2. TEM —Hellfeld—, bzw. Dunkelfeld Abbildung,

3. Elektronenbeugung (jeder Punkt entspricht einer Ebene im reziproken Gitter, Abstdnde
zwischen Punkten zu Zentralreflex kennzeichnen jede Phase und werden iiber Braggsche

Beziehung identifiziert),
4. HAADF — Abbildung (High-Angle Annular Dark-Field).

Zur Bestimmung ausgewéhlter Proben der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 wurden Untersu-
chungen mit dem FIB-REM: DualBeam Focused Ion Beam Gerdt Versa 3D der Fa. FEI des
Departments fiir Metallkunde und Werkstoffpriifung der Montanuniversitit angestellt. Die tech-

nischen Daten gliedern sich wie folgt:
1. Elektronenstrahl: Feldemissionsemitter (optimiert fiir hohe Helligkeit bzw. hohen Strom)
2. Beschleunigungsspannung Elektronenstrahl: 200 V—-30 kV
3. Ionenstrahl: Hochstrom Ionenstrahl mit Ga Fliissig— Metallionenquelle
4. Beschleunigungsspannung lonenstrahl: 0,5 — 30 kV
5. Detektoren: SE, SI

6. Gas Injektion System (GIS): Platin
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7. Mikromanipulator Omniprobe 100.7

Hierfiir wurden Kerbschlagbiegeproben elektronisch leitend eingebettet und nach den geschliffen
und elektrolytisch poliert.

Die Ergebnisse der Gefiigebestimmung wird in den Kapiteln 5.7.2 und 5.7.3 dargestellt und
diskutiert.

5.5 Warmebehandlung

Ausgehend von den bereits in Kapitel 4.4.2 ndher beschriebenen Prozessmoglichkeiten fiir die
FEinstellung bainitischer Gefiige, wurden die Versuchsschmelzen 2—8 einer Vielzahl an Warme-
behandlungen unterzogen. Eine Ubersichtsdarstellung der durchgefiihrten Warmebehandlungen
mit den prozessrelevanten Temperaturen und Zeiten ist in der Tabelle B.1 fiir die Versuchs-
schmelzen 2, 3 und 4 bzw. Tabelle B.2 fiir die Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 zu finden. Auf
Grund der bereits zuvor besprochenen fortschreitenden Untersuchungssystematik wurde zwi-
schen dem Block der Schmelzen 5, 6, 7 und 8 ein anderer Fokus auf die Warmebehandlungen
gelegt als bei den Schmelzen 2, 3 und 4. Versuchsschmelze 1 wurde nach den Voruntersuchungen

auf Grund der Gefiigeanalyse und auftretender massiver Karbide fallen gelassen.

Das Ausgangsziel des Projektes ist ein Vergleich von karbidfreien bainitischen Gefiigezustéan-
de mit Vergiitungsgefiigen. Bei den Schmelzen 2, 3 und 4 wurde dies neben dem as—quenched
Zustand iiber Anlasstemperaturen von 200 bis 700 °C jeweils mit 100 °C Temperaturdifferenz
durchgefithrt. Im Bereich zwischen 300 und 500 °C diente als Vergiitungstemperaturen die Berei-
che des unteren und oberen Bainits, mit denen fiir die weiteren Warmebehandlungen isothermes
Bainitisieren und Quenching & Partitioning (Q&P) ebenfalls gearbeitet wurde. Die Bestimmung
der Temperaturen fiir den oberen und unteren Bainit erfolgte mit Hilfe der Ergebnisse aus den
thermodynamischen Berechnungen in Tabelle A.2. Bei der Warmebehandlung Q&P wurde als
Zielabschrecktemperatur Mg—10 °C festgelegt, bei der die gesamte Probe fiir jeweils 5 Sekunden
gehalten und anschlieBend auf die gewiinschte Bainitisierungstemperatur mit 15 °C/s erhitzt
wird. Als Haltezeit fiir das Anlassen, das Bainitisieren bei isothermer Warmebehandlung und

Q&P wurden durchgehend 10 Minuten gewahlt.

Die kostengiinstigste Variante fiir die Herstellung eines bainitischen Gefiiges stellt, wie in Abbil-
dung 4.7 gezeigt, die Abkiihlung an Luft auf dem Hubrechenkiihlbett dar, die einer exponenti-
ellen Kurve folgt. Aus Temperaturberechnungen mittels der Finiten Elemente Methode (FEM)
kann gezeigt werden, dass durchschnittliche Abkiihlraten fiir nahtlose Rohre mit Wanddicken
zwischen 8 und 24 mm an Luft nach dem Warmwalzen bei 9501000 °C von 0,1-0,5 °C/s
betragen [GPB09a]. Aus der industriellen Praxis variieren die Abkiihlzeiten abhdngig von der
Belegungsplanung des Hubrechenkiihlbettes, weshalb die drei verschiedene Varianten A=2, A=3
und A=5 zur Untersuchung herangezogen wurden. Fiir die Bestimmung von A sei auf die Glei-

chung 5.7 in Kapitel 5.3.3 verwiesen.

Die Abkiihlung A=2 entspricht einer Abkiihlzeit von 200 Sekunden zwischen 800 und 500 °C.

Daraus ergibt sich bei einer Austenitisierungstemperatur von beispielsweise 940 °C (Versuchs-
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schmelze 2) eine gesamte Abkiihlzeit von 28 Minuten, fiir A=3 ergibt das etwa 40 Minuten, fiir
A=5 etwa 70 Minuten. Die Zeiten variieren zwischen den Schmelzen auf Grund der Austenitisie-
rungstemperatur. In der Beschreibung in Kapitel 4.4.2 ist diese Variante der Warmebehandlung
als kontinuierliche Abkihlung benannt. Die Abkiihlung selbst kann erzwungen linear oder nach

einer exponentiellen Funktion erfolgen (wie bspw. bei einer freien Abkiihlung).

Fiir die Untersuchungen der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 wurden zusétzlich solche linear ver-
laufenden Abkiithlungen mit den Abkiihlraten von —3 und -9 °C/s untersucht. Grund hierfiir ist,
dass iiber diese Abkiihlung bei VS7 Daten in der Literatur zu finden sind [? |[CRHT12][HRUK11],
die verglichen werden kénnen und das Verhalten dieser Schmelze bei weiteren Gefiigemodifika-
tionen fiir die anderen Versuchsschmelzen Riickschliisse zulassen soll. Die exponentiellen Ab-
kithlrouten wurden mit A=2 und A=>5 untersucht.

Die Anlasstemperaturen wurden auf 200, 300, 500 und 700 °C mit jeweils 10 Minuten Halte-
zeit beschrankt. Die Bestimmung der Haltezeiten zur vollstdndigen Bainitbildung erfolgte durch
Dilatometeruntersuchungen, wie in Kapitel 5.3.3 beschrieben. Diese variieren zwischen 4 und
10 Minuten. Die Temperaturen fiir die Behandlungen oberer und unterer Bainit wurden durch

die thermodynamischen Berechnungen, wie in Tabelle A.2 gezeigt, bestimmt.

5.6 Numerische Simulation des Umwandlungsverhaltens karbidfreier

Gefiige unter Belastung mit besonderer Beriicksichtigung des
Einsatzes als OCTG

Zur Abschitzung des Einflusses der Verschraubung auf die Umwandlung von metastabilem
(Rest—)Austenit im Rohrgewinde, wurde durch das Institut fir Mechanik der Montanuniversitat
ein Modell auf Basis der Finiten — Elemente — Methode mit dem Programmpaket Abaqus [Das14]
entwickelt. In vorliegendem Kapitel werden die grundsétzlichen Hintergriinde und die Ermittlung
der notwendigen werkstoffkundlichen Parameter nidher beschrieben. Das Materialmodell, die Si-
mulation und die Subroutinen, sind in einem unveréffentlichten Bericht ndher ausgegeben [Kail5]
und nicht Gegenstand der Dissertation. Als Grundlage wurden die chemische Zusammensetzung
der Versuchsschmelze 2, siche Anhang A.1, und die durch physikalische Versuche (Dilatometer,
Gleeble) ermittelten Ergebnisse fiir Mg bei variierender Belastung, Dilatation bei variierender
Belastung, Greenwood —Johnson —Parameter K und das Spannungs—Dehnungsdiagramm her-

angezogen. Das Modell ist auf weitere Schmelzenzusammensetzungen adaptierbar.

5.6.1 Umwandlungskinetik

Fiir die Umwandlungskinetik wurde die erweiterte Koistinen — Marburger Gleichung, siehe Glei-
chung 5.10, angewendet [KM59]. Diese stellt den Zusammenhang zwischen Produktphasenanteil

& und der veranderlichen Mg auf Grund der zusétzlichen Spannungseinbringung dar.

£=1— e @ME-T) (5.10)
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Die spannungsabhéngige Martensit —Start — Temperatur Mg, beschrieben in Gleichung 5.11, ist
die Summe der ermittelten Mg und der Verdnderung der Start — Temperatur AMg auf Grund von
Spannungseinbringung [DGSB85|[GP09]. In Gleichung 5.12 ist gezeigt, dass die Verdnderung der
Martensit —Start — Temperatur AMg von der Mittelspannung oy, und der Vergleichsspannung
o, abhangt.

M¢S = Ms + AMg (5.11)

Aus der Umwandlungskinetik unter Spannung bei 0, sowie +£50 MPa wurden die Martensit —
Start — Temperatur Mg und die Konstanten « fiir die Kurvenanpassung und A bzw. B fiir den
Einfluss der Spannung auf die Mittel- und Vergleichsspannung, ermittelt. Zur Bestimmung von
A und B wird AMg aus Abbildung 5.18 b gemessen und durch Gleichung 5.12 angepasst. Die
spannungsabhingigen Mg —Temperaturen wurden entsprechend der Gleichung 5.10 folgend an-
gepasst. Zur Erstellung der Umwandlungskinetik muss, wie in Abbildung 5.18 a gezeigt, mittels
Strahlensatz die Menge des umgewandelten Produktes in Abhéngigkeit der Temperatur ermittelt
werden. Fiir unterschiedliche Spannungsaufbringungen ergeben sich Kurven wie Abbildung 5.18
b dargestellt. Fiir Mg wurden 331 °C, fir @=0,03 und fiir A bzw. B 0,15 °C/MPa gemessen.
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(a) Beispiel fiir die Anwendung des Strahlensatzes (b) Umwandlungskinetik der Versuchsschmelze 2
zur Ermittlung der Menge des umgewandelten nach dem Abschreckvorgang. Die Ermittlung
Produktes als Funktion der Temperatur. Aus der umgewandelten Martensitmenge erfolgte
den ermittelten Daten werden die Kurven in (b) itber Anwendung des Strahlensatzes aus der Di-
gebildet. latometerkurve.

Abbildung 5.18: Ermittlung der Umwandlungskinetik fiir die Modellierung.

5.6.2 Volumendehnung

Die Ermittlung der relativen Volumendehnung £V von Martensit in Austenit erfolgt nach Glei-
chung 5.13. Als volumetrische Dehnung wurde § = 0,016602 aus der Dilatometerkurve in Ab-
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bildung 5.19, ermittelt.

é
eV = _¢ (5.13)
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Abbildung 5.19: Ermittlung der Volumendehnung aus der Dilatometerkurve.

5.6.3 Umwandlungsplastizitait — TRIP Dehnung

Um die Dehnungen auf Grund der Umwandlungsplastizitdat bestimmen zu kénnen, ist es not-
wendig den sogenannten Greenwood —Johnson —Parameter K zu ermitteln. Die TRIP Dehnung

folgt dem Spannungsdeviator S;; und dem Zusammenhang aus Gleichung 5.14 [LD89]:

é5F = 3K(1 - £)£Sy;. (5.14)

Aus Untersuchungen mit der Gleeble 3800 am Lehrstuhl fiir Umformtechnik wurde die Dilata-
tion bei der Abkiithlung mit A0, 3 unter spannungsbeaufschlagten und spannungsfreien Bedin-
gungen ermittelt. Hieraus konnte der Greenwood —Johnson —Parameter errechnet werden. Der
sogenannte Greenwood —Johnson — Effekt beschreibt, wie der Volumenunterschied zweier neben-
einander vorkommender Phasen in der schwécheren Phase Spannungen induziert [HHRO7]. Bei
der Ermittlung wurden Dilatometerproben in die Versuchskammer der Gleeble 3800 eingespannt
und nach der Austenitisierung bei 940 °C 5 Minuten bis auf Raumtemperatur nach der Abkiihl-
bedingung A0, 3 abgeschreckt.

Bei einer Temperatur Mg+50 °C (bei Versuchsschmelze 2 360 °C) wird die jeweilige Spannung
(50 bzw. 100 MPa Zug oder Druck) angelegt und die Anderung der Dilatation mit aufgezeichnet.
Die aus Abbildung 5.20 a ermittelten Umformgrade der spannungsbeaufschlagten Umwandlun-

gen aufgetragen iiber der Spannung ergeben den Kurvenverlauf in b, der durch eine Gerade
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angendhert wird. Die Steigung K der Geraden entspricht dem Greenwood — Johnson —Parameter

und betrigt 9,8262-107° MPa™!.

0,02 0015
—O0MPa 1 /
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Zug 100 MPa 0.005

0,014

0,00

¢l-]
¢ [-]

0,000
0,01 | /
A e s
0,005 ==
’ ' Aumme der
0,02 — S
_0,010 Mo ROuadat 0“744“_ -
1 aran prityee °
0,03 S 0,015 . . — L. .
0 200 400 600 800 1000 150  -100 50 0 50 100 150
Temperatur [°C] Spannung [MPa]

(a) Abkiihlkurven nach Abschreckvorgang und (b) Die roten Punkte entsprechen dem jeweili-
Spannungsaufbringung +50 °C iiber der Mg der gen Umformgrad nach der Spannungsaufbrin-
VS2. Ermittelt wird der Umformgrad am Ende gung am Ende der Umwandlung aus Abbildung
der Umwandlung, welcher in (b) zur Ermittlung (a). Die blaue Linie ergibt sich aus dem Fit
des Greenwood — Johnson — Parameters aufgetra- der Punkte, dessen Steigung der Greenwood—
gen wird. Johnson — Parameter ist.

Abbildung 5.20: Ubersicht iiber die Ermittlung des Greenwood—Johnson—Parameters der
Versuchsschmelze 2.

5.6.4 Restaustenitgehalte

Um den Einfluss des Restaustenitgehaltes bestimmen zu kénnen, muss die Menge eines sol-
chen abgeschétzt bzw. gemessen werden. Hierfiir wurde die Methode der réntgenographischen
Restaustenitbestimmung verwendet. Die Messungen der Proben erfolgte nach elektrochemi-
schen Abtrag an der Schnittfliche von 500 pm mit der Flachenvergleichsmethode. Es wurde
ein Restaustenitgehalt von 4,9 % ermittelt. Details zum Roéntgendiffraktometer und der Aus-
wertung sind in Anhang 5.4.5 beschrieben.

5.6.5 Mechanische Kennwerte

Fiir die Simulation wurde ein E—~Modul von F = 210 GPa und eine Querkontraktionszahl v = 0,3
angenommen. Zusétzlich wurde aus dem gemessenen Spannungs—Dehnungsdiagramm fiir kar-

bidfreien Bainit eine FlieBkurve nach der Form

k¢ = 900 + 2500- 4! (5.15)

fiir den Bereich ¢ < 0,05 gefittet [Kail5).
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5.6.6 Verwendete Geometrie

Fiir die Modellerstellung wurde als Geometrie ein marktiiblicher Dichtsitz mit Verschraubung

angenomimern.

5.6.7 Ergebnisse aus der Berechnung und Diskussion

Als Grenzbedingung fiir den modellierten Prozess wird das Gewinde so lange verschraubt, bis im
Dichtsitz eine Flachenpressung von 1700 MPa auftritt. Die zuvor beschriebene Kinetik fithrt bei
Raumtemperatur zur vollstindigen Umwandlung des Restaustenits der angenommenen chemi-
schen Zusammensetzung. Durch Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff bei der Umwand-
lung kann es zu einer Absenkung der Mg unter Raumtemperatur kommen. Um diesen Einfluss
abbilden zu konnen, wurde Mg bei 100, 50 und 0 °C variiert. Zusatzlich zu den 5 % Restaus-
tenit wurde ein erhohter Restaustenitgehalt von 15 % bei den variierenden Mg — Temperaturen

simuliert.

Die Ergebnisse der Simulation zeigen, dass es zu einer weitgehend vollstindigen Umwandlung
an den beanspruchten Flachen kommt. Je weiter die Mg —Temperatur abgesenkt wird, um so

geringer wird der Anteil der vollstindig umgewandelten Bereiche.

5.7 Mikrostrukturanalyse der Versuchsschmelzen

5.7.1 Gefiigecharakterisierung der Versuchsschmelze 1

Das ZTU -Diagramm der Versuchsschmelze 1 verspricht eine gute Moglichkeit, um (karbid-
freien) Bainit einzustellen. Auf Grund der lichtmikroskopischen Untersuchungen musste in den
verschiedenen Warmebehandlungen ein sehr karbidreiches Gefiige mit groben Ausscheidungen
festgestellt werden. Auf den ersten Blick muss hier die Legierungskonzeption mit 2,5 % Kohlen-
stoff, 1,3 % Chrom und 2,0 % Mangan kritisch hinterfragt werden. Aus den Zugversuchen konnte
kein Ergebniss erzielt werden, da die Proben sehr sprédes Verhalten zeigten. Es konnten hier auf
Grund von massiv auftretenden Materialfehlern und Rissen keine Messdaten bei den Zugversu-
chen aufgenommen werden. Abbildung 5.21 zeigt zwei Schliffbilder der Verschuchsschmelze 1.
In Abbildung 5.21 a ist eine 20 Minuten isotherm gehaltene Probe bei 410 °C mit LePera—
Atzung dargestellt. Abbildung 5.21 b zeigt eine Probe mit Nital — Atzung nach exponentieller
Abkiihlung A=1,5. In beiden Darstellungen sind weit verstreute Karbide zu sehen. Zugehorige
TEM — Untersuchungen bestétigten die grobe Karbidbildung innerhalb des Gefiiges. Nihere Be-
trachtungen fiihrten zu dem Ergebnis, dass der Mangangehalt mit knapp 2 % zu hoch bemessen
sein konnte. Zusétzlich wurde festgestellt, dass das Ausgangsmaterial aus dem die Proben ge-
fertigt wurden rissig war, was auf Fehler bei der Herstellung zuriick schlieflen lisst. Allgemein
wurden grobe Ausscheidungen und ein inhomogenes Gefiige iiber die unterschiedlichen Warme-
behandlungen deutlich. Die Praparation der Flichen war auf Grund der hohen Hérte und der

extremen Sprodigkeit kaum méglich.
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(a) LePera— Atzung der Versuchsschmelze 1 nach (b) Nital - Atzung der Versuchsschmelze 1 nach kon-

isothermer Warmebehandlung bei 410 °C 20 Mi- tinuierlicher Abkiithlung A=1,5 mit hervorgeho-
nuten mit hervorgehobenen Karbiden. benen ausgeschiedenen Karbiden.

Abbildung 5.21: Gefiigebilder der Versuchsschmelze 1 mit groben Karbiden.

5.7.2 Gefiigecharakterisierung der Versuchsschmelzen 2, 3 und 4 mittels
Transmissionenelektronenmikroskop (TEM)

Zur genaueren Betrachtung mittels TEM wurden bei der Versuchsschmelzen 2 die as—quenched —
Zustinde, die kontinuierliche Abkiihlung bei A=2 und die Q&P —Gefiige herangezogen. Auf
Grund des urspriinglich bevorzugten Legierungskonzeptes wurde das Hauptaugenmerk auf die
Versuchsschmelze 2 gelegt und zusétzlich Vergleichsuntersuchungen der Schmelzen 3 und 4
durchgefiihrt. Alle Gefiige wurden mittels Sekundéarelektronenaufnahmen (SE), TEM Hellfeld—,
bzw. Dunkelfeld Abbildungen, HAADF-Bilder (High - Angle Annular Dark Field) und vereinzelt
auch Elektronenbeugung untersucht.

Versuchsschmelze 2 weist einen Kohlenstoff — Gehalt von 0,26 %, Silizium — Gehalt von 1,0 % und
einen Chrom — Anteil von 1,0 % auf. Der as—quenched Zustand der VS2 zeigt im SE—Bild 5.22 a
viele glatte Flachen mit Nadelstruktur, wobei einige Nadeln Ausscheidungen aufweisen. Aus der
HAADF - Aufnahme wird ersichtlich, dass diese Ausscheidungen kreuzweise vorliegen, was auf
angelassenen Martensit riickschlieBen lidsst. Bei hoher Aufloésung mit dem TEM in Abbildung 5.23
a werden hellgraue Bereiche an den Lattengrenzen sichtbar, die mittels Beugungsbild als RA
identifiziert werden konnten. Abbildung 5.23 b zeigt eine typische Martensitlatte mit hoher
Versetzungsdichte. Generell kann fiir den Zustand VS2 as—quenched iiberwiegend Martensit mit
RA an manchen Latten festgehalten werden. Mittels Rontgendiffraktometer wurde ein RA —
Gehalt von 4,9 % festgestellt.
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(a) SE-Bild der Versuchsschmelze 2 as—quenched (b) VS4 zeigt mehr Ausscheidungen als VS2, wobei
weist eine feinere nadelige Struktur im Vergleich diese vor allem in 2 Orientierungsrichtungen vor-

zu V54 auf. liegen.

Abbildung 5.22: SE—Bilder der Versuchsschmelze 2 und 4 as—quenched.

(a) Hellgrauer Bereich an der Laﬁtengl:en_ze kann (b) Zentral im Bild eine typische Martensit — Latte
durch das Beugungsbild als RA identifiziert wer- mit hoher Versetzungsdichte zu erkennen.

den.

Abbildung 5.23: TEM —Bilder der Versuchsschmelze 2 as—quenched.

Im direkten Vergleich hierzu wirkt der VS4 as—quenched —Zustand gréber. Es kann eine Struk-
tur mit Ausscheidungen in zwei Orientierungsrichtungen bei den SE—Bildern, Abbildung 5.22 b,

A. Weber 93



5 Entwicklung anwendungsorientierter Stahlgiiten fiir bainitische nahtlose Stahlrohre

festgestellt werden. Hier muss natiirlich die etwas hohere Austenitisierungstemperatur beriick-
sichtigt werden. Die Bestimmung der Austenitkorngréfie, in Abbildung 5.17 dargestellt, weist
hier auf eine Ausgangskorngréfie von durchschnittlich etwa 8 pm hin, was etwas doppelt so
grof} ist wie bei der VS2. VS4 zeichnet sich durch einen leicht gesenkten Kohlenstoff — Gehalt
(0,21 %) und einen etwas héheren Chrom—Gehalt (1,3 %) gegeniiber der VS2 aus. Das Chrom
kann bis knapp 3 % in Zementit eindiffundieren und so einen mafigeblichen Beitrag zur Vergro-
berung beitragen. Auch die TEM Aufnahmen in Abbildung 5.24 a und b weisen wie bei V52
auf Martensit und angelassenen Martensit im Gefiige hin. Typisch hierfiir sind die Karbide, die
in verschiedenen Orientierungsrichtungen (gekreuzt) innerhalb der Latte ausgeschieden vorlie-
gen. An den Lattengrenzen ist mehr RA sichtbar. Fiir die gesamte Probe VS4 as—quenched gilt,
dass als Grundphase Martensit vorliegt und zuséatzlich mehr angelassener Martensit und grébere
Ausscheidungen auftreten als bei VS2 as—quenched.

(a) Karbide in drei Orientierungssystemen (typisch (b) Lattengrenze hellgrau weist auf RA hin, zu-

fiir den angelassenen Martensit) im Latteninne- sétzlich sind gekreuzte Ausscheidungen erkenn-
ren, RA an den Lattengrenzen. Das Bild ist re- bar. Der Farbunterschied der Latten entsteht auf
prasentativ fiir die ganze Probe. Grund der Orientierungslage.

Abbildung 5.24: TEM —Bilder der Versuchsschmelze 4 as—quenched.

FEine nidhere Untersuchung der Proben mit kontinuierlicher Abkiihlung nach A=2 bei VS2 und
VS4 brachte in beiden Féllen karbidfreien Bainit zum Vorschein. Diese Abkiihlzeit wurde auf
Grund der angegebenen Werte aus der Literatur gewahlt, wo Berechnungen zur freien und unbe-

einflussten Abkiihlung von Stahlrohren im Bereich zwischen 8 und 24 mm Wandstéirke angestellt

A. Weber 94



5 Entwicklung anwendungsorientierter Stahlgiiten fiir bainitische nahtlose Stahlrohre

wurden [GPB09a]. Im Klassifizierungssystem nach Zajac [ZajO5] kann hier degenerierter Bainit
angenommen werden. Im Vergleich der SE —Bilder, Abbildung 5.25, sind bei VS2 in a sehr feine
paketierte Latten erkennbar, was auch auf Martensitnadeln hindeuten kénnte. Vereinzelt kén-
nen Ausscheidungen wahrgenommen werden. V5S4 in Abbildung 5.25 b wirkt, wie schon bei den
as—quenched Zustdnden, etwas grober, was auch durch die Kerbschlag und Hartewerte, siche B.3
und B.5, die etwas weicher und zdheres Gefiige zeigen, unterstiitzt wird. Hier ist mittig im Bild

Plattenmartensit zu erkennen.

Die HAADF - Abbildungen 5.26 bestétigen die Annahmen der SE—Bilder. VS2 scheint eine
sehr feine Lattenstruktur aufzuweisen, wohingegen bei V5S4 typische fedrige gerichtete Nadeln
auf oberen Bainit hindeuten. Hier sei nochmals auf die Austenitkorngré8envermessung in Abbil-
dung 5.17 verwiesen, wo bei V5S4 ein etwa doppelt so grofles Austenitkorn festgestellt wurde. Die
TEM — Analysen geben schlussendlich die Klarheit iiber karbidfreien Bainit in beiden Schmel-
zen. Abbildung 5.27 zeigt klassischen oberen Bainit mit Restaustenit entlang der Lattengrenze.
Es sind keine Karbide festzustellen. Auch das zugehorige Beugungsbild in Abbildung 5.27 b zu
sehen, bestéitigt den RA entlang der Lattengrenze. Mit Rontgendiffraktometrie konnte ein RA —
Gehalt von 11,0 % gemessen werden. VS4 in Abbildung 5.28 a zeigt ebenfalls den typischen
oberen Bainit mit hoher Versetzungsdichte und RA an den Lattengrenzen. Hier kann festge-
stellt werden, dass keine Karbide zwischen den Latten liegen. Auch Abbildung 5.28 b zeigt die
selbe Charakteristik. Die RA —Bestimmung mittels Roéntgendiffraktometer ergab einen Anteil
von 13,5 %. Bei beiden Schmelzen kann iiberwiegend karbidfreier Bainit im Gefiige der konti-
nuierlichen Abkiihlung nach A=2 festgestellt werden. Die Untersuchungen haben mehrfach und
wiederholt Stellen gezeigt, wo das interpretierte Ergebnis nachgewiesen und bestétigt werden
konnte. Dennoch muss festgehalten werden, dass es nicht auszuschlieflen ist, dass iber den ge-
samten Probenquerschnitt auch weitere Gefiigemodifikationen auftreten kénnen, wie durch das
SE—Bild 5.25 a und b zum Teil beschrieben wurden.

(a) VS2 zeigt sehr schmale paketierte Latten mit ei- (b) VS4 erweckt einen groberen Eindruck als VS2.
nigen Ausscheidungen. Struktur mittig deutet auf Plattenmartensit hin.

Abbildung 5.25: SE—Bilder der Versuchsschmelzen 2 und 4 A=2.
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(a) VS2 A=2: sehr feine gerichtete Lattenstrukturen (b) VS4 A=2: gerichtete fedrige Nadeln — typische

erkennbar. Bainitlatten.

Abbildung 5.26: HAADF - Bilder der Versuchsschmelze 2 und 4 nach kontinuierlicher Abkiih-
lung A=2.

180 Lade

(b) Beugungshild zu (a) bestatigt den RA entlang

(a) TEM-Bild: Klassischer oberer Bainit mit RA
der Lattengrenze.

an Lattengrenzen und hoher Versetzungsdichte.

Abbildung 5.27: Gefiige— Analyse der Versuchsschmelze 2 A=2.
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(a) Typischer oberer Bainit mit hoher Versetzungs- (b) Obere Bainit—Nadel mit hoher Versetzungs-
dichte und RA an den Grenzen. dichte und RA an den Lattengrenzen.

Abbildung 5.28: TEM — Analyse der Versuchsschmelze 4 A=2.

Bei der VS3 wurde die etwas ldngere kontinuierliche Abkiihlung A=3 den elektronenmikro-
skopischen Untersuchungen unterzogen. VS3 unterscheidet sich von der VS2 mafigeblich durch
den reduzierten Silizium—Gehalt bei 0,5 % im Gegensatz zu 1,0 %. Es zeigt sich in der SE—
Abbildung 5.29 a ein Gemisch an kleinen Martensit —Bereichen und kurzen Latten. Die Grifle
der Korner scheint im Vergleich zu allen anderen untersuchten Proben kleiner, was auf die ge-
ringere Austenitisierungstemperatur zuriickfithrbar sein kann und durch die planimetrische Be-
stimmung der Austenitkorngréfie mit 2 pm in Abbildung 5.17 betstéatigt wird. Bei sehr kleinen
Austenitkorngréflen von wenigen pm bildet der Bainit nur sehr kleine Plattchen, die das Korn
iiberkreuzen. Die Umwandlung startet frither, lduft aber verzégert ab. Naheres hierzu wurde in
Kapitel 2.3.12 beschrieben. Die HAADF — Abbildung 5.29 b bestitigt die Annahme, wo Mar-
tensit, unterer und oberer Bainit festzustellen sind. Durch weitere Bilder konnten auch oberer

Bainit mit RA Bereichen identifiziert werden.
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FTF

(a) SE-Abbildung mit kleinen  Martensit— |
Bereichen und kurzen Latten. '

(b) HAADF —Bild zeigt eine Mischung aus unterem

Bainit, oberem Bainit und Martensit.

Abbildung 5.29: SE und HAADF —Bilder der Versuchsschmelze 3 A=3.

Eine besondere Aufmerksamkeit wurde den Untersuchungen der Q&P —Gefiige geschenkt. Die
Wiérmebehandlungen wurden im Bereich des oberen Bainits mit 440 °C und des unteren Bainits
mit 400 °C durchgefiihrt. Die Zieltemperatur bei beiden Warmebehandlungen fiir das Abschre-
cken war 50 °C unter der gemessenen Mg—Temperatur bei 315 °C, wo die Proben vor dem
erneuten Aufheizen 5 Sekunden lang gehalten wurden. Das Gefiige des unteren Bainits zeigt in
den SE—Aufnahmen einerseits fedrige Nadeln, die als oberer Bainit interpretiert werden kénnen
(Abbildung 5.30 a), andererseits zusatzlich groe glatte Blockbereiche in den HAADF - Bildern
(Abbildung 5.30 b), die als Martensit zu deuten sind. Die TEM — Abbildungen 5.31 a und b
bestétigen die Annahmen. Es werden Bereiche mit hoher Versetzungsdichte sichtbar, die auf
Martensit hindeuten und Nadeln mit Subeinheiten und diinnen RA —Filmen entlang der Latten,
Abbildung 5.31 a. Noch hoéher aufgelést in Abbildung 5.31 b kommen Martensitbereiche mit
Mikrozwillingen zum Vorschein. Diese Gefligezusammensetzung ldsst auf ein klassisches TRIP —

Gefiige riickschlielen.

Das Q&P — Gefiige mit Bainitisierung im Bereich des unteren Bainits bei 400 °C weist in Ab-
bildung 5.32 a deutlichere Blockbereiche als bei der zuvor besprochenen Haltetemperatur auf.
Zusétzlich ist oberer Bainit zu erkennen. Das TEM —-Bild in Abbildung 5.32 b zeigt unteren
Bainit und Pakete an oberen Bainit. Es kann also auch hier auf ein Mischgefiige riickgeschlossen

werden, dass typisch fiir die Haltetemperatur mehr unteren Bainit aufweist.
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(a) SE—Abbildung zeigt fedrige Nadeln die auf obe- .
ren Bainit hindeuten.

(b) HAADF -Bild zeigt Martensit (helle grofie Be-

reiche) und oberen Bainit.

Abbildung 5.30: SE und HAADF —Bilder der VS2 Q&P 440°C.

N BN willinge
nsit g N . _9

| |

rtensit

-

%‘ :_ ". a

(a) Martensit mit hoher Versetzungsdichte und obe- (b) Groflere, martensitischen Bereiche in dunkelgrau
rer Bainit (Subeinheiten) mit RA — Filmen. erkennbar, stellenweise treten Mikrowillinge auf.

Abbildung 5.31: TEM —Bilder der VS2 Q&P 440°C. Analyse deutet auf ein klassisches TRIP
Gefiige hin.
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(a) Glatte Blocke zeigen Martensit, fedrige Nadeln

oberen Bainit.

(b) Unterer Bainit quer durch das Bild von links un-
ten nach rechts oben. Feine paketierte Nadeln
auf Lattengrenze zu gerichtet oberer Bainit.

Abbildung 5.32: HAADF- und TEM —Bild der VS2 Q&P 400°C.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass mit den as—quenched — Gefiigen weitestgehend
Martensit in den Gefiigen erzielt werden konnte, jedoch deutliche Anteile an RA vorliegen. Durch
die Abkiihlungen mit A=2 konnte bei der VS2 und 4 ein karbidfreies Gefiige erzeugt werden.
Auf Grund des verminderten Silizium — Gehaltes und dem Vergleich mit der A=3 Route kann

dieses Gefiige bei der VS3 nicht zwingend angenommen werden.

(a) Versuchsschmelze 2 (b) Versuchsschmelze 3

Abbildung 5.33: Gefiigebilder mit LePera— Atzung der kontinuierlichen Abkiihlung nach A=2
der Versuchsschmelzen 2 und 3 im Vergleich.
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Die lichtmikroskopischen Untersuchungen in Abbildung 5.33 mit LePera Atzung geben hier auch
keinen deutlichen Aufschluss. Die elektronenmikroskopischen Untersuchungen haben weiters ge-
zeigt, dass bei dem Legierungskonzept der VS2 durch die Q&P —Wirmebehandlung ein TRIP
Gefiige erzeugt werden kann. In Tabelle 5.2 sind die Beschreibungen der zuvor diskutierten

Gefiige zusammenfassend dargestellt.

Tabelle 5.2: Ubersicht der untersuchten Gefiige mittels TEM.

Schmelze | Wiarmebehandlung | Interpretation

VS2 as—quenched iiberwiegend Martensit mit RA an manchen Latten

V5S4 as—quenched Grundphase Martensit, mit angelassenem Martensit

VS2 N2 Klassischer oberer Bainit mit RA an Lattengrenzen,
Karbidfreier Bainit

VsS4 N2 Typisch oberer Bainit mit hoher Versetzungsdichte

N und mit RA an den Grenzen, Karbidfreier Bainit

Kleine Martensit — Bereiche, kiirzere Latten, unterer

VS3 A=3
und oberer Bainit, stellenweise RA

VS2 Q&P 440°C 10 Min Klassisches TRIP — Gefiige, Martensitbereiche, obe-
rer Bainit, diinne RA Bereiche an den Nadeln

VS2 Q&P 400°C 10 Min GroBe Martensitblock — Bereiche, viel unterer Bainit,
einzelnen paketierte Bereiche oberer Bainit

Selbstanlasseffekt bei Martensit

Es erscheint im ersten Moment verwunderlich, dass angelassene Martensitlamellen bei den
abgeschreckten Gefiigezustdnden in den elektronenmikroskopischen Untersuchungen aufschei-
nen. Durch den Umklappvorgang bleiben die Kohlenstoffatome in den Martensitnadeln zwangs-
gelost und kénnen bei ausreichender Unterkiihlung und Abschreckgeschwindigkeit nicht dif-
fundieren. Besonders bei Stahlen mit bis zu 0,2 Gew.% Kohlenstoff und somit Martensit—
Start — Temperaturen zwischen 200 und 400 °C, kann ein Selbstanlasseffekt beobachtet wer-
den [SCKT07]. Durch das Spannungsfeld um Versetzungen herum entstehen interstitielle Git-
terpldtze mit einem geringeren Energienievau als diejenigen im ungestorten Gitter. Wahrend des
Auto —Tempering (Selbstanlassen) diffundiert der Kohlenstoff begiinstigt durch héhere Tempera-
turen, die bei Stahlen mit hoher Martensit —Start — Temperatur naturgemif vorliegt, bevorzugt
zu diesen Gitterpldtzen gemafl den Gleichungen 5.16 und 5.17.

t=V4-D-t (5.16)
_Q

D=Dgy-exp R-T (5.17)

Dy~a-N-w (5.18)
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In Gleichung 5.16 bezeichnet z den Weg welchen der Kohlenstoff bei der Diffusion zuriicklegt,
t die Zeit die dafiir zur Verfiigung steht. Gleichung 5.17 nach dem Arrhenius—Gesetz zeigt
den Zusammenhang aus Diffusionskonstante Dy, der Aktivierungsenergie Q [J - mol™!], der
Gaskonstante R [J - K~ -mol™!] und der absoluten Temperatur T' [K]. Die Konstante Dy lasst
sich wie in Gleichung 5.18 gezeigt, aus Atomabstand ag [m|, dem Anteil N [—] der vakanten
Gitterplatze und der Sprungfrequenz w [Hz| bestimmen. Fiir Kohlenstoff in Austenit betragt
Q = 141,5 [kJ] - [mol™'] und Dy = 0,21 [em? - 5], in Ferrit Q@ = 75,8 [kJ - mol~'] und
Do = 0,0079 [em? - s71] [Buc02].

Neben Kohlenstoffanreicherung kénnen beim Selbstanlassen grundsétzlich auch Karbidausschei-
dung beobachtet werden [Thol3]. Oben beschrieben Effekte konnten mittels Atomsondenun-
tersuchungen nachgewiesen werden [SCP15], welche auf die Bildaufnahmen und Interpretation
umlegbar sind und diese bestitigen. Nach Entstehung der ersten Martensitlamellen im Gefiige
erfolgt wihrend der weiteren Martensitbildung durch die noch relativ hohe Temperatur Kohlen-
stoffdiffusion. Je héher die Mg ist, umso griéfler ist der Anteil der selbstangelassenen Bereiche, da
der Kohlenstoff langere Diffusionswege zuriicklegen kann. Ist die Martensit — End — Temperatur
noch relativ hoch, so kann die Diffusion bis zum Ende der Martensitbildung stattfinden [SCP15].
Selbstanlassen kann sich positiv auf die mechanischen Eigenschaften von Martensit auswirken,
da es zu einer breiteren Verteilung der Nanohirte kommt und die Gitterverzerrung vermindert
ist. Dadurch ist das Umformvermégen der selbstangelassenen Bereiche gegeniiber den nicht —
angelassenen Martensit — Bereichen gesteigert [SCP15]. Auto— Tempering (Selbstanlassen) kann
durch Legieren von Seltenerdenmetallen und durch Steigerung der Abschreckgeschwindigkeit

minimiert bzw. unterdriickt werden [SCP15].

5.7.3 Gefiigecharakterisierung der kontinuierlichen Abkiihlungen der
Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8

Mittels hochauflésendem Raster —Elektronen — Mikroskop (REM) am Department fiir Metall-
kunde und Werkstoffpriifung der Montanuniversitidt wurden die Gefiige der Warmebehandlun-
gen nach exponentieller und linearer Abkiihlung naher untersucht und verglichen. Wie bereits
besprochen, formt sich Bainit durch kontrollierte Abkiihlung anders aus als durch isothermes
Halten [Zaj05][BS90][Bha0l]. Die Abbildungen 5.34 a und b zeigen die Charakterisierung des
Gefiiges eines mikrolegierten C—Mn—B Stahls bei Abkiithlung —9 und -3 °C/s mittels Glee-
ble, der in der Literatur diskutiert wurde und dem die Versuchsschmelze 7 nachempfunden
ist [CRH*12][HRUK11]. Zum Vergleich sind in den Abbildungen 5.35 a und b die REM — Bilder
der VS7 dargestellt. Bei der schnellen linearen Abkiihlung kann vornehmlich Lath — Like — Upper —
Bainite, also lattenartige Struktur, die dem oberen Bainit zuzuordnen ist nachgewiesen werden.
In der Einteilung nach Zajac [Zaj05| entspricht dies der typischen Struktur fiir niedrig legier-
te Stdhle mit Kohlenstoffgehalt unter 0,2 % (Niedrig—Kohlenstoffstahl). Mit Verringerung der
Abkiihlrate auf -3 °C/s wird die Gefiigestruktur zunehmend granular. Hier sind daher Fer-
ritplatten (bainitischer Ferrit) und Inseln aus Martensit bzw. Restaustenit zu entdecken. Die
Analysen entsprechen jener der Schmelze aus der Literatur. Da die Angaben aus der Literatur

aus Warmebehandlungen mittels Gleeble stammen, wurden die linearen Abkiihlungen fiir die
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Untersuchungen mit REM bei den vorliegenden Analysen aller vier Schmelzen mit der Gleeble
3800 am Lehrstuhl fiir Umformtechnik der Montanuniversitdt durchgefiihrt. Die exponentiellen
Abkiithlungen der Schmelzen 5—8 wurden mittels Dilatometer am Department fiir Metallkunde
und Werkstoffpriifung durchgefiihrt. Als Proben dienten in allen Féllen Kerbschlagbiegeproben
mit dem Querschnitt 10 - 10 mm ohne Kerbe.

(a) REM Aufnahmen C—Mn-B Stahl mit Abkiihl- (b) REM Aufnahmen C—Mn-B Stahl mit Abkiihl-
rate -9 °C/s [CRHT12]. rate -3 °C/s [CRH*+12].

Abbildung 5.34: REM Aufnahmen des Gefiiges einer mikrolegierten C—Mn—B Schmelze aus

der Literatur.

Lattenartiger
i\ oberer Bainit

(a) REM Aufnahme der VS7 mit einer Abkiihlrate (b) REM Aufnahme der VS7 mit einer Abkiihlrate
von -9 °C/s. von -3 °C/s.

Abbildung 5.35: Gefiigeanalyse der Versuchsschmelze 7 mit linearer Abkiihlung mittels Glee-
ble 3800.

Die VS8, also das Legierungskonzept der VS7 ohne Kupfer, zeigt in Abbildung 5.36 b eine sehr
dhnliche Morphologie mit jedoch zusétzlich auftretenden Titan —Nitriden. Diese beeinflussen das
mechanische Verhalten hinsichtlich Zahigkeit und Ermiidungsverhalten negativ. Die Grenzfla-
chen solcher groben Ausscheidungen kénnen auch als Sammelpunkte fiir Wasserstoff gesehen
werden. Diese Annahme aus der Literatur kann anhand der Kerbschlagarbeit und der Einschnii-
rung nicht bestatigt werden. Bei der raschen Abkiihlung mit -9 °C/s (Abbildung 5.36) entsteht
der Eindruck, dass die Lattenstruktur etwas feiner und die Zementit —Karbide etwas homogener
verteilt sind als bei der Schmelze 7 in Abbildung 5.35 a. Die Austenitisierungsbedingungen von
VST und VS8 sind beide mit 910 °C und 5 Minuten Haltezeit gleich. Die Vermessung des Aus-
tenitkorns zeigt bei VS7 trotz der gleichen Austenitisierungsbedingungen eine durchschnittliche
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Korngréfle von 6,5 pm gegentiber etwa 9 pm bei VS8 (siehe Abbildung 5.17). Die in der Literatur

angegebenen Korngroflen betragt 7,0 pm.

(a) REM Aufnahme der VS8 mit einer Abkiihlrate (b) REM Aufnahme der VS8 mit einer Abkiihlrate
von -9 °C/s. von -3 °C/s.

Abbildung 5.36: Gefiigeanalyse der Versuchsschmelze 8 mit linearer Abkiihlung mittels Glee-
ble 3800.

Bei den exponentiellen Abkithlungen mit A=2 und A=5 (Abbildung 5.37 a bzw. b) treten in
manchen Inseln der VS8 Lamellen auf, die fiir die Ausscheidung von Perlit sprechen. Eine ent-
sprechende lichtmikroskopische Untersuchung mit Nitalatzung bestéatigt diese Annahme, die sich
auch mit dem Kurvenverlauf innerhalb des kontinuierlichen ZTU — Diagramms erkldren lasst. Es
kann also der Einfluss des Kupfers auf die Unterdriickung der Perlitphase angenommen werden.
Der Vollstéandigkeit halber sei erwéhnt, dass auch diese Struktur nach Zajac [ZajO5] zum gra-
nularen Bainit gezahlt wird, da hier die zweite Phase statt Martensit/Austenit auch Perlit oder
Bainit sein kann. VS7 weist bei den exponentiellen Abkithlungen granularen Bainit bei A=2 (Ab-
bildung 5.38 a) und zusitzlich eine lattenartige bainitische Struktur bei A=5 (Abbildung 5.38
b) auf.

§ Granularer Bainit &4 g 7B

(a) REM Aufnahme der VS8 mit einer exponentiel- (b) REM Aufnahme der VS8 mit einer exponentiel-
len Abkiihlung nach A=2. len Abkiithlung nach A=5.

Abbildung 5.37: Gefiigeanalyse der exponentiellen Abkiihlungen der Versuchsschmelze 8.
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Degenerierter
oberer Bainit

Granularer Bainit
M/A Inseln Femit

. u mag EF WO 1 . g }
| 10.00 7nA | 1000x 17.9mm | 0° 7 | 10,00 k 100 207 | 168 mm | 0°

(a) REM Aufnahme der VS7 mit einer exponentiel- (b) REM Aufnahme der VS8 mit einer exponentiel-
len Abkiihlung nach A=2. len Abkiithlung nach A=5.

Abbildung 5.38: Gefiigeanalyse der exponentiellen Abkiihlungen der Versuchsschmelze 7.

Die Versuchsschmelzen 5 und 6, unterscheiden sich in der Gefiigemorphologie grundlegend von
den Schmelzen 7 und 8. Wie schon bei den Diskussionen zu den ZTU —Diagrammen erwahnt,
kann bei VS5 durch den erhéhten Molybdéan—Gehalt die Perlitstufe aulerhalb des untersuch-
ten Bereichs verdriangt werden. Bei VS6 mit 0,15 % Kohlenstoff tritt die Perlitnase wieder
zum Vorschein, was sich bei der langsamen exponentiellen Abkiihlung A=5 (Abbildung 5.40 b)
mit Ausbildung einzelner Perlitbereiche duflert. Hauptséchlich zeigt das Gefiige oberen Bainit
mit M/A —Inseln und einzelnen groben Ferritplatten. Hier muss auf eine Schwierigkeit bei der
Erstellung des ZTU —Diagramms hingewiesen werden, wo nicht immer eindeutig anhand der
Dilatometerkurve zu unterscheiden war, ob Ferrit oder Perlit auftritt. Im direkten Vergleich
dieser Warmebehandlung mit VS5 (Abbildung 5.39 b) zeigt sich dort, dass hauptséchlich Ferrit,
oberer Bainit und M/A —Inseln auftreten. Bei der etwas schnelleren exponentiellen Abkiihlung
A=2 tritt bei VS6 (Abbildung 5.40 a) hauptséchlich oberer Bainit mit M/A —Inseln zum Vor-
schein, wohingegen VS5 (Abbildung 5.39 a) massive Ferritplatten, oberen Bainit und Bereiche
zum Vorschein bringt, die auf selbstangelassenen Martensit deuten. Hier kénnten auch Restaus-

tenitbereiche mit héherer Auflésung zu finden sein.

Die Abkiihlungen mit —3 °C/s zeigen bei der VS5 (Abbildung 5.41 b) noch immer einzelne Ferrit-
platten aber vornehmlich lattenartigen oberen Bainit und M /A —Inseln. VS6 (Abbildung 5.42 b)
weist hier eine Mischung aus oberen und unteren Bainit, weniger granularen Bainit und einzelnen

Martensitplatten auf.

Bei den raschen linearen -9 °C/s Abkiithlungen, zeigen sich die Unterschiede zwischen VS5
und 6 gemaB den Kohlenstoffgehalten. Wéahrend VS5 (Abbildung 5.41 a) ein Mischgefiige mit
hauptsichlich Martensit, unterem Bainit und ein wenig oberen Bainit aufweist, kann bei VS6
(Abbildung 5.42 a) ein martensitisches Grundgefiige mit teilweise selbstangelassenen Martensit

identifiziert werden.
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[— = Overer Bainit
unterer (lattenartiger) : e Y ;
. Bant o

(a) REM Aufnahme der VS5 mit einer exponentiel- (b) REM Aufnahme der VS5 mit einer exponentiel-
len Abkiihlung nach A=2. len Abkiithlung nach A=5.

Abbildung 5.39: Gefiigeanalyse der exponentiellen Abkiihlungen der Versuchsschmelze 5.

(a) REM Aufnahme der VS6 mit einer exponentiel- (b) REM Aufnahme der VS6 mit einer exponentiel-
len Abkiihlung nach A=2. len Abkiithlung nach A=5.

Abbildung 5.40: Gefiigeanalyse der exponentiellen Abkiihlungen der Versuchsschmelze 6.

Unterer Bainit

(a) REM Aufnahme der VS5 mit einer Abkiihlrate (b) REM Aufnahme der VS5 mit einer Abkiihlrate
von -9 °C/s. von -3 °C/s.

Abbildung 5.41: Gefiigeanalyse der Versuchsschmelze 5 mit linearer Abkiihlung mittels Glee-
ble 3800.

A. Weber 106



5 Entwicklung anwendungsorientierter Stahlgiiten fiir bainitische nahtlose Stahlrohre

Granularer Bainit

Oberer Bainit|

Unterer Bainit,

(a) REM Aufnahme der VS6 mit einer Abkiihlrate (b) REM Aufnahme der VS6 mit einer Abkiihlrate
von -9 °C/s. von -3 °C/s.

Abbildung 5.42: Gefiigeanalyse der Versuchsschmelze 6 mit linearer Abkiihlung mittels Glee-
ble 3800.
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6 Diskussion

Entsprechend dem Vorgehen der Untersuchungen werden im Kapitel 6.1 die Ergebnisse der
verschiedenen Warmebehandlungen der Schmelzen 2, 3 und 4 gemeinsam diskutiert und mitein-
ander verglichen. Im zweiten Teil der Diskussion in Kapitel 6.2 werden zuerst die Schmelze 7 und
8 auf Grund des vollkommen unterschiedlichen Legierungskonzeptes zu den anderen Schmelzen
beleuchtet. Nach Variation des Kohlenstoffgehalts der Versuchsschmelze 2 bei den Schmelzen 5
und 6, wird in Kapitel 6.2 neben der Diskussion ein Vergleich dieser drei (Versuchsschmelzen 2,
5 und 6) angestellt.

Abschliefend sind in Kapitel 6.3 die Warmebehandlungen as—quenched, A=2, A=5 bzw. 3 und
Q&T 700 °C aller Schmelzen noch einmal {ibersichtlich dargestellt. Die Ergebnisse werden gesamt

miteinander verglichen und interpretiert.

Die mechanischen Kennwerte der Versuchsschmelzen (VS) und ihren unterschiedlichen Gefiige-
ausbildungen wurden mittels Zugversuch und Kerbschlagbiegeversuch (Charpy V —notch Test)
ermittelt. Alle Einzelwerte sind im Anhang B.3 aufgelistet. Unterstiitzend zur vorliegenden Dis-
kussion sind im Anhang B.1 die Diagramme fiir die Schmelzen gemeinsam nach Warmebehand-

lungen gegliedert abgebildet.

6.1 Vergleich der Schmelzen 2, 3 und 4

Die as—quenched — Gefiige, also die Proben die méglichst rasch mit Luft abgekiihlt wurden (etwa
90 Sekunden von Austenitisierung bis Raumtemperatur), zeigen die héchsten Duktilitdtswerte
mit Einschniirung bei etwa 40 %. Die Bruchdehnung von Schmelze 4 liegt hier bei etwa 6 % und
ist deutlich niedriger als von Schmelze 2 mit 11 % und VS3 mit 9,5 %. Die Wasserstoffverspro-
dung gemessen an der CSR (Crack Sensitive Ratio) ist bei den as—quenched —Zustéanden aller
drei Schmelzen gegeniiber den anderen Gefiigen weit niedriger. Hier ist zu betonen, dass eine
hohe CSR ein schlechteres Verhalten beziiglich Wasserstoffversprodung bedeutet. Uberraschen-
der Weise zeigt VS3 die hochste Zugfestigkeit bei gleichzeitig geringerer CSR als VS2. Hierfiir
diirfte der niedrigere Siliziumgehalt und der reduzierte Borgehalt verantwortlich sein. Die bes-
te CSR tritt bei VS4 auf. Dies kann durch den erh6hten Chrom —Gehalt mit gleichzeitig leicht
niedrigerem Kohlenstoff — Gehalt begriindet werden. Gel6stes Chrom beeinflusst die Wasserstoff-
versprodung dahingehend, dass es das Aufnahmevermégen von Wasserstoff (hydrogen trapping
capability) erhoht und dadurch das Risswachstum verringert [FSH*14]. Der Vergleich der Kerb-
schlagarbeit mit der Zugfestigkeit zeigt die Abhingigkeit der beiden Faktoren zueinander. Der
Riickgang der Zugfestigkeit fithrt zu signifikantem Anstieg der Kerbschlagarbeit.
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FEine ndhere Betrachtung der Werte der Warmebehandlung A=2 und deren Anlasszustdnden
bei 700 °C fithrt zu unerwarteten Ergebnissen. Bei der VS2 und 4 konnte mittels TEM —
Untersuchungen karbidfreier Bainit bei der Abkiihlung nach A=2 gezeigt werden, siehe Ka-
pitel 5.7. VS2 mit erhéhtem Kohlenstoff- und Silizium — Gehalt bringt eine Zugfestigkeit von
1413 MPa bei der Abkiihlung und 1043 MPa bei der zugehoérigen angelassenen Variante her-
vor. VS3 zeigt Zugfestigkeiten von 1255 bzw. 1009 MPa, VS4 Zugfestigkeiten von 1186 bzw.
951 MPa. Die Bruchdehnungen von VS2 hierzu zeigen mit 9,6 % bzw. 10,5 % die niedrigsten
Werte im Vergleich zu den anderen beiden Schmelzen. Bei der Einschniirung ist ebenfalls VS2
mit 51,9 % bei der nicht vergiiteten Abkiihlung und 47,2 % bei A=2 Q&T 700 °C niedriger
als die VS3 mit 55 % bzw. 51 % und VS4 mit 57 % bzw. 60 %. Die Kerbschlagarbeiten der
A=2—-Wirmebehandlung ist bei V54 mit 48,4 J gegeniiber VS2 mit 35 J und VS3 mit 30 J am
hochsten. Auch die Bruchdehnung der VS4 ist mit 14,8 % die hochste aller untersuchten Zu-
stdnde. Die Dehngrenzenverhéltnisse der as quenched und A=2 abgekiihlten Zustinde bewegen
sich im Bereich 0,7-0,75. Typische Werte fiir Nahtlosrohranwendungen mit bainitischer und
martensitischer Mikrostruktur betragen 0,7-0,8 [GPB10).

Die Wasserstoffversprédung ist bei den karbidfreien bainitischen Gefiigen besonders schlecht.
VS2 ist mit einer CSR von 24 % sehr empfindlich. VS3 liegt bei etwa 10 % und VS4 bei etwa
7 %. Die Menge an Restaustenit (RA) ist hierbei entscheidend. Wie in Kapitel 2.4 eingehend be-
schrieben wurde, kann Austenit durch ein hohes Lésungs— bzw. Aufnahmevermégen als Hindernis
fiir Wasserstoffdiffusion gesehen werden. Das Austenitgitter wirkt bei niedrigen Temperaturen
wie Wasserstofffallen, da zu wenig thermische Energie vorhanden ist um die Energiebarriere fiir
Diffusion zu iiberwinden [PMLOO02]. Lee et al. und Choo et al. konnten nachweisen, dass die
Aufnahmefdhigkeit von Austenit fiir Wasserstoff hoher ist als bei Versetzungen [LL84][CL82].
In Folge kann sich der freie Wasserstoff an den Grenzflichen sammeln und dort mit weiterem
freiem Wasserstoff zu Hs rekombinieren [Fiel3]. AuBlerdem ist ganz entscheidend, ob der RA
stabil bleibt oder weiter umwandeln kann und so den Wasserstoff wieder frei setzt. Daraus wird
ersichtlich, dass Gefiigezustdnde mit hoherem Anteil an RA ein schlechteres Wasserstoffverspro-
dungsverhalten zeigen. Die A=5— Abkiihlungen der VS2 bzw. V5S4 und A=3 - Abkiihlung der VS3
weisen Mischgefiige aus Bainit und Martensit auf. Die Wasserstoffversprodung ist bei der VS2
mit etwa 12,5 % deutlich iiber dem Wert der beiden anderen Schmelzen. Die bei hoheren Tem-
peraturen angelassenen Gefiigezustinde zeigen ein besseres Wasserstoffversprédungs — Verhalten
als die Morphologien aus der direkten Abkiihlung. Dies kénnte auf die Auflésung des RA zuriick-
gefiihrt werden, was in weiterer Folge den Anstieg des Dehngrenzenverhiltnisses erklart. Eine
weitere Untersuchung wére iiber den Einfluss der Eigenspannungen auf das Wasserstoffverspro-

dungsverhalten anzustellen.

Es ist notwendig festzuhalten, dass die hier ermittelten CSRs nur zu einer qualitativen Reihung

herangezogen werden kénnen, da die Untersuchungen nicht an Proben wie in der Norm NACE
Standard TM0284 2011 [NACO03] vorgesehen, durchgefithrt wurden.

Bei den klassischen Vergiitungszustinden zeigen die Zugfestigkeiten mit dem Anstieg der An-
lasstemperatur den erwarteten Riickgang. Parallel dazu ist auch die Dehngrenze abnehmend.

Aus dem Dehngrenzenverhéltnis ist erkennbar, dass der Riickgang der Zugfestigkeit grofer ist
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als jener der Dehngrenze. Weiters fiihrt die erh6hte Anlasstemperatur wegen der Reduktion von
RA zu einer Abflachung der Zunahme der Zihigkeit. Einen besonders starken Einfluss auf die
Ausbildung der Dehngrenze haben die Elemente Kohlenstoff und Stickstoff. Gezieltes Zulegieren
von Bor als karbidbildendes Element bietet eine sehr gute Méglichkeit um das Dehngrenzen-
verhéltnis einzustellen. So wird dadurch die Zahigkeit verbessert und die Dehngrenze verrin-
gert, weil nur eine geringe erwiinschte Menge an Kohlenstoff in der Matrix gel6st bleibt. Es
wird vermutet, dass es auf Grund des Kohlenstoffes zu einer Hemmung der Bewegung von frei-
en Versetzungen kommt. Durch Untersuchungen mittels Mikroskopie und Diffraktometer tiber
die bainitische Struktur konnte zwischen Bainit im Anlass— und Ausgangszustand kein Unter-
schied festgestellt werden [GPB09a|[GPB09b]|. Zur metallkundlichen Interpretation liegen zwei
Moglichkeiten fiir den Anstieg der Héarte bzw. Dehngrenze nahe, einerseits Ausscheidung von
Karbiden innerhalb der Latten, andererseits die Zersetzung von RA. Bei Untersuchungen wurde
festgestellt, dass sich der C—Gehalt nicht mit Modellen von Gleichgewichtsrechnungen (bzw.
Paraequilibrium) deckt, aber konstant iiber die Anlasszeit gleich bleibt [GMPCB04][BW82].
Eine Validierung zeigte [CMBGMO07], dass der iiberschiissige Kohlenstoff im Ferrit an den Korn-
grenzen segregiert und dort geldst bleibt [KC70]. Erst ab etwa 500 °C setzt eine Verdnderung
der Versetzungsstruktur ein [GMPCBO04]. Karbide werden als Grund fiir den Anstieg der Dehn-
grenze ausgeschlossen [GPB09a]. Die zweite Uberlegung zum Anstieg der Hérte bzw. der Dehn-
grenze bezieht sich auf die weitere Zersetzung von (Rest)austenit durch isotherme Umwandlung
in Bainit [CBM*02][Bha05a]. Hierbei wird davon ausgegangen, dass es zuvor zu einer unvoll-
standigen Umwandlung bei der kontinuierlichen Abkiihlung bzw. dem Abschrecken kommt. Bei
dieser Annahme miissen drei Voraussetzungen erfiillt sein und im Zuge der Untersuchungen
auftreten. Erstens eine signifikante Reduktion des Volumenanteils an RA, zweitens ein Anstieg
des Kohlenstoff — Gehaltes im Austenit und schliellich dilatometrische Ausdehnung wahrend des
Anlassens [GPB09a].

Die Kerbschlagarbeit zeigt bei den Vergiitungszustidnden ein relativ konstantes Verhalten. Bei
VS2 sinkt die Kerbschlagarbeit im Bereich des Anlassens des oberen Bainits (Q&T 440 °C)
etwas ab. Ein deutlicher Anstieg ist bei einer Vergiitungstemperatur von 700 °C mit etwa 82 J
zu verzeichnen. VS3 zeigt einen deutlichen Abfall beim Anlassen im Bereich 300 und 390 °C
(Q&T uB). VS4 weist tendenziell die hochste Kerbschlagarbeit gegeniiber den Schmelzen 2 und
3 auf. Bei einer Anlasstemperatur von 460 °C (Q&T oB) kommt es zu einem Abfall unter 30 J.
Es kann festgehalten werden, dass die Warmebehandlungen im Bereich des oberen Bainit der
VS4 zu niedrigeren Kerbschlagarbeiten neigen. Dies deckt sich auch mit generellen Tendenzen
der Bainitmorphologien, bei denen Untersuchungen gezeigt haben, dass im Bereich des unteren

Bainit hohere Kerbschlagarbeit erzielt werden kann als bei oberen Bainit [BhaO1].

Das karbidfreie bainitische Gefiige bei der Warmebehandlung A=2 weist eine Kerbschlagarbeit
von 48 J auf. Untersuchungen beziiglich der Ubergangstemperatur haben hier eine Ty5;; von
—24 °C ergeben. Fiir die VS2 konnte eine Tyj57; von —20 °C ermittelt werden. VS3 weist mit
eine Tyy97; von 14 °C eine sehr hohe Ubergangstemperatur auf. Die as—quenched und die An-
lasszustande liegen deutlich unterhalb der karbidfreien Giiten. So zeigt das direkte Abschrecken
as—quenched von VS2 eine Tyjy;; von —16 °C, von VS3 von —27 °C und von VS4 von -35 °C.
Die Vergiitungszustédnde liegen bei VS2 -36 °C, VS3 —60 °C und VS4 —48 °C. Auch das zusétz-
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lich untersuchte Anlassverhalten A=2 & Tempered 700 °C liegt mit VS2 —27 °C, VS3 —37 °C
deutlich unter den Werten der Abkiihlung nach A=2. Einzig die Ubergangstemperatur von VS4
A=2 & Tempered 700°C ist mit —11 °C deutlich iiber der Kerbschlagarbeit der Abkiihlung A=2.

Die Betrachtung der Q&P —Gefiige und der isotherm eingestellten Bainitzustidnde zeigt, dass
diese allgemein breiter streuen und tendenziell schlechtere Werte als die zuvor diskutierten War-
mebehandlungen aufweisen. Es ist der Trend zu erkennen, dass die Haltetemperaturen im un-
teren Bainitbereich zu besseren Eigenschaften fithren, wihrend im Bereich des oberen Bainit
schlechtere Zugfestigkeiten, Bruchdehnungen und Kerbschlagarbeit verzeichnet werden kénnen.
Deutlich wird dies vor allem im Vergleich des PSE, wo der Q&P uB (unterer Bainit) zwischen
13,13—16,16 GPa% und beim iso uB zwischen 14,19—-16,25 GPa% aufweist. Die Gefiige bei Hal-
tetemperaturen im oberen Bainit Q&P oB und iso oB zeigen hier einen grofieren Streubereich
(8,85-13,25 GPa% und 5,2-11,1 GPa%), der jeweils deutlich unter den sonstigen Gefiigen liegt.
PSE ist das Product of Strength and Elongation (Zugfestigkeit*Bruchdehnung/1000 in [GPa%])
und wurde frither oft als Giitezahl definiert. Dieser Wert steht fiir die Kombination der beiden
Figenschaften Festigkeit und Zahigkeit und bietet die Méglichkeit einen guten Vergleich in dieser
Hinsicht zu schaffen [Fel4]. Bei der gemeinsamen Betrachtung aller drei Schmelzen dieser vier
Wiérmebehandlungen entsteht der Eindruck, dass im Vergleich zu den anderen Gefiigevarianten

die Streubereiche weiter auseinander liegen.

6.2 Vergleich der Schmelzen 5, 6, 7 und 8

Aufbauend auf den Untersuchungen der ersten Schmelzen 2, 3 und 4 wurden Erginzungsunter-
suchungen mit den Schmelzen 5, 6, 7 und 8 durchgefiihrt. Wie schon zuvor sind alle Einzelwerte
im Anhang B.3 aufgelistet. Unterstiitzend zur vorliegenden Diskussion sind im Anhang B.1 die

Diagramme fiir die Schmelzen gemeinsam nach Warmebehandlungen gegliedert abgebildet.

Die Idee der Untersuchung von Schmelze 7 und 8 ist, ein Legierungskonzept, das bei industriell
genutzten Produkten Einsatz findet, hinsichtlich Nahtlosrohranwendung zu charakterisieren. Es
sei an dieser Stelle nochmals der Hinweis gegeben, dass VS8 das gleiche Legierungskonzept ohne
signifikanten Kupfer — Gehalt zu VS7 ist.

VST zeigt, dass die linearen Abkithlungen -9 und -3 °C/s, die zu karbidfreien Gefiigen fith-
ren, im Vergleich zur VS8 zu niedrigeren Werten beim PSE neigen. Uber die unterschiedlichen
Wiérmebehandlungen zeigt VS7 eine allgemein hohere Tendenz des PSE als VS8.

Die Kerbschlagarbeit nimmt bei den Gefiigen der kontinuierlichen Abkiihlungen zu lingeren
Abkiihlzeiten hin ab. Selbiges ist auch bei der VS8 festzustellen. Das PSE weist bei den kontinu-
ierlichen (exponentiell bzw. linear) Abkiithlungen nach A=5, A=2 und -3 °C/s sehr hohe Werte
auf. Hier wurde granularer Bainit festgestellt. Die Zugfestigkeit ist im Vergleich zur Schmelze oh-
ne Kupfer (VS7) leicht hoher, aber generell durch den niedrigen Kohlenstoffgehalt im Vergleich
zu den anderen untersuchten Schmelzen relativ niedrig. Es zeigt sich, dass sich das Anlassen
beziiglich der Zugfestigkeitsabnahme nur schwach auswirkt, gleichzeitig aber ein deutlicher An-
stieg der Bruchdehnung zu verzeichnen ist. Erst die Vergiitung bei 700 °C zeigt einen sanften
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Riickgang der Zugfestigkeit. Das PSE entwickelt sich iiber die Vergiitungstemperatur von 200,
500 und 700 °C von 7,75 iiber 8,03 zu 11,87 GPa%. Ein weiterer Vergleich ist mit den Wer-
ten aus der Literatur [CRHT12][HRUK11] anzustellen, wo eine Zugfestigkeit zwischen 700 und
870 MPa, eine Einschniirung von 60—71 % und eine Dehngrenze zwischen 520 und 700 MPa
angegeben wird. Bei der linearen Abkithlung -9 °C/s liegt die Zugfestigkeit bei 801 MPa, die
Einschniirung bei 61 % und die Dehngrenze zwischen 689 MPa [HRUK11]. Bei der Betrachtung
der Wasserstoffversprodung iiber die CSR zeigen die linearen und exponentiellen Abkiihlungen,
die Q&P Zustande und die isotherm eingestellten Gefiige deutlich besseres Verhalten als die
Vergiitungszustande. Alle Werte liegen unter 0,52 %, wihrend die Vergiitungsgefiige zwischen
8,7 und 25,22 % Rissanteil im Geflige aufweisen.

Die Zugfestigkeit der VS8 liegt im Allgemeinen noch etwas niedriger als bei der VS7. Bei den
Anlasszustinden fillt wie schon bei VS2, 3 und 4 auf, dass die Zugfestigkeit nur leicht nach-
lasst, gleichzeitig aber auch die Bruchdehnung nur schwach zunimmt. Das PSE pendelt sich um
7,9 GPa% ein. Bei der VS8 bestétigt sich die Tendenz, dass je linger die Abkiihlung zur Bainitfor-
mation Zeit hat, die Kerbschlagarbeit abnimmt. Tendenziell sinken hier auch die Zugfestigkeit
und die Dehngrenze ab. Die beiden linearen Abkiihlungen -9 und -3 °C/s mit degenerierten
oberen Bainit und granularen Bainit, weisen sehr hohe Kerbschlagarbeit (173,5 und 93,9 J) bei
gleichzeitig sehr guter Bruchdehnung von 10,85 und 16,8 % auf. Das PSE ist bei linearer Ab-
kithlung -3 °C/s mit 12 GPa% nach der exponentiellen Abkithlung A=5 am héchsten unter den
verschiedenen Warmebehandlungen der VS8, wobei hier A5 vor allem wegen der aulergewthnli-
chen Bruchdehnung von 25,6 % hervor sticht. Bei der CSR iiberrascht der as—quenched — Zustand.
Dieser sollte als Ausreiier betrachtet werden, da die lineare Abkiillung -9 °C/s von der Gesamt-
zeit nur um 9 Sekunden abweicht und mit 0,06 % gegeniiber 6,6 % deutlich niedriger liegt.
Gleichzeitig muss aber auch auf die signifikant niedrigere Dehngrenze und Zugfestigkeit hinge-
wiesen werden. Allgemein liegen die lineare Abkiilung -9 °C/s, die exponentiellen Abkiihlungen
A2 und A5 und der obere Bainit durch isothermes Halten mit der CSR unter 0,5 %.

Der Einfluss des Kupfers wird am ehesten bei der Betrachtung des Dehngrenzenverhiltnisses

deutlich, welches bei der VS7 immer ein wenig hoher liegt als bei VS8.

Bei der VS6, mit doppelt so viel Kohlenstoff wie VS5 und den zuvor besprochenen Schmelzen
7 und 8 ist wenig iiberraschend ein deutlich hoheres Niveau der Zugfestigkeit und des PSE zu
finden. Die Bruchdehnung liegt allgemein zwischen 9 und 16 %, wobei die Warmebehandlungen
iiber kontinuierlichen Abkiihlraten (exponentiell und linear) hervor stechen. Es zeigt sich, dass
bei langerer Abkiihlzeit die Bruchdehnung merklich steigt. Die Entwicklung iiber das PSE geht
mit einer verhiltnisméflig starkeren Abnahme der Zugfestigkeit einher. Das Gefiige entwickelt
sich hier von Martensit iber granularen Bainit zu degenerierten Bainit mit M/A —Inseln und
schliefilich zu lattenartigen Bainit mit teilweise Perlitanteilen. Die Einschniirung als Ma$ fiir die
Duktilitét ist im Vergleich zu den Schmelzen mit Kohlenstoff 0,07 % im Bereich zwischen 49 und
63 % signifikant niedriger. Das Wasserstoffverhalten bewertet iiber die CSR ist im Allgemeinen
deutlich schlechter als bei den Niedrig — Kohlenstoff — Giiten. Das Dehngrenzenverhéltnis bei den
exponentiellen Abkiihlungen ist mit 0,55 und 0,63 bei A=2 und A=5 verhéltnisméiflig niedrig.

Im direkten Vergleich der VS6 mit VS2 tritt bei der Zugfestigkeit die erwartete Tendenz auf
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Grund des Kohlenstoff— Gehaltes auf. Die kohlenstoffreichere Schmelze 2 weist allgemein ein
hoheres Zugfestigkeitsniveau auf. Beim Verlauf der Bruchdehnung zeigt VS6 generell héhere
Werte. Eine Ausnahme tritt hier beim as—quenched —Zustand auf, wo VS2 mit 10,95 % gegen-
iber 10,27 % knapp hoher ist. Betrachtet man hier allerdings die lineare Abkiihlung -9 °C/s
(also mit kaum verldngerter Abschreckbedingung) ist die Tendenz zu den restlichen Werten
gleichbleibend. Demnach sollte VS6 as—quenched als Ausreifler betrachtet werden. Im Vergleich
des PSE ist die Tendenz der VS6 iiber alle Gefiigemodifikationen héher als der VS2. Dieser
Vergleich bestétigt sich auch zu allen anderen Schmelzen, weshalb VS6 hinsichtlich Festigkeits —
Ziahigkeits — Kombination als bevorzugte Schmelze der Untersuchungen angesehen werden kann.
Das Denhngrenzenverhéltnis ist generell auf einer sehr d&hnlichen Hohe zwischen 0,7 und 0,9. Bei
den Werten der CSR erscheint die Tendenz der Schmelzen zueinander von der unterschiedlichn
Gefiigemorphologie abzuhdngen. Wahrend bei der VS2 mit mehr Kohlenstoff die Vergiitungszu-
stdnde ein besseres Verhalten zu zeigen scheinen, erweckt VS6 diesen Eindruck bei bainitischen
Gefiigen. Es muss hierbei aber genau auf die unterschiedlichen Modifikationen geachtet werden,
wie wird der Bainit erzeugt und in welcher Form wird der RA generiert. Wie bereits bei der
Diskussion zu den Ergebnissen der VS2, 3 und 4 erldutert und in Kapitel 2.4 detailliert be-
schrieben, hat Austenit ein hohes Losungsvermégen fiir Wasserstoff. Entscheidend ist aber, ob
genug Zeit zur Aufnahme bleibt und ob dieser auch stabil im Austenit verbleiben kann oder bei

Umwandlung wieder frei gesetzt wird.

Die VS5 hat den gleichen Kohlenstoff - Gehalt wie VS7 und 8, aber sonst das Legierungskonzept
der VS2. Gegeniiber den Schmelzen 7 und 8 weist die Schmelze 5 ein signifikant héheres Zugfes-
tigkeitsniveau auf. Bei den kontinuierlichen Abkiihlungen (linear und exponentiell) verliert die
Dehngrenze mit ldngerer Abkiihlzeit schneller an Bestdndigkeit, die Bruchdehnung steigt aber
im Gegensatz dazu starker an. Hierbei muss die Gefiigeinterpretationen in den Abbildungen 5.39
und 5.41 in Erinnerung gerufen werden, wo mit zunehmender Abkiihlzeit das Gefiige von einem
Mischgefiige Martensit, unter und oberer Bainit, sich hin zu massiveren Ferritbereichen entwi-
ckelt. Auch hier zeigt sich das Dehngrenzenverhiltnis wie bei VS7 und 8 als relativ niedrig. Bei
den Vergiitungsgefiigen ist zu sehen, dass die Zugfestigkeit stdrker mit der Anlasstemperatur

nachlésst, aber die Bruchdehnung gleichzeitig starker zunimmt.

Im Vergleich zur VS2 und VS6 zeigt sich ein niedrigeres Produkt aus Zugfestigkeit und Bruch-
dehnung (PSE). Das Dehngrenzenverhaltnis ist gegeniiber der VS2 niedriger. Bruchdehnung und
FEinschniirung sind generell leicht héher als bei VS2. Hinsichtlich PSE wirkt sich der reduzierte

Kohlenstoff positiv aus.

Die Q&P — und isothermen — Versuche weisen einen relativ breiten Streubereich auf und zeigen
keine generellen Tendenzen. Der Trend, dass der Bereich des unteren Bainit gegeniiber dem
oberen Bainit besseres mechanisches Verhalten bringt, kann hier nicht bestétigt werden. Es
zeigt sich vor allem bei der Wasserstoffversprodung, dass die niedrigeren Kohlenstoffgiiten eine

niedrigere CSR aufweisen.

Die karbidfreien Zustdnde mit granularen Bainit iiberzeugen mit ihren sehr guten Gesamtei-
genschaften. Unter dem Aspekt der moglichen Warmebehandlung ohne zusétzliche Aggregate
(Abkiihlung am Hubrechenbett) bzw. der giinstigen Gesamtbehandlung ladsst sich hier ein klarer
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Vorteil gegeniiber den Anlasszustdnden erkennen.

Eine generelle Betrachtung aller 14 Q&P — Versuche (Schmelze 2—-8) zeigt, dass hier eine sehr
prazise Warmebehandlung und Handhabung der Versuche zur Erzielung reproduzierbarer Werte
notwendig ist. Uber alle Ergebnisse hinweg ist kein genereller Trend abzulesen. Es kann aber
festgestellt werden, dass mit sinkendem Kohlenstoffgehalt die Steuerbarkeit zur Erreichung ge-

wiinschter Gefiige und Effekte einfacher wird.

6.3 Darstellung der Ergebnisse

Abschlieffend soll anhand von Netzdiagrammen ein Vergleich fiir die ausgewadhlten Warmebe-
handlungen as—quenched, A=2, A=5 (bzw. bei VS3 A=3) und Q&T 700°C diskutiert werden.
Diese Warmebehandlungen sind nach der Bewertung in Kapitel 4 jene, mit denen eine Umset-
zung der Schmelzen fiir den industriellen Mafistab am sinnvollsten erscheint. Auf Grund der
fehlenden Daten fiir A=5 der VS3 wird hier A=3 zum Vergleich herangezogen. In den Dia-
grammen sind alle relevanten Kennwerte auf den jeweils hochsten ermittelten Wert aus allen
Versuchen der Schmelzen 2—8 normiert. Somit ergeben sich relative Verldufe zueinander die

einen einfachen Vergleich der Schmelzen erlauben.

Die Abbildungen 6.1 a und b zeigen den direkten Vergleich der Schmelzen 2 und 4. Schmelze 2 hat
einen leicht héheren Kohlenstoff - Gehalt (0,26 zu 0,21 %) und einen etwas niedrigeren Chrom —
Gehalt (1,0 zu 1,3 %). Die Silizium — Gehalte liegen in beiden Féllen bei 1,0 %. Der Trend des
as—quenched— und Q& T-Gefliges tiber die mechanischen Kennwerte scheint bei beiden Schmelzen
sehr dhnlich zu sein, wobei VS2 generell eher hohere Werte aufweist. Nur der HIC — Widerstand
(CSR) ist etwas schwécher.

Der Trend bei den kontinuierlichen Abkiihlungen zeigt hingegen deutlichere Unterschiede der
Figenschaften. Im Allgemeinen ist ein gesenktes Festigkeitsniveau bei gleichzeitig hoherer Deh-
nung, besserer Duktilitdt (Brucheinschniirung) und mehr Kerbschlagarbeit zu verzeichnen. Es
bestétigt sich der Trend, dass das geloste Chrom einen positiven Effekt auf die Wasserstoffbe-
standigkeit und die Zahigkeit hat.

V5S4 weist bei den karbidfreien Gefiigen A=2 eine bessere Bruchdehnung und eine h6hrere Resis-
tenz gegen Wasserstoffversprédung auf. Gesamt betrachtet dominieren aber die as—quenched —-

Zustdnde in ihren Eigenschaften gegeniiber den kontinuierlichen Abkiihlungen.

In den Abbildungen 6.2 a und b ist der direkte Vergleich der Schmelzen 2 und 3 zu sehen. VS3
unterscheidet sich von VS2 durch einen halbierten Silizium-Gehalt. Die VS3 weist im Vergleich
zu VS2 bei den as—quenched— und Q&T 700 °C - Giiten leicht hohere Werte bei Zugfestigkeit,
Harte und Dehngrenze auf. Gleichzeitig ist aber auch das Verhalten gegeniiber Wasserstoffver-
sprodung verbessert, was auf einen negativen Einfluss von Silizium schlieffen lédsst. Hier ist auch
deutlich zu sehen, dass das hohe Festigkeitsniveau nicht unmittelbar einen negativen Einfluss auf
die Wasserstoffversprodung hat. Uberlegungen haben dazu gefiihrt, den Einfluss der Eigenspan-
nungen tber die Dilatation zu vergleichen (siehe Abbildung 6.3 a und b). Die Werte kommen aus

der Ermittlung der ZTU —Schaubilder. Die as—quenched — Gefiige weisen in beiden Féllen eine
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(a) Netzdiagramm der VS2. (b) Netzdiagramm der VS4.

Abbildung 6.1: Vergleich der as—quenched, Q&T 700 °C, A=2 und A\=5 Warmebehandlungen
der Versuchsschmelzen 2 und 4.

Dilatation von 0,35 % auf. Die kontinuierlichen Abkiihlungen zeigen bei VS2 deutlich hohere
Festigkeiten, jedoch gleichzeitig weit geringere Bestdndigkeit gegen Wasserstoffversprédung. Bei
beiden Schmelzen tritt bei der Abkiithlung mit A=2 eine Dilatation von 0,23 %. Daher kann auch
hier die Uberlegung der Eigenspannungen iiber die Dilatation nicht bestitigt werden.

In den Abbildungen 6.4 a und b sind die Schmelzen 5 und 6 gegeniiber gestellt. Der Vergleich soll
auf soll auch auf VS2 bezogen werden, da VS5 und VS6 jeweils das gleiche Legierungskonzept
wie VS2 mit reduzierten (VS5 0,07 % und VS6 0,15%) Kohlenstoff - Gehalt aufweisen. Die as—
quenched Zustinde nehmen entsprechend ihres Kohlenstoff — Anteils an Zugfestigkeit ab. Bei der
Vergiitung mit 700 °C ist dieser Trend im Vergleich von VS5 und VS6 nicht mehr ganz so deut-
lich zu erkennen. Auch die Bruchdehnung, Gleichmafldehnung und Einschniirung weisen keine
signifikanten Unterschiede auf. Deutlich gesteigert ist bei der VS6 die Kerbschlagarbeit gegen-
iiber VS5 und VS2 beim vergiiteten Zustand. Die Wasserstoffversprédung weist zwischen VS5
und VS6 keine signifikanten Unterschiede auf, gegeniiber VS2 ist eine deutliche Verbesserung zu
erkennen. Bei den kontinuierlichen Abkiihlungen sind bei A=2 die Verldufe zwischen VS5 und
VS6 sehr dhnlich, wobei letztere Schmelze vor allem eine ausgeprigtere Zugfestigkeit aufweist.
Auch die Kerbschlagarbeit ist bei VS6 gegeniiber VS2 und VS5 hoher. Die Wasserstoffverspro-
dung ist zwar bei beiden Schmelzen fiir A=2 deutlich besser als bei VS2, jedoch weit unter den
as—quenched— oder Vergiitungszustianden. Es fillt auf, dass der Kurvenverlauf und dessen Werte
von A=2 bei VS6 und VS5 dhnlich jenen von VS3 ist. VS3 zeigt eine héhere Dehngrenze, wobei
VS6 und VS5 vor allem eine groflere Gleichmafldehnung aufweisen.

Bei den kontinuierlichen Abkiihlungen A=5 ist die Zugfestigkeit von VS2 gegeniiber VS6 und
diese nochmals signifikant gegeniiber VS5 hoher. Gleichzeitig ist allerdings die Wasserstoffver-
sprodung von VS5 und VS6 deutlich héher. Auch die Dehnungen und die Einschniirung sind bei
VS5 héher als bei VS6 und schlieflich bei VS2.

In Abbildung 6.5 a und b sind die Schmelzen VS7 und VS8 verglichen, iiber die der Einfluss

des Kupfers sichtbar wird. Die Schmelze 8 ohne Kupfer zeigt sowohl bei der as—quenched wie
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(a) Netzdiagramm der VS2. Die griine (b) Netzdiagramm der VS3. Die griine

strichpunktierte Linie ist mit der kon-
tinuierlichen Abkithlung A=5 wirmebe-

handelt.

strichpunktierte Linie ist mit der kon-
tinuierlichen Abkithlung A=3 wirmebe-
handelt.
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Abbildung 6.2: Vergleich der as—quenched, Q&T 700 °C, A=2 und kontinuierlichen Abkiihlung
A=5 bei (a) und A=3 bei (b) Warmebehandlungen der Versuchsschmelzen 2
und 3.
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(b) Dilatometerkurven der Versuchsschmelze 3.

Abbildung 6.3: Vergleich der Dilatation aus den ZTU — Aufnahmen der Versuchsschmelzen 2

und 3.
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(a) Netzdiagramm der VS5. (b) Netzdiagramm der VS6.

Abbildung 6.4: Vergleich der as—quenched, Q&T 700 °C A=2 und A=5 Warmebehandlungen
der Versuchsschmelzen 5 und 6.

der Vergiitungs —Route und den kontinuierlichen Abkiihlungen ein deutlich besseres Verhalten
gegen Wasserstoffversprédung. Das mechanische Verhalten ist durch das Kupfer kaum besser,
jedoch wird vor allem bei den kontinuierlichen Abkiithlungen der Einfluss auf die Dehnungen
(Bruch— und Gleichmafidehnung) deutlich.
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(a) Netzdiagramm der VS7. (b) Netzdiagramm der VS8.

Abbildung 6.5: Vergleich der as—quenched, Q&T 700 °C A=2 und A=5 Warmebehandlungen
der Versuchsschmelzen 7 und 8.

Im Vergleich zeigen die as—quenched — Gefiige die h6chsten Festigkeiten bei relativ starkem Wi-
derstandsverhalten gegen Wasserstoffversprédung. Des Weiteren wird deutlich dass die héheren
und mittleren Kohlenstoff - Gehalte (VS2, V83, VS4 und VS6) einen besseren Gesamteindruck
machen. Auf den ersten Blick zeigt die mittlere Kohlenstoff - Giite VS6 (0,15 %) fiir das karbid-
freie Gefiige mit ihrer Bestidndigkeit gegen Wasserstoffversprédung, dem Festigkeitsniveau und
den Zahigkeitsverhalten den besten Eindruck.
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Durch die Untersuchungen an den verschiedenen Schmelzen, der Bewertung moéglicher Warmbe-
handlungen und der umfassenden Patentrecherche kann durch die vorliegende Arbeit ein ganz-
heitliches Bild zur Herstellung von karbidfreien bainitischen nahtlosen Rohren gezeichnet wer-

den. Es konnten zuvor formulierte Ziele und Thesen bestétigt oder zumindest diskutiert werden.

Aus einer detaillierten Analyse des Herstellprozesses war es moglich, Einflisse und Wirkung zur
Ausbildung eines karbidfreien bainitischen Gefiiges fiir nahtlose Rohre aufzuzeigen. So kénnen
die Legierungszusammensetzung und die Zeit — Temperatur — Fithrung als Hauptmerkmale iden-
tifiziert werden. Eine Bewertung der méglichen Warmebehandlungsrouten zwischen isotherm
eingestellten Bainit, Quenching and Partitioning und Bainit aus kontinuierlicher Abkiihlung
zeigt, dass mit bestehender Anlage durch Kombination der Zwischenerwirmung des Rohres und
dem Hubrechenkiihlbett ein im Vergleich kostengiinstiger Prozess zur Erreichung eines karbid-
freien Bainit realisiert werden kann. Die kontinuierliche Abkiihlung bietet zusétzlich den Vorteil
eines homogenen Gefiiges. Unter Einbeziehung der Moglichkeit der Rohrschnellkiihlung nach
dem Streckreduzierwalzwerk fiir as—quenched Gefiige kann gezeigt werden, dass Zugfestigkeiten
bis zu 1800 MPa und knapp 10 % Bruchdehnung bei 42% Einschniirung erreicht werden kénnen
(VS3). Dies fithrt zu einem Vergleichswert von 17 GPa% PSE. Alternativ kann mit einem leicht
gednderten Legierungskonzept das mechanische Verhalten dahingehend gesteigert werden, dass
die Zugfestigkeit bei knapp 1700 MPa und die Bruchdehnung bei rund 11 %, und ein PSE bei
18,3 GPa% liegt (VS2). Bei dem um etwa ein Viertel gesenkten Kohlenstoffgehalt der VS6 kann
gezeigt werden, dass das PSE iiber die verschiedenen Gefiigemodifikationen konstant héher liegt.
Auch hier wird die gewiinschte Dehngrenze von 900 MPa bei den Vergiitungsgefiigen erreicht.

Der Kern der Arbeit beschéftigte sich mit dem Vergleich unterschiedlicher bainitischer Mi-
krostrukturen mit Vergiitungsgefiigen zur Erzielung hoher Festigkeit bei gleichzeitig hoher Za-
higkeit zur Anwendung als hochfestes Olfeldrohr. Aus den Schmelzen war es méglich mit einem
karbidfreien Gefiige Zugfestigkeiten von bis etwa 1200 MPa mit Bruchdehnungen im Bereich

von 15 % und Einschniirung von 55 % zu erreichen.

Es konnte herausgearbeitet werden, dass die karbidfreien bainitischen Gefiigezustédnde aus der
kontinuierlichen Abkiihlung (granularer Bainit) wegen der Kombination ihrer mechanischen Ei-
genschaften und kostengiinstigeren Herstellung ohne zusatzliche Aggregate (Abkiithlung am Hub-
rechenbett) einen klaren Vorteil gegeniiber den martensitischen Anlasszustanden bieten. Auch
hier war ein PSE im Bereich von 17,5 GPa% erreichbar (VS4). Durch die verschiedenen Wege
iiber die karbidfreie baintische Giiten eingestellt wurden kann klar dargestellt werden, dass die
Gestalt des Restaustenits im Gefiige ein wesentlicher Parameter ist. Dieser beeinflusst in seiner

Form und Gréfle das Gefiige und daraus folgend das Materialverhalten. Grofie blockférmige In-
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7 Schlussfolgerungen

seln an Austenit die zur Umwandlung neigen sollten méoglichst vermieden werden. Der RA wird
einerseits durch die Temperatur — Zeit — Prozessfithrung, andererseits durch die Komplexitat der
Legierungszusammensetzung Kohlenstoff, Silizium, Mangan und Chrom bestimmt. Der RA zeigt
auch den Haupteinfluss auf die Wasserstoffversprodung und wirkt unterschiedlich durch die ver-
schiedenen Gefiigemodifikationen. Austenit kann als Speicher fiir Wasserstoff Vorteile bringen,
setzt aber im Falle einer Umwandlung zu Martensit oder Bainit diesen frei und férdert somit
das Risswachstum und die Versprédung. Dementsprechend zeigen Stdhle mit Mischungsgefiigen
aus Martensit und Bainit ein gutes Verhalten gegeniiber Wasserstoftversprodung bei gleichzeitig
guter Festigkeit — Zahigkeits — Kombination, es muss aber auf die Art des vorliegenden Restauste-
nits geachtet werden. Gelostes Chrom wirkt sich auf die Wasserstoffversprédung positiv aus. Es
konnte gezeigt werden, dass bei niedrigem Silizium- und Bor-Gehalt die Wasserstoftversprodung
verbessert ist. Aus Vergleichsuntersuchungen mit einer industriell angewandten Schmelze kann
gezeigt werden, dass Kupfer bei karbidfreien bainitischen Morphologien aus der kontinuierlichen
Abkiihlung die Kerbschlagarbeit und das Festigkeits —Zahigkeitsverhalten negativ beeinflusst.
Uberlegungen des Einflusses der verminderten Dilatation aus der Bainitumwandlung gegeniiber
dem Martensitgefiige zu den Themen Rissempfindlichkeit oder Wasserstoffversprédung konnten
keine Klarung bringen. Dies liegt vor allem darin begriindet, dass die Auspriagung der Dilatome-
terkurven zwischen den Bainit— und Martensitgefiigen keine deutlichen Unterschiede aufweisen.
Des Weiteren wird der Bildungsmechanismus von Bainit gegenwértig vornehmlich als displaziv
angenommen. Dies entspricht in den Erlduterungen und Diskussion dem des Martensit, woraus

auch hier keine Unterschiede festgemacht werden kénnen.

Die Untersuchungen der Warmebehandlung Quenching and Partitioning konnten keine repro-
duzierbaren und eindeutigen Ergebnisse bringen. Dies liegt vor allem an den relativ grofien
Geometrien der Proben die verwendet wurden, andererseits an der Prozessfithrung, wo versucht
wurde mittels Wasser (Spriithnebel) ohne Salzbad die Temperatur zu steuern. Es konnte festge-
stellt werden, dass je héher der Kohlenstoff — Gehalt der Schmelze ist, der Prozess schwieriger zu
kontrollieren ist und das mechanische Verhalten weit streut. Es kann aber auch gezeigt werden,
dass diese Art der Warmebehandlung eine sehr gute Moglichkeit bietet um hochfeste Gefiige

mit karbidfreier bainitischer Mikrostruktur zu erzielen.

7.1 Ausblick

Die aktuellen Entwicklungen in der Stahlforschung versprechen eine immer bessere Kombination
der Eigenschaften Festigkeit und Zahigkeit. Nach den ersten beiden Generationen der AHSS wird
nun intensiv im Nanometerbereich versucht hochfeste Gefiige zu gestalten. Ein wichtiger Aspekt
wird die Ubertragbarkeit der wissenschaftlichen Ergebnisse und Erkenntnisse auf ein breites
Spektrum an Produkten sein. Nahtlose Rohre nehmen in diesen Betrachtungen auch zukiinftig
eine wichtige Rolle fiir Anwendungen im Bereich der Olfeld— oder Automobilindustrie ein. Gerade
weil gegenwértig eine konjunkturelle Stagnation weltweit vorherrscht, bietet die Verbesserung
der mechanischen und chemischen Eigenschaften von Stahlanwendungen einen entscheidenden
Wettbewerbsvorteil.
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7 Schlussfolgerungen

Zu den in dieser Arbeit vorgelegten Charakterisierungen unterschiedlicher Legierungskonzepte,
der Darstellung von Wettbewerbsbedingungen und der Analyse zur industriellen Umsetzung
eines bainitischen Rohres sind weitere Schritte von besonderem Interesse. Der Eine ist das Aus-
walzen eines Nahtlosrohres nach gegebener Giite und der in —situ—Einsatz eines solchen mittels
eines Feldversuches. Eine Untersuchung weiterer Schmelzen mit Kohlenstoff - Gehalten zwischen
0,15 und 0,2 % konnen Aufschluss iiber den optimalen Anteil an Kohlenstoff fiir die Kombina-
tion Festigkeit —Zahigkeit geben. Zur metallkundlichen Beschreibung des Einflusses von Eigen-
spannungen aus der Bainitbildung auf die Wasserstoffversprodung bzw. Sauergasbestédndigkeit
kénnen weitere Untersuchungen Aufschluss bringen. Die Gleeble 3800 bietet hierzu die Méglich-
keit unter Spannungsaufbringung das Umwandlungsverhalten der bainitischen Mikrostruktur
zu analysieren. Des Weiteren kénnen Untersuchungen mittels Synchrotron zu einem tieferen

Verstindnis der Eigenspannungen beitragen.
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A Werkstoffe

A.1 Chemische Zusammensetzung der untersuchten

Versuchschmelzen 1-8

Tabelle A.1: Chemische Analyse der Versuchsschmelzen (VS) 1-8 in Gew.%.

| Element | VS1| VS2| VS3| VS4| VS5| VS6| VS7| VS8

C 0.247 0.26 0.25 0.21 0.07 0.15 0.07 0.07
Si 1.45 1.00 0.5 0.98 1.00 1.00 0.21 0.21
Mn 1.93 1.49 1.46 1.47 1.49 1.49 1.86 1.86
P 0.008 | 0.007 | 0.007 | 0.006 | 0.007 | 0.007 | 0.007 | 0.007
S 0.0072 | 0.0077 | 0.0075 | 0.0053 | 0.0077 | 0.0077 | 0.007 | 0.007
Al 0.01 | 0.025 | 0.021 | 0.022 | 0.025 | 0.025 0.03 0.03
Cr 1.29 1.00 0.99 1.3 1.00 1.00 0.11 0.11
Mo 0.67 0.52 0.51 0.5 0.52 0.52 0.02 0.02
Ni 0.016 | 0.011 | 0.011 | 0.012| 0.011 | 0.011 0.1 0.1
A% 0.108 0.11 0.11 0.12 0.11 0.11 0.04 0.04
Nb 0.0031 | 0.002 | 0.002 0| 0.002 | 0.002 - -
Ti 0.0023 | 0.002 | 0.001 0| 0.002 | 0.002 0.08 0.08
B 0.0037 | 0.0009 | 0.0007 | 0.0006 | 0.0009 | 0.0009 | 0.0015 | 0.0015
Ca 0.0006 | 0.0002 | 0.0004 | 0.0002 | 0.0002 | 0.0002 - -
N 0.005 | 0.0058 | 0.0059 | 0.0064 | 0.0058 | 0.0058 0.01 0.01
Cu - - - - - - 0.19 -
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Tabelle A.2: Berechnungsergebnisse der entscheidenden Phasenumwandlungspunkte der Ver-
suchsschmelzen 1-8 aus thermodynamischen Modellen nach Buchmayr, 2002

[Buc02].

‘ Umwandlungspunkt [°C] ‘ VSi1 ‘ VS2 ‘ VS3 ‘ VsS4 ‘ VS5 ‘ VSé ‘ VS7 ‘ VS8 ‘
Ac; nach Brandis 749 746 746 751 751 749 726 726
Acj3 nach Brandis 913 887 860 897 934 915 877 876
Ms
nach Steven 344 360 367 380 449 413 461 460
nach Andrews 370 373 379 | 400 | 477 | 433 | 471 470
nach Jaffee & Hollomon 350 | 371 376 | 383 | 436 | 409 | 443 | 444
uBs Minimum 329 329 358 333 366 351 414 413
uBgs Maximum 444 444 457 451 466 457 481 481

A.2 Berechnungen zu den Versuchsschmelzen 1-8

A.2.1 Berechnungsmodelle zu Phasenumwandlungspunkten nach verschiedenen
Ansatzen

A.2.2 Berechnete Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder mittels JMatPro®
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Abbildung A.1: ZTU-Schaubilder aus JMatPro®-Berechnungen der Versuchsschmelze 1, links

kontinuierlich, rechts isotherm.
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Abbildung A.2: ZTU-Schaubilder aus JMatPro®-Berechnungen der Versuchsschmelze 2, links

kontinuierlich, rechts isotherm.
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Abbildung A.3: ZTU-Schaubilder aus JMatPro®-Berechnungen der Versuchsschmelze 3, links

kontinuierlich, rechts isotherm.
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Abbildung A.4: ZTU-Schaubilder aus JMatPro®-Berechnungen der Versuchsschmelze 4, links

kontinuierlich, rechts isotherm.
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Abbildung A.5: ZTU-Schaubilder aus JMatPro®-Berechnungen der Versuchsschmelze 5, links

kontinuierlich, rechts isotherm.
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Abbildung A.6: ZTU-Schaubilder aus JMatPro®-Berechnungen der Versuchsschmelze 6, links

kontinuierlich, rechts isotherm.
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Abbildung A.7: ZTU-Schaubilder aus JMatPro®-Berechnungen der Versuchsschmelze 7, links

kontinuierlich, rechts isotherm.
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Abbildung A.8: ZTU-Schaubilder aus JMatPro®-Berechnungen der Versuchsschmelze 8, links

kontinuierlich, rechts isotherm.
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B Tabellen und Diagramme

Verwendete Abkiirzungen innerhalb der Tabellen und Diagrammen:
o Ay: GleichmaBdehnung
e Agp: Bruchdehnung
e CSR: Crack Sensitive Ratio
e : Austenitisierungsbedingungen
e G: Korngréflenkennzahl
« HRC: Harte nach Rockwell
¢ iso: isothermes Halten
e K,: Kerbschlagarbeit,
e A: Symbol fiir die Abkiihlzeit der kontinuierlichen Abkiihlung zwischen 800 und 500 °C
e 0B: individuelle Temperatur je Schmelze zur Einstellung des oberen Bainit
« PSE: Product of Strength and Elongation (Giitezahl)
e Q&P: Quenching and Partitioning
o Q&T: Vergiitung (Quenching and Tempering
e Ry,,: Zugfestigkeit
e Ry o Dehngrenze
e SD: Standardabweichung
o Ti97;: Ubergangstemperatur
e uB: individuelle Temperatur je Schmelze zur Einstellung des unteren Bainit,
e VS: Versuchsschmelze
e 7: Brucheinschniirung
o ": Haltezeit in Minuten

« °C/s: Grad Celsius pro Sekunde
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B.1 Ergebnisse der physikalischen und chemischen Untersuchungen
aus Zug-, Kerbschlagbiegeversuch, Hartemessung und Hydrogen

Induced Cracking Test

B.1.1 Zugfestigkeit

1900 -
1700 +—
— [
& 1500 &
A
2 P .

E 7 * 4
o 1300 S — — ——
‘@ A A 1 i
=% 1100 -
=] [ 2
[74]

[} A A
® 900
=
N *VS2

700 . ys3
A VsS4
500 | | | | | | | | I I I 1
AP R AP N S R LIS G
R PSS AR NI R C R
R Q) AT KT R QR A Z o O
& A B B > @A AR
L FFL L F
o & o o & YN

Abbildung B.1: Darstellung der Zugfestigkeit der Versuchsschmelzen 2, 3 und 4 iiber die un-
tersuchten Warmebehandlungen nach B.1.
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Abbildung B.2: Darstellung der Zugfestigkeit der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 iiber die

untersuchten Warmebehandlungen nach B.2.

B.1.2 Dehngrenze
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Abbildung B.3: Darstellung der Dehngrenze der Versuchsschme
tersuchten Warmebehandlungen nach B.1.
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Abbildung B.4: Darstellung der Dehngrenze der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 iiber die
untersuchten Warmebehandlungen nach B.2.

B.1.3 Dehngrenzenverhdltnis
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Abbildung B.5: Darstellung des Dehngrenzenverhiltnisses der Versuchsschmelzen 2, 3 und 4
iiber die untersuchten Warmebehandlungen nach B.1.
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Abbildung B.6: Darstellung des Dehngrenzenverhéltnisses der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und
8 iiber die untersuchten Warmebehandlungen nach B.2.

B.1.4 Bruchdehnung
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Abbildung B.7: Darstellung der Bruchdehnung der Versuchsschmelzen 2, 3 und 4 iiber die
untersuchten Warmebehandlungen nach B.1.
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Abbildung B.8: Darstellung der Bruchdehnung der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 iiber die
untersuchten Warmebehandlungen nach B.2.

B.1.5 Einschniirung
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Abbildung B.9: Darstellung der Brucheinschniirung der Versuchsschmelzen 2, 3 und 4 iiber
die untersuchten Warmebehandlungen nach B.1.
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Abbildung B.10: Darstellung der Brucheinschniirung der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 iiber
die untersuchten Warmebehandlungen nach B.2.

B.1.6 Kerbschlagarbeit
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Abbildung B.11: Darstellung der Kerbschlagarbeit der Versuchsschmelzen 2, 3 und 4 iiber die
untersuchten Warmebehandlungen nach B.1.
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Abbildung B.12: Darstellung der Kerbschlagarbeit der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 iiber
die untersuchten Warmebehandlungen nach B.2.

B.1.7 Ubergangstemperatur
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Abbildung B.13: Ubergangstemperatur der as—quenched — Zustinde der Versuchsschmelzen 2,
3 und 4.
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Abbildung B.14: Ubergangstemperatur der as—quenched — Zustinde der Versuchsschmelzen 5,

6. 7 und 8.
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Abbildung B.15: Ubergangstemperatur der A=2-Abkiihlungen der Versuchsschmelzen 2, 3
und 4.

144



90

80
= 109 —=—v2T,, =-27°C
Z 60 " VBT =37°C
= |+ VAT, =-11C
8 50
g i -
8 40 },
E | — = =

20- §~ I

i L
10
0

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T 1
70 60 50 40 30 20 10 0 10 20 30
Priftemperatur [°C]

Abbildung B.16: Ubergangstemperatur der A=2 &T 700 °C — Zustéinde der Versuchsschmelzen

2, 3 und 4.
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Abbildung B.17: Ubergangstemperatur der Q&T 700 °C —Zustinde der Versuchsschmelzen 2,
3 und 4.
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Abbildung B.18:

Abbildung B.19:
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Ubergangstemperatur der Q&T 700 °C —Zustéinde der Versuchsschmelzen 5,
6, 7 und 8.
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Ubergangstemperatur der linearen Abkiihlung mit —3 °C/s der Versuchs-
schmelzen 5, 6, 7 und 8.
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Abbildung B.20: Ubergangstemperatur der linearen Abkiihlung mit -9 °C/s der Versuchs-
schmelzen 5, 6, 7 und 8.

B.1.8 Product of Strength and Elongation (PSE)
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Abbildung B.21: Darstellung des Produktes aus Zugfestigkeit und Bruchdehnung (Product of
Strength and Elongation PSE) der Versuchsschmelzen 2, 3 und 4 tiber die
untersuchten Warmebehandlungen nach B.1.
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Abbildung B.22: Darstellung des Produktes aus Zugfestigkeit und Bruchdehnung (Product of
Strength and Elongation PSE) der Versuchsschmelzen 5, 6, 7 und 8 iiber die
untersuchten Warmebehandlungen nach B.2.

B.1.9 Crack Sensitivity Ratio (CSR)
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Abbildung B.23: Darstellung der Crack Sensitive Ratio (CSR) der Versuchsschmelzen 2, 3
und 4 iiber die untersuchten Warmebehandlungen nach B.1.
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Abbildung B.24: Darstellung der Crack Sensitive Ratio (CSR) der Versuchsschmelzen 5, 6, 7
und 8 iiber die untersuchten Warmebehandlungen nach B.2.

B.1.10 Durchartbarkeit aus Jominy —Versuchen
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Abbildung B.25: DDurchhértbarkeitskurven aus dem Jominy— Versuch der Versuchsschmel-
zen 2, 3 und 4 mit Austenitisierungstemperatur laut Legende.
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Abbildung B.26: Durchhértbarkeitskurven aus dem Jominy — Versuch der Versuchsschmelzen
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Abbildung B.27: Durchhértbarkeitskurven aus dem Jominy — Versuch der Versuchsschmelzen

5, 6, 7 und 8 mit Austenitisierungstemperatur laut Legende.
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Abbildung B.28: Durchhéirtbarkeitskurven aus dem Jominy —Versuch der Versuchsschmelzen
5, 6, 7 und 8 mit Austenitisierungstemperatur 1000 °C.
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B.2 Durchgefiihrte Warmebehandlungen

Tabelle B.1: Ubersicht der verschiedenen Wirmebehandlungen von Versuchsschmelze 2, 3 und

4 mit den verfahrensrelevanten Temperaturen und Abkiihlzeiten.
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Ubersicht der verschiedenen Wirmebehandlungen von Versuchsschmelze 5, 6, 7
und 8 mit den verfahrensrelevanten Temperaturen und Abkiihlzeiten.

Tabelle B.2
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B.3 Einzelergebnisse der physikalischen und chemischen

Untersuchungen aus Zug—, Kerbschlagbiegeversuch,

Hartemessung und Hydrogen Induced Cracking Test

FErgebnisse aus Kerbschlagbiegeversuch, Hartemessung, Hydrogen—Induced -

Cracking — Test und Zugversuch der Versuchsschmelze 2.

Tabelle B.3
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FErgebnisse aus Kerbschlagbiegeversuch, Hartemessung, Hydrogen—Induced -

Cracking — Test und Zugversuch der Versuchsschmelze 3.

Tabelle B.4
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FErgebnisse aus Kerbschlagbiegeversuch, Hartemessung, Hydrogen—Induced -

Cracking — Test und Zugversuch der Versuchsschmelze 4.
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FErgebnisse aus Kerbschlagbiegeversuch, Hartemessung, Hydrogen—Induced -

Cracking — Test und Zugversuch der Versuchsschmelze 5.

Tabelle B.6
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Tabelle B.7
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FErgebnisse aus Kerbschlagbiegeversuch, Hartemessung, Hydrogen—Induced -

Cracking — Test und Zugversuch der Versuchsschmelze 8.

Tabelle B.9
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Tabelle B.10: Ergebnisse aus der AustenitkorngréB8enauswertung nach individueller Austenit-
sierungstemperatur mittels planimetrischer Messmethode. Der Abgleich der G—
Werte wurde mit den interpolierten Werten der Tabellen nach ASTM Interna-
tional ASTM E112-13 und DIN EN ISO 643 vorgenommen und in pm umge-
rechnet.

|vs2|[vs3|vsa|VvS5|VvS6|VST|VSs]

Austenitisierungstemperatur [°C] 940 910 950 985 970 910 910
G- Wert | 13,38 | 13,60 | 10,77 | 10,73 | 10,40 | 11,56 | 10,74

mittlerer Korndurchmesser nach
ASTM [pm] | 4,08 | 3,03| 83| 88| 97| 654| 865

DIN [pm] | 391 | 2,85 | 812| 865| 953| 636| 847

Elongation | 0,99 | 0,99 | 0,99 099| 099| 1,00| 0,99

Tabelle B.11: Ergebnisse aus der Austenitkorngréfienauswertung nach einheitlicher Austenit-
sierungstemperatur bei 1000 °C mittels planimetrischer Messmethode. Der Ab-
gleich der G—-Werte wurde mit den interpolierten Werten der Tabellen nach
ASTM International ASTM E112-13 und DIN EN ISO 643 vorgenommen und
in pm umgerechnet.

|vs1|vs2|vss5|vse|Vs7|VSs]

Austenitisierungstemperatur [°C] | 1000 | 1000 | 1000 | 1000 | 1000 | 1000
G-_Wert | 844 | 842 | 990 | 967 | 10,12 10,24

mittlerer Korndurchmesser nach
ASTM [pm] | 19,18 | 18,83 | 11,1| 11,8 | 104| 9,7

DIN [um] | 19,18 | 19,35 | 11,28 | 11,98 | 10,93 | 9,53

Elongation 0,99 0,99 0,99 1,00 0,99
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