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KURZFASSUNG 

Kurzfassung 

Das Verhalten von Stählen beim Stranggießprozess hängt maßgeblich von der Stahl-

zusammensetzung, den damit verbundenen Phasenumwandlungen und den entsprechen-

den thermophysikalischen Eigenschaften ab. Als besonders kritisch gelten „peritektische 

Stähle“, bei denen die peritektische Phasenumwandlung (L+δ→γ+δ) mit der Enderstarrung 

zusammenfällt. Diese Stähle zeigen ein ungünstiges Prozessverhalten und weisen eine 

schlechtere Halbzeugqualität auf. Werden peritektische Stähle im Produktionsprogramm als 

solche erkannt, können diese durch gezielte betriebliche Maßnahmen kontrollierter herge-

stellt werden. Während im Zweistoffsystem Fe-C der peritektische Bereich genau bekannt 

ist, ist der Einfluss von Legierungselementen wie Mn, Si, Al und deren Kombinationen nicht  

vollständig klar. Daher ist die Untersuchung der Wirkung von Legierungselementen auf die  

peritektische Phasenumwandlung in Stählen von besonderer Bedeutung.  

Der Literaturteil dieser Arbeit zeigt auf, dass thermoanalytische Labormethoden das größte 

Potential zur Charakterisierung des Phasenumwandlungsverhaltens von peritektischen  

Stählen im Gleichgewicht haben und dass die CALPHAD Methode die ideale Berechnungs-

methode ist, um die Wirkung von Legierungselementen zu beschreiben.  

Die durchgeführte praktische Evaluierung von ausgewählten Labormethoden zeigt, dass 

die Dynamische-Wärmestrom-Differenz-Kalorimetrie (DSC) ein eindeutiges Erkennen von 

peritektischen ermöglicht. Ergänzende Untersuchungen wurden mit der Dilatometrie und der 

Hochtemperatur-Laser-Konfokal-Mikroskopie durchgeführt. Mittels systematischer DSC-

Messungen wurden basierend auf Modelllegierungen die ternären Systeme Fe-C-Si, Fe-C-

Mn und Fe-C-Al untersucht, sowie Vorversuche in den quaternären Systemen Fe-C-Si-Al 

und Fe-C-Si-Mn durchgeführt. Die Ergebnisse zur Wirkung von Al und der Wechselwirkung 

von Si mit Mn in Bezug auf das Fe-C System eröffnen hier vollkommen neue Perspektiven.  
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ABSTRACT  

 

Abstract 

The behaviour of steels in the continuous casting process depends significantly on the 

steel composition, the associated phase transitions and the corresponding thermophysical 

properties. Particularly "peritectic steels", where the peritectic phase transformation 

(L+δ→γ+δ) coincides with the final solidification apply as critical. These steels exhibit unfa-

vourable process behaviour and show a lower product quality. If peritectic steels are identi-

fied in the production program, they can be produced under controlled conditions through 

targeted operational requirements. While the peritectic range is exactly known in the binary 

system Fe-C, the influence of alloying elements such as Mn, Si, Al and their combinations 

are not completely clear. Therefore, the investigation of the effect of alloying elements on the 

peritectic phase transformation in steels is of particular importance. 

The literature part of this thesis shows that thermal analytical laboratory methods have the 

greatest potential to characterise the phase transformation behaviour of peritectic steels in 

equilibrium and that the CALPHAD method is the ideal calculation method to describe the 

effect of alloying elements. 

Practical evaluation of selected laboratory tests shows that the Dynamic-Heat-Flow-

Differential-Scanning-Calorimetry (DSC) enables a clear identification of peritectic steels. 

Additional studies were carried out with the Dilatometry and the High-Temperature-Laser-

Confocal-Microscopy. Systematic DSC measurements of model alloys of the ternary systems 

Fe-C-Si, Fe-Mn-C and Fe-C-Al were carried out and preliminary tests of the quaternary  

systems Fe-C-Si-Al and Fe-C-Si-Mn were performed. The findings on the effect of Al and the 

interaction of Si with Mn with respect to the Fe-C system represent a new scientific ground. 
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Tm   Schmelzpunkt (von Reinstoffen) 

TSolid  Solidustemperatur (von Legierungen) 

TLiquid Liquidustemperatur (von Legierungen) 

TPerit.  Temperatur der peritektischen Phasenumwandlung 

γ-Fe  Austenit (kfz) 

δ-Fe  Delta-Ferrit (krz) 

α-Fe  Alpha-Ferrit (krz) 

L  Liquid = Schmelze 

cA   Kohlenstoffgehalt und Temperatur der maximalen Löslichkeit für C im δ-Fe 

cB   Kohlenstoffgehalt und Temperatur für höchste Temperatur bei der γ-Fe          

beständig ist = peritektischer Punkt 

cC   Kohlenstoffgehalt und Temperatur ab dem der primär aus der Schmelze  γ-Fe 

ausgeschiedene wird    

cP  äquivalenter Kohlenstoffgehalt 
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Akronyme 

CALPHAD CALculation of PHase Diagrams 

DIL  Dilatometer 

DIP  Dipping Test 

DSC  Differential Scanning Calorimentry   (englisch)  

= Dynamische Differenzkalorimetrie (deutsch) 

DTA  Differential Thermal Analysis (englisch) = Differenz-Thermoanalyse (deutsch) 

FS  FactSage 

GGW thermodynamisches Gleichgewicht 
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SGTE Scientific Group Themodata Europe - Legierungsdatenbank 

SSCC Submerged Split Chill Contraction 

TC  ThermoCalc 

TCFE6 ThermoCalc Stahldatenbank Version 6  

XRD  X-Ray Diffraction (englisch) = Röntgenbeugung (deutsch) 
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EINLEITUNG 

1 Einleitung  

Das Verhalten von Stählen beim Stranggießprozess hängt maßgeblich von der Stahl-

zusammensetzung, der damit verbundenen Phasenumwandlungskinetik und den entspre-

chenden thermophysikalischen Eigenschaften ab. Als besonders kritisch gelten „peritekti-

sche Stähle“, welche durch die charakteristischen Punkte cA und cB entlang der 

Peritektikalen charakterisiert werden. Bei diesen speziellen Legierungen fällt die peritekti-

sche Phasenumwandlung (L+δ→γ+δ) mit der Enderstarrung zusammen, wobei nicht der        

gesamte δ-Ferrit in Austenit (γ) umgewandelt wird. Am Ende der Erstarrung liegt somit ein 

δ+γ Gefüge vor, welches sich dann erst im Festen vollständig in Austenit (γ)  umwandelt.  

Diese sogenannten „peritektischen Stähle“ zeigen ein ungünstiges  Prozessverhalten und 

weisen eine schlechtere Halbzeugqualität auf. Fehler finden sich häufig in Form von Längs-, 

Kanten- und Heißrissen und/oder in der Ausbildung einer ungleichmäßig erstarrten Oberflä-

che. Während im Zweistoffsystem Fe-C der prozesskritische peritektische Bereich genau be-

kannt ist und zwischen cA= 0,09 und cB= 0,16 Massen-% Kohlenstoff liegt, ist der Einfluss 

von Legierungselementen wie Mn, Si, Al und deren Kombinationen - vor allem bei Gehalten 

im Prozentbereich - nicht vollständig klar. Auch kommerzielle thermodynamische Datenban-

ken bilden das Verhalten von Mehrstoffsystemen teilweise nur unzureichend genau ab.  

Die Klassifizierung einer neuen Legierung als „prozesskritisch“ ist deshalb noch immer eine 

Herausforderung, zumal verlässliche Prognosemodelle oft fehlen. 

Deshalb gehen strategische Überlegungen in die Richtung, seitens der Werkstoffentwick-

lung den peritektischen Legierungsbereich gezielt zu vermeiden. Für diese Zielsetzung muss 

jedoch bei komplett neuen Legierungssystemen die genaue Lage von cA und cB bekannt 

sein, was derzeit noch nicht der Fall ist. Diese Problematik wird durch den Trend zum                

Einsatz von höheren Gehalten an Legierungselementen verstärkt. 
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EINLEITUNG  

 

Viele neue hochfeste Stahlsorten (DP, TRIP/TWIP) mit hervorragenden mechanischen      

Eigenschaften liegen im Kohlenstoffbereich zwischen 0,05 bis 0,4%C. Durch starke Wech-

selwirkungen im höher legierten Fe-C-Si-Mn-Al System, kann der kritische peritektische              

Bereich zwischen cA und cB durchaus zu kleineren, aber auch zu deutlich höheren Kohlen-

stoffgehalten als im bekannten Fe-C System verschoben werden. Gerade bei diesem neuen, 

sich ständig weiterentwickelnden Legierungsbereich gibt es signifikante Defizite bei den 

thermodynamischen Daten und der Erkennung des prozesskritischen peritektischen Legie-

rungsbereiches. Werden peritektische Stähle im Produktionsprogramm als solche richtig er-

kannt, können diese durch eine gezielte Auswahl der Gießbedingungen (Gieß-

geschwindigkeit, Gießpulver, Anpassungen der wassergekühlten Kupferkokille…) besser 

hergestellt werden.  

 

Es ergeben sich daher für diese Arbeit folgende Fragestellungen:  

 Welche experimentellen Methoden gibt es, um im Laborversuch festzustellen, ob eine            

unbekannte Legierung peritektisch, also zwischen cA und cB liegt? 

 Welche Berechnungsmodelle gibt es, um die in den Laborversuchen gewonnenen            

Ergebnisse systematisch zu verwerten? 

 Wie wirken sich die Legierungselemente Si, Mn, Al auf das Fe-C System aus, besonders, 

auf die Lage von cA und cB in ausgewählten pseudo-binären Phasendiagrammen?                  

Ein Schwerpunkt der Untersuchungen ist der peritektische Bereich des Fe-C-Al Systems, 

zu dem bis jetzt noch keine experimentellen Daten publiziert wurden. 

 

Der gewählte Lösungsansatz in dieser Arbeit ist, wie folgt:  

 Validierung und Optimierung diverser Labormethoden mit bekannten Systemen.  

 Auswahl der besten Methode zur Untersuchung neuer Legierungssysteme.  

 Herstellung von gezielten, möglichst reinen Modelllegierungen, um den Einfluss von          

einzelnen Legierungselementen, und auch deren Kombinationen, zu untersuchen.  

 Erstellen von neuen Phasendiagrammen um den Legierungseinfluss auf die Punkte cA 

und cB, sowie auf alle Phasenumwandlungen des Fe-C Systems darzustellen.  
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DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG 

2 Die peritektische Phasenumwandlung 

Die peritektische Phasenumwandlung nimmt neben der eutektischen Phasenumwandlung 

eine Sonderstellung bei der Erstarrung von Schmelzen (Zweikomponenten oder Multikom-

ponentensystemen) ein. Während sich eutektische Legierungen durch ein sehr gleichmäßi-

ges Erstarrungsgefüge und ein gutes Gießverhalten auszeichnen, wird peritektischen 

Legierungen das Gegenteil zugeschrieben. In den folgenden Unterkapiteln wird definiert, 

was ein peritekisches System ist. Dann wird im Detail auf die peritektische Phasenumwand-

lung in Stählen eingegangen. Diese grundlegenden Informationen und Definitionen stellen 

die Basis für die weitere Arbeit dar. Auch wenn der Fokus des experimentellen Teils dieser 

Arbeit ausschließlich auf Gleichgewichtsuntersuchungen liegt, wird der aktuelle Stand der 

Literatur zur Kinetik der peritektischen Phasenumwandlung aufgearbeitet. 

 

2.1 Definition eines peritektischen Systems 

Peritektische Legierungssysteme treten auf, wenn: 

o die Solidus- und Liquiduslinie kein ausgeprägtes Maximum oder Minimum aufweisen 

(dies ist meist dann, wenn die Schmelzpunkte der beiden Komponenten weit auseinan-

der liegen, wie z.B. bei Eisen und Kohlenstoff) und wenn 

o zwei unterschiedliche Phasen (z.B. α und β, oder γ und δ) im Festen vorhanden sind,              

die bis zum Erreichen der Schmelztemperatur von einer der beiden Phasen bestehen        

bleiben. 
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Wenn diese Randbedingungen vorherrschen, kommt es zu Ausbildung eines peritekti-

schen Systems, wobei dieses peritektische System oft nur ein Teilsystem in einem                    

komplexen Phasendiagramm darstellt (z.B. im Fe-C System). Abbildung 2-1 zeigt drei             

unterschiedliche Typen von peritektischen Systemen, die anhand von binären Phasen-

diagrammen symbolisch dargestellt sind. Von den in Tabelle 2-1 beschriebenen Typen ist  

für diese Arbeit ausschließlich Typ B von Relevanz, da dieser die Situation im Fe-C System 

beschreibt. 
 

 

Abbildung 2-1: Symbolische Darstellung von unterschiedlichen Typen von                                   

peritektischen Systemen [1]. 

 

Tabelle 2-1: Beschreibung der unterschiedlichen Typen von peritektischen Phasendiagrammen [1].  

Ty
p 

A
 Die β-Liquidus-Linie und die β-Solvus Linie (= Phasengrenze zwischen dem α+β und 

dem β-Phasengebiet) sind gleichgerichtet. D.h. eine Legierung im peritektischen 

Punkt cB besteht nach der Erstarrung immer aus einem α+β Zweiphasengebiet. 

Ty
p 

B
 

Die β-Liquidus-Linie und die β-Solvus Linie sind entgegengerichtet. D.h. eine            

Legierung im peritektischen Punkt cB  besteht nach der Erstarrung aus reinem β.  

Ty
p 

C
 

Ist ein Sonderfall, bei dem die peritektisch Phase im Punkt cB eine Strichphase             

(d.h. eine intermetallische Verbindung mit festem stöchiometrischen Verhältnis) ohne 

nennenswerte Löslichkeit ist. Vertreter dieses Typs sind z.B. das System Ni-Sn mit 

der intermetallische Ni3Sn4-Phase [2] oder das System Cu-Cd mit der inter-

metallischen Cu3Cd10-Phase [3,4]. 

 

Die Besonderheit dieser Systeme zeigt sich beim Durchqueren der Peritektikalen, welche 

auf der peritektischen Temperatur TPerit. liegt. Dabei wandelt sich die flüssige Phase (L) mit 

der festen α-Phase gemeinsam zu einer neuen festen β-Phase um.  

Typ A Typ B Typ C

L

L+α

α

α+β

L+β

β

Te
m

pe
ra

tu
r, 

°C

CB

TPerit.

A BCA CC

L

L+α

α

α+β

L+β

β

Te
m

pe
ra

tu
r, 

°C

CB

TPerit.

A BCA CC

L

L+α

α

α+β

L+β

β

CB

TPerit.

A BCA CC

L

L+α

α

α+β
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Die peritektische Phasenumwandlung lautet daher:  
 

 L+αβ  (2-1) 
 

und läuft nur im peritektischen Punkt cB, wo die β-Phase direkt an die Peritektikale grenzt, 

bei konstanter Temperatur TPerit., vollständig ab, dargestellt in Abbildung 2-2. Der Vollstän-

digkeit wegen sei erwähnt, dass eine peritektische Phasenumwandlung auch im festen                

Zustand auftreten kann, wenn sich aus zwei festen Phasen (α+β) eine neue feste Phase (γ) 

entsprechend der Reaktion α+βγ bildet. Für diesen Sonderfall wird der Begriff „Peritektoid“ 

verwendet [3].  
 

 

 

 

 
 

Abbildung 2-2: Binäres peritektisches Systems vom Typ B                                                                           

und Abkühlkurve einer Legierung mit der peritektischen Konzentration cB [1,4]. 

Legierungen mit einer Konzentration zwischen cB und cC werden „über-“, bzw. „hyper-

peritektisch“ genannt. Bei diesen Legierungen wird während der Erstarrung die gesamte             

α-Phase im Zweiphasengebiet (fest-flüssig) in β umgewandelt. Erst unterhalb der peritekti-

schen Temperatur TPerit. erstarrt die noch verbleibende Schmelze weiter zu reinem β.  

Legierungen mit einer Konzentration zwischen cA und cB werden „unter-“, bzw. „hypo-

peritektisch“ genannt. Bei diesen Legierungen ist auf der Peritektikalen nicht mehr genug 

Schmelze übrig, um die α-Phase vollständig umzuwandeln, sodass unterhalb der Peritektika-

len ein α+β Zweiphasengebiet vorliegt. Abbildung 2-3 zeigt das Gefügebild einer hypo-

peritektischen Cu-20%Sn Legierung, bei der der Gefügezustand der umwandelnden                

Legierung durch Abschrecken in Wasser schlagartig „eingefroren“ wurde. Dadurch fanden im 

festen Zustand keine weiteren Phasenumwandlungen stattfanden. Es ist genau zu erkennen, 

wie die primär erstarrten α-Inseln von der sich neu gebildeten β-Phase umgeben sind [1,4,5].  
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Abbildung 2-3: Gefügebild einer hypo-peritektischen Cu-20%Sn Legierung, eingefrohren                 

unmittelbar bei der peritektischen Phasenumwandlung [6]. 

Abbildung 2-3 zeigt deutlich, wie sich die neue β-Phase an der Grenze zwischen der               

α-Phase und der Restschmelze (L) gebildet hat und visualisiert somit auch klar, woher der 

Begriff „peritektisch“ kommt. Dieser Fachausdruck setzt sich aus dem griechischen perì (περί) 

das „um… herum“ bedeutet und tektaínesthai (τεκταíνεσθαι), das „zimmern, bauen“ bedeutet, 

zusammen. Der Begriff „peritektisch“ bedeutet daher „das Herumgebaute“ [7,8], wobei dieses 

Gefügebild primär für erstarrte hypo-peritektische Legierungen zutrifft, bei denen die                

Umwandlung und der Konzentrationsausgleich im Festen nicht vollständig abläuft und die 

zuerst gebildete (eingehüllte) α-Phase erhalten bleibt.  

Peritektische Systeme sind dabei keine Seltenheit. So zählten Exner H.E. und G. Petzow 

[3] bereits im Jahre 1985 alleine in binären metallischen Systemen mehr als 1000 solcher 

bekannter Systeme. Tabelle 2-2 gibt einen kleinen, bei weitem nicht vollständigen Überblick 

über die Vielfältigkeit von peritektischen Systemen, die nicht nur in Metallen, sondern auch in 

diversen Oxidsystemen auftreten. 
 

Tabelle 2-2: Zusammenstellung von unterschiedlichen peritektischen Systemen. 

Fe-Basissysteme Fe-C, sowie legierte Stähle 
Fe-Ni, Fe-Cr-Ni, Fe-Co, Fe-Mo, Fe-Ge, … 

Al-Basissysteme Al-Ni, Al-Co, Al-Ti (Al-Al3Ti), Al-Zr, Al-Mg, Al-Co, … 

Cu-Basissysteme Cu-Sn (=Bronzen), Cu-Zn (=Messing), Cu-Co, Cu-Cd, Cu-Ge,… 

diverse Nicht-
eisensysteme 

Pb-Bi, Au-Bi, Sn-Bi, Sn-Cd, Sn-Sb, Sn-Ni, Sn-Ag, Zn-Ag, Co-Si, 
Pt-Re, Pt-Ag, Os-Rh, … Sn-40%Pb-2,5%Sb (=Lot-Legierung [9]) 

nicht metallische 
Systeme 

keramische Supraleiter z.B. YBa2Cu3Oy [10,11],  
Mineralien [12], Granit [13] und Magma [14] und auch  
organische Systeme wie z.B. Laurinsäure-Kaprinsäure-Naphthalin [15] 

Erstarrungsgeschwindigkeit v= 1mm/min, dT/dy= 5K/min
x 165

Symbolische Darstellung

T >> TP

α

L L

α β

T << TP
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Die Nichteisensysteme Cu-Sn [6,16,17], Pb-Bi [18,19] und Sn-Cd [18,20,21] wurden      

besonders oft und detailliert hinsichtlich der peritektische Phasenumwandlung untersucht. 

Besonders zu erwähnen ist dabei die Dissertation von Julian, M. G. [20], wo neben einer       

umfassenden Literaturaufarbeitung das Sn-Cd System im Detail untersucht wurde. Vorteil 

dieser Systeme sind die äußerst niedrigen Umwandlungstemperaturen. So liegt die peritekti-

sche Temperatur TPerit. im System Sn-Cd bei 220°C [18] und im System Pb-Bi bei 125°C [18].  

Somit besteht die Möglichkeit mit einfachen Apparaturen und bei leicht handhabbaren           

Temperaturen jeden Erstarrungs- und Umwandlungszustand mittels Abschrecken „einzu-

frieren“ und bei Raumtemperatur das Gefüge und den Umwandlungsfortschritt zu untersu-

chen. Mithilfe solcher systematischer Untersuchungen wurden die ersten Erkenntnisse über 

die Kinetik der peritektischen Phasenumwandlung gewonnen, welche in Kapitel 2.3                     
beschrieben ist. 

Diese niedrig schmelzenden Nichteisensysteme wurden und werden nicht nur aus rein 

„akademischem Interesse“ an der peritektischen Phasenumwandlung untersucht. Primär 

handelt es sich dabei um wichtige Lotlegierungen. So ist besonders das blei- und cadmium-

freie System Cu-Sn (+Ag) von höchster Bedeutung und aufgrund der entsprechenden Anfor-

derungen in der Elektronikindustrie sehr gut erforscht. Dabei werden von diesen neuen 

Lotlegierungen neben den Phasendiagrammen die thermophysikalischen Eigenschaften wie 

z.B. spezifische Wärme, Schmelzenthalpien, Wärmeleitfähigkeit, Härte, Festigkeiten, Dichte 

und Viskosität der Flüssigkeit, Oberflächenspannung, Diffusionsparameter, Erstarrungsvor-

gänge und Erstarrungspfad im Detail experimentell bestimmt [17]. All diese Daten sind von 

großer technischen Bedeutung für die Herstellung und Verwendung von Lotlegierungen. 

 

Bei neuen Stahlsorten, besonders bei mittel bis höher legierten Fe-C-Si-Mn-Al Systemen, 

fanden in den letzten Jahren und Jahrzehnten kaum systematische Untersuchungen über die 

Wirkung der Legierungselemente und deren Auswirkung auf Phasendiagramme und thermo-

physikalische Eigenschaften statt. Dementsprechend gibt es bei diesen neuen Stahlsorten 

einen großen Nachholbedarf an experimentellen Grundlagenarbeiten, wie sie jetzt gerade 

bei z.B. blei- und cadmiumfreien Lotlegierungen durchgeführt werden. 

 

 Diese Arbeit, die sich in weiterer Folge ausschließlich mit Stählen beschäftigt und die             

Wirkung von Legierungselementen auf die peritektische Phasenumwandlung untersucht, soll 

vor allem auch das Potential für experimentelle Untersuchungen neuer Stähle aufzeigen. 
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2.2 Das peritektische System bei Stählen 

Im Eisen-Kohlenstoff Phasendiagramm ist das peritektische System ein kleines Teilsystem 

bei geringen Kohlenstoffgehalten und hohen Temperaturen, dargestellt in Abbildung 2-4. 

Die peritektische Phasenumwandlung lautet:  
 

 L+δγ  (2-2) 
 

und läuft nur im peritektischen Punkt cB vollständig ab. Eine besondere Bedeutung kommt 

dabei der Änderung der Kristallstruktur von δ-Ferrit (kubisch-raumzentriert) auf Austenit γ 

(kubisch-flächenzentriert), sowie der Lage hinsichtlich der Position der charakteristischen 

Punkte cA, cB und cC zu, auf die in Kapitel 2.2.1 im Detail eingegangen wird.  
 

 

Abbildung 2-4: Eisen-Kohlenstoff Phasendiagramm (metastabil) [22].                                                                    

Abschreckuntersuchungen, wie bei zahlreichen Nichteisensystemen praktiziert, und in      

Abbildung 2-3 dargestellt, sind im Fe-C System nicht durchführbar, da es unmöglich ist, den 

Erstarrungszustand und die Hochtemperaturphasen (δ,γ) ohne weitere Umwandlungen         

„einzufrieren“. Das in Abbildung 2-4 dargestellte Eisen-Kohlenstoff Phasendiagramm zeigt 

deutlich, dass zwischen der Raumtemperatur und den bei über 1.390°C liegenden Hoch-

temperaturphasenumwandlungen bei 723°C die γα Umwandlung stattfindet. Da Kohlen-

stoff im Kristallgitter als interstitiell gelöstes Element eine sehr hohe Diffusibilität aufweist, 

Stähle ein ausgeprägtes 100% γ-Gebiet haben und somit zu Typ B der peritektischen              

Phasendiagrammen gehören - läuft die peritektische Phasenumwandlung immer vollständig 

ab. Weiters kommt es beim sehr schnellen Abkühlen / Abschrecken zur Bildung von             

(martensitischen, bainitischen, bzw. Zwischenstufen) Ungleichgewichtsgefügen, die ebenfalls 

eine Gefügeinterpretation der vorherigen Phasen behindern. 
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Diese Umstände erklären auch, warum es deutlich schwieriger ist die peritektische                

Phasenumwandlung in Stählen zu untersuchen als in niedrigschmelzenden Nichteisen-

systemen. Eine besondere Ausnahme stellen die zuvor erwähnten hochlegierten Werkzeug-

stähle dar, bei denen durch große Mengen an Legierungselementen der δ-Ferrit stabilisiert 

und die Umwandlungskinetik verzögern wird. Bei solchen komplexen Legierungen können 

auch bei Raumtemperatur durch eine gezielte Ätztechnik, die Zeugnisse einer im Hoch-

temperaturbereich stattgefundenen peritektischen Phasenumwandlung bildhaft gemacht 

werden, wie in Abbildung 2-5 dargestellt.  

 

 

Abbildung 2-5: Gefügebild (negativ) eines gerichtet erstarrten Schnellarbeitsstahls [23]. 

Derartige Untersuchungen wurden in der Leobner Dissertation von Riedl, R. [23] durch-

geführt und zeigen vergleichbar, wie in Abbildung 2-3, das typische Gefügebild von hypo-

peritektischen Legierungen, bei denen die peritektische Phasenumwandlung und der              

Konzentrationsausgleich im Festen nicht vollständig abgelaufen sind. D.h. der zuerst             

gebildete δ-Ferrit bleibt erhalten und wird von Austenit „eingehüllt“.  

Bei niedrig- und mittellegierten Stählen sind hingegen das Abschrecken der peritektischen 

Phasenumwandlung und eine Gefügeanalyse bei Raumtemperatur wegen der zuvor          

beschriebenen Gründe, nicht möglich. Erst durch den Einsatz von modernen thermoopti-

schen und röntgenographischen Hochtemperaturmethoden, ist es möglich die peritektischen 

Phasenumwandlung auch im Fe-C System direkt zu beobachten. Eine detaillierte Beschrei-

bung dieser Methoden erfolgt in Kapitel 4.2. 
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Tabelle 2-4: Umwandlungscharakteristika im Fe-C System. 

Bereich Position Erstarrungs-
sequenz Verhalten 

I links von cA L → L+δ →                      
δ → δ+γ → γ 

primäre δ-Fe Erstarrung                    
δγ Umwandlung nur im Festen 

II zwischen cA und cB 
= hypo-peritektisch 

L → L+δ →                   
δ+γ → γ 

peritektische Umwandlung                  
fällt zusammen                                

mit der Enderstarrung 

III zwischen cB und cC 
= hyper-peritektisch 

L → L+δ →                  
L+γ → γ 

peritektische Umwandlung  findet 
vollständig statt im fest/flüssig            

2-Phasengebiet 

IV rechts von cC   
bis zu 2,03%C L → L+γ → γ primäre γ-Fe Erstarrung                      

ohne δγ Umwandlung 

 

Tabelle 2-5: Beschreibung der Abläufe in den unterschiedlichen Umwandlungsbereichen. 

B
er

ei
ch

 
I Legierungen mit einem Kohlenstoffgehalt links von cA erstarren primär im δ-Ferrit und 

durchlaufen die δγ Umwandlung erst im festen Zustand. 

B
er

ei
ch

   
   

   
II 

Bei Legierungen mit einem Kohlenstoffgehalt zwischen cA und cB fällt die peritektische 
Phasenumwandlung mit der Enderstarrung zusammen, wobei nicht der gesamte                  
δ-Ferrit in Austenit (γ) umgewandelt wird, sodass am Ende der Erstarrung ein δ+γ                  
Gefüge vorliegt, welches sich dann erst im Festen vollständig in Austenit (γ) umwandelt.  

Pu
nk

t  
   

   
 

c B
 

Entspricht der Kohlenstoffgehalt exakt dem peritektischer Punkt cB, so läuft die peritekti-
sche Phasenumwandlung L+δγ vollständig ab, und es entsteht bei höchsten Tempera-
turen ein einphasiges γ-Gefüge. Dieses ist dann einer starken Kornvergröberung                 
(= Austenitkornwachstum) ausgesetzt [24,25,26]. 

B
er

ei
ch

   
   

   
   

  
III

 

Bei Kohlenstoffgehalten zwischen cB und cC ist die peritektische Temperatur TPerit. höher 
als die Solidustemperatur TSolid, sodass die peritektische Umwandlung vollständig im 
fest/flüssig 2-Phasengebiet abläuft und somit vor der Enderstarrung TSolid abgeschlossen 
ist, die dann rein austenitisch erfolgt. 

B
er

ei
ch

 
IV

 Legierungen mit einem Kohlenstoffgehalt rechts von cC erstarren primär im Austenit (γ) 
und durchlaufen im festen Zustand keine δγ Umwandlung. 

 

Legierungen mit einem Kohlenstoffgehalt links cC erstarren, wie in Abbildung 2-6 darge-

stellt, nach Unterschreiten der Liquidustemperatur (TLiquid) primär im δ-Ferrit, Stähle rechts 

von cC primär im Austenit (γ). Bei weiterer Abkühlung erreichen Legierungen zwischen                          

cA und cC die Peritektikale, wo sich der bereits erstarrte δ-Ferrit mit der noch vorhandenen 

Restschmelze (L) entsprechend der Reaktion L+δγ in Austenit (γ) umwandelt. 
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Auf Grund der Gibbs´schen Phasenregel für Metalle, F= k-P+1, bleibt die Temperatur          

während der peritektischen Phasenumwandlung konstant, wie schon in der Abkühlkurve in           

Abbildung 2-2 dargestellt. Die peritektische Phasenumwandlung, die bei konstanter Tem-

peratur abläuft, ist somit vergleichbar mit dem Schmelzen/Erstarren eines Reinstoffes oder          

einer eutektischen Legierung. Dieses Verhalten entspricht einem Phasenübergang erster 

Ordnung, der mit einem Enthalpiesprung bei der peritektischen Temperatur TPerit. verbunden 

ist. Legierungen links von cA und rechts von cC weisen ein ausgeprägtes Zweiphasengebiet 

fest-flüssig auf und entsprechen einer Phasenumwandlung zweiter Ordnung, die kontinuier-

lich, ohne konstanter Haltetemperatur abläuft.  

 

Auch wenn alle Legierungen zwischen cA und cC eine peritektische Phasenumwandlung im 

metallkundlichen Sinn durchlaufen, wird der Begriff „peritektischer Stahl“ von Stranggießern 

ausschließlich für Legierungen, die zwischen cA und cB (= Bereich II) liegen, verwendet.               

Daher ist in Abbildung 2-6, Tabelle 2-4 und Tabelle 2-5 dieser kritische Bereich extra rot 

markiert. Grund für diese Eingrenzung ist das besondere Verhalten, welches derartige Legie-

rungen bei der Erstarrung - insbesondere beim Stranggießen - zeigen. Darauf wird in Kapitel 
3.1 näher eingegangen. Nur die Stähle, deren Kohlenstoffgehalt zwischen cA und cB liegt, 

durchlaufen direkt im Anschluss an die Erstarrung im Festen noch eine δγ Umwandlung. 

Somit lassen sich diese kritischen Legierungen zwischen cA und cB auch definieren als:  
 

 

„Stähle, bei welchen die δγ Umwandlung mit dem Erreichen der Solidustemperatur startet und               

erst im Festen abgeschlossen wird." 
 
 

Die eigentliche Besonderheit der Hochtemperaturphasenumwandlungen im Fe-C System 

ist die Änderung der Kristallstruktur, die mit der δγ Umwandlung einhergeht. Dabei weist 

der δ-Ferrit eine kubisch-raumzentrierte (krz) und der Austenit (γ) eine kubisch-

flächenzentrierte (kfz) Kristallstruktur auf. Im krz-Gitter befinden sich die Atome auf den      

Würfelecken und in der Würfelmitte, wie schematisch in Abbildung 2-7 dargestellt. Werden 

dabei die Atome als Kugeln mit dem Durchmesser 2R idealisiert, so berühren diese einander 

längs der Raumdiagonalen mit der Länge von 4R. Dabei gilt für den Elementarwürfel mit 

dem Gitterparameter (a) als Seitenlänge folgende Beziehung: 
 

 R = a/4*√3  (2-3) 
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   Elementarzelle Kugelmodell Raumdiagonale 

Abbildung 2-7: kubisch-raumzentrierte Elementarzelle (krz) [5]. 

Die Atome erfüllen dabei die Elementarzelle nicht vollständig, es verbleiben dazwischen so 

genannte Gitterlücken. Die Elementarzelle des krz-Gitters ist nur aus zwei Atomen aufge-

baut, nämlich das raumzentrierte Atom in der Würfelmitte und zu je einem Achtel die acht 

Atome an den Würfelecken, die sich wiederum mit acht anderen Elementarzellen die 

Eckatomen teilen. Die Raumerfüllung ist dabei das Verhältnis von zwei Kugelvolumen zum 

Würfelvolumen und beträgt entsprechend Formel (2-5) 68%. 

Im kfz-Gitter befinden sich die Atome auf den Würfelecken und in den Flächenmitten, wie 

schematisch in Abbildung 2-8 dargestellt. Vier Atome entsprechen einer Elementarzelle, 

wobei sich die Atome entlang der Flächendiagonalen berühren. Dabei gilt für den Elemen-

tarwürfel mit dem Gitterparameter (a) als Seitenlänge folgende Beziehung: 
 

 R = a/4*√2  (2-4) 

Aus dieser Beziehung berechnet sich mit der Formel (2-6) eine Raumerfüllung von 74%. 

%68
8

3**
3
4*2

3

3

===
ππ

a

R
V krz

f
 

(2-5) 

%74
6

2*
2

4
*

3
4*4

3

3

==






=
π

π

a

a

V kfz
f

 
(2-6) 

 
 

 

 

  

Elementarzelle Kugelmodell Flächendiagonale 

Abbildung 2-8: kubisch-flächenzentrierte Elementarzelle (kfz) [5]. 

Dissertation Presoly  Seite 13 



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG  

TTFe

TFe

T
TTth



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG 



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG  

CA CB CC

CA
*

CB
*

CC
*



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG 



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG  



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG 

2.3 Kinetik der peritektischen Phasenumwandlung in Stählen 

Da alle technischen Erstarrungsprozesse kinetisch kontrolliert sind, gilt es auch die Kinetik 

der peritektischen Phasenumwandlung zu betrachten. Während im Kapitel 2.1 und 2.2     

ausschließlich das Umwandlungsverhalten im Gleichgewicht beschrieben wurde, erfolgt in 

diesem Kapitel die Beschreibung der peritektischen Phasenumwandlung im Ungleich-

gewicht. Untersuchungen zum Reaktionsmechanismus und zur Kinetik der peritektischen 

Phasenumwandlung im Fe-C System zeigten, dass sich diese aus zwei Teilschritten          

zusammensetzen, der sogenannten peritektischen Reaktion und der Transformation.   

Diese Erkenntnis wurde erstmals 1974 von Kerr, H. W. et al. [46] publiziert und in den          

folgenden Jahren von Fredriksson, H. [47] und Hillert, M. [48], sowie von [6,49,50,51] ver-

tieft. Die Begriffe sind entsprechend den genannten Autoren wie folgt definiert und der                

Mechanismus ist in Abbildung 2-15 und Abbildung 2-16 visualisiert: 
 

• Die peritektische Reaktion beschreibt das erstmalige Auftreten von stabilem Austenit (γ) 

auf der Phasengrenzfläche Schmelze (L) / δ-Ferrit (= Trippelpunkt). Diese Reaktion findet 

sehr schnell statt und ist laut Hillert, M. [48] maßgeblich durch die Diffusion des Kohlen-

stoffes in der Schmelze bestimmt. Dabei zeigt sich, dass vor der Wachstumsfront des 

Austenits (γ) ein kleiner Teil des bereits erstarrten δ-Ferrits wieder aufgeschmolzen wird. 
 

• Die peritektische Transformation hingegen beschreibt das fortschreitende Wachsen des 

Austenits (γ) zu Lasten der Restschmelze (L) und des δ-Ferrit, d.h. entlang der Grenzflä-

che γ/L und γ/δ, wobei L und δ durch die wachsende γ-Phase voneinander getrennt sind. 

Die Geschwindigkeit der Transformation ist deutlich langsamer und wird durch die Diffu-

sion des Kohlenstoffes in den Austenit bestimmt.  

 
Abbildung 2-15: Modellvorstellung des Mechanismus der peritektischen Phasenumwandlung                    

einer dendritisch erstarrenden Fe-C Legierung zwischen cA und cB [51]. 

peritektische
Transformation

peritektische
Reaktion

ʎ 2

vγ vγ

Dissertation Presoly  Seite 19 



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG  



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG 

et al. 

et al. et al.

et al. 



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG  



DIE PERITEKTISCHE PHASENUMWANDLUNG 

Die in-situ Beobachtungen der peritektischen Phasenumwandlung bei Stählen mittels                  

HT-LSCM ermöglichen - unter kontrollierten Laborbedingungen - die Geschwindigkeit der 

peritektischen Reaktion und Transformation zu messen. Untersuchungen von Shibata, H. et 

al. [53] (Jahr 2000) an Fe-0,14%C und Fe-0,42%C Legierungen mit 10 und 20 K/min Kühl-

rate zeigten, dass die Geschwindigkeit der peritektischen Reaktion sehr hoch ist und diese in 

nur 0,03 bis 0,06s vollständig abläuft. Diese hohe Geschwindigkeit lässt sich laut Shibata, H. 

et al. [53] nicht mit Modellen erklären, welche die Kohlenstoffdiffusion als geschwindigkeits-

bestimmenden Schritt haben. Somit ist das Modell von Hillert, M. [48] hinsichtlich der peritek-

tischen Reaktion kritisch zu hinterfragen. Weiters stellte Shibata, H. et al. [53] fest, dass sich 

die peritektische Transformation von Legierungen rechts von cB (Modelllegierung mit               

Fe-0,42%C) gut mittels der Kohlenstoffdiffusion erklären lässt, hingegen die peritektische 

Transformation zwischen cA und cB (Modelllegierung mit Fe-0,14%C) aufgrund der sehr 

schneller Umwandlung einem anderen Mechanismus folgen muss. Diesbezüglich wurde zum 

ersten Mal die Möglichkeit einer „massiven Transformation/Umwandlung von δγ“ oder             

einer „direkten Erstarrung von Austenit (γ) aus der Schmelze“ postuliert. 
 

Dhindaw, B. K. et al. [56] (Jahr 2004) erkannte bei seinen Untersuchungen der peritekti-

schen Reaktion ebenfalls einen sehr schnellen Ablauf, der sich anscheinend wie eine            

„diffusionslose Umwandlung, bei der sich Austenit (γ) direkt aus δ-Ferrit bildete“ verhielt. 
 

Stefanescu, D. M. [51] (Jahr 2006) verwertete die Ergebnisse von Shibata, H. et al. [53] 

und Dhindaw, B. K. et al. [56]. Er stellte dabei fest, dass die publizierten Ergebnisse zum 

Reaktionsmechanismus der peritektischen Reaktion widersprüchlich waren, sich jedoch die 

Geschwindigkeit der Transformation gut mit dem Modell von Hillert, M. [48], welches auf der 

Kohlenstoffdiffusion basiert, erklären ließ. 
 

Phelan, D. et al. [54] (Jahr 2006) führten systematische Untersuchungen, wie in Abbil-
dung 2-18 dargestellt, zur Kinetik der peritektischen Transformation durch. Dabei wurden 

von einer Fe-0,18%C Legierung bei Kühlraten von 10, 50 und 100K/min die Interfacege-

schwindigkeiten vγ/L und vγ/δ, wie in Abbildung 2-16 dargestellt, mittels in-situ HT-LSCM             

Untersuchungen gemessen. Die Messergebnisse zeigten, dass bei niedrigen Abkühl-

geschwindigkeiten von 10K/min die Interfacegeschwindigkeiten vγ/δ  - wie zu erwarten -             

deutlich höher waren als die Geschwindigkeit vγ/L. Hingegen war bei einer höheren Kühlrate 

von 100K/min das Verhalten entgegengesetzt. All diese beobachteten Phänomene werden 

von Phelan, D. et al. [54] mittels eines diffusionskontrollierten Phasenfeldmodells 

(MICRESS) in Abhängigkeit von der Abkühlrate beschrieben/simuliert. 
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Weiters untersuchten Phelan, D. et al. [55] (Jahr 2008) intensiv die Kinetik der peritekti-

schen Reaktion mit der gleichen Methodik und der gleichen Legierung und erarbeitete ein 

Modell, welches den schnellen Ablauf, sowie das partielle Wiederaufschmelzen des δ-Ferrits 

durch die freiwerdende Reaktionswärme erklärte. Somit ist laut Phelan, D. et al. [55] die Re-

aktion nicht durch die Kohlenstoffdiffusion in der Schmelze kontrolliert, sondern durch deren 

Wärmeabfuhr. 
 

Yasuda, H. et al. (Jahr 2009 [57] und Jahr 2012 [58]) untersuchten mittels der Methode 

der in-situ Hochtemperatur-Synchrotron-Röntgen-Bildanalyse, deren Technik in Kapitel 4.2.2 

beschrieben ist, ebenfalls die Hochtemperaturphasenumwandlungen im Fe-C System. Dabei 

stellte er fest, dass bei höheren Abkühlraten die γ-Bildung stark unterkühlt (>100K) werden 

kann. Aufgrund dieser Unterkühlung (Keimbildungshemmung) erfolgt dann die anschließen-

de δγ Umwandlung schlagartig als massive Transformation, dargestellt in Abbildung 4-6. 
 

Ohno, M. et al. [59] (Jahr 2010) verwendeten die publizierten Daten der HT-LSCM Unter-

suchungen von Shibata, H. et al. [53] und Phelan, D. et al. [54] für numerische Simulationen 

mit einem selbst erstellten quantitativen Phasenfeld-Modell. Entgegen den Modellvorstellun-

gen von Shibata, H. et al., Phelan, D. et al. und Yasuda, H. et al. zeigen die Simulationser-

gebnisse von Ohno, M. et al., dass die peritektischen Reaktion doch diffusionskontrolliert ist.  
 

Dippenaar, R. [60] (Jahr 2012) zeigte mittels HT-LSCM Untersuchungen, dass selbst bei 

sehr niedrigen Kühlraten von 5K/Min, Legierung zwischen cA und cB  eine massive Transfor-

mation von δγ zeigen, dargestellt in Abbildung 2-19. Die Ergebnisse zeigen, dass je             

höher der Anteil an bereits bestehendem δ-Ferrit vor der peritektischen Umwandlung ist 

(Maximum liegt bei cA), desto niedriger die erforderliche Kühlrate sein muss, damit eine       

massive Transformation auftritt. 

 

 

Abbildung 2-19: In-Situ Beobachtungen einer „massiven Transformation“ von δγ im HT-LSCM 

mit der konzentrischen Erstarrungsmethode einer Fe-0,08%C-1,55%Mn-0,30%Si-0,025%Al-0,010%Ti 

Legierung, Kühlrate 5K/min [60]. 
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Der aktuelle Stand der Literatur kann folgendermaßen zusammengefasst werden:            

Durch den Einsatz von thermooptischen Hochtemperatur-Messverfahren, wie der Laser-

Konfokal-Mikroskopie und der Synchrotron-Röntgen-Bildanalyse, ist es möglich die peritekti-

sche Phasenumwandlung und deren Teilschritte (Reaktion und Transformation) in-situ zu                  

beobachten und deren Kinetik zu quantifizieren. Derzeit sind jedoch die bis jetzt publizierten 

experimentellen Untersuchungen hinsichtlich der Legierungslagen, Abkühlgeschwindigkeiten 

und Randbedingungen nur schwer vergleichbar. 
 

In den letzten Jahren wurden diverse Modellvorstellungen zu den Reaktionsmechanismen 

und zu deren geschwindigkeitsbestimmenden Schritten publiziert, wobei in der relevanten 

Fachliteratur derzeit noch keine einheitlich akzeptierte Meinung herrscht. So kommen für die             

peritektische Reaktion, welche sehr schnell abläuft, sowohl ein diffusionskontrollierter           

Mechanismus, als auch eine diffusionslose Umwandlung, bzw. eine massive Transformation, 

aber auch ein Mechanismus, der durch die Wärmeabfuhr der Reaktionswärme in der 

Schmelze kontrolliert ist, in Frage. Für die peritektische Transformation hingegen besteht die 

Möglichkeit eines klassischen diffusionskontrollierten Mechanismus, wie zuerst von Hillert, 

M. [48] publiziert, oder einer massiven Transformation. 
 

Weitere Arbeiten zu diesem Forschungsgebiet sind in den nächsten Jahren zu erwarten. 

Diesbezüglich ist besonders die Forschungsgruppe von Prof. Dippenaar, R. [54,55,60], auf 

der Fakultät für Engineering der Universität Wollongong in Australien, zu erwähnen. Zu           

dieser Gruppe gehörte auch Phelan, D. [54,55] und Griesser, S., [61,81] der über dieses 

Thema seine Dissertation [61] (Jahr 2013) schrieb. 

Vertiefende experimentelle Untersuchungen über den Einfluss der Abkühlgeschwindig-

keit/Gradienten, der Legierungselemente und der Erstarrungsbedingungen (planar / dendri-

tisch, Keimbildungshemmung, Unterkühlung,…) sind von Relevanz, um die Kinetik der 

peritektischen Phasenumwandlung und deren Teilschritte umfassend zu verstehen. So kann 

es auch durchaus möglich sein, dass, jeweils von den Randbedingungen abhängig, unter-

schiedliche Mechanismen in Frage kommen. 
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Als Eingangsparameter benötigen Mikroseigerungsmodelle die Daten von Gleichgewichts-

Phasendiagrammen (Steigung der Liquiduslinie m, sowie den Gleichgewichtsverteilungs-

koeffizienten k - jeweils für die δ- und γ-Phase), die temperaturabhängigen Diffusions-

koeffizienten, sowie den Sekundärdendritenarmabstand λ2 ,welcher über empirisch bestimm-

te Formeln von der lokalen Erstarrungszeit tf abhängt [63,64,65]. 

In den letzten Jahrzenten wurden diverse - einfache bis hochkomplexe - Mikroseigerungs-

modelle publiziert. Namhafte analytischen Modelle sind von Brody, H. D. und M.C. Flemings 

[66], Clyne, T. W. und W. Kurz [67], Ohnaka, I. [68], Kobayashi, S. [69] sowie Won, Y. M. 

und B. G. Thomas [70]. Diese analytischen Modelle berechnen zwar den Übergang von der                

δ- zur γ-Erstarrung beim Erreichen der peritektischen Temperatur, jedoch nicht die δγ 

Phasenumwandlung und deren Kinetik im Festen. Dies können nur numerische Modelle.       

Eine umfassende Zusammenstellung diverser Mikroseigerungsmodellen und deren Ansätze 

ist aufgelistet von Kraft, T. und Y. A. Chang [71]. 

Das Modell von Ueshima, Y. et al. [62] basiert auf der Finiten-Differenzen-Methode und ist 

nur numerisch zu lösen. Dabei werden die Konzentrationsänderungen beim Phasenüber-

gang flüssig/fest, sowie die Anreicherungen der gelösten Elemente vor der Phasengrenze            

betrachtet. Weiters wird die MnS-Bildung mitbetrachtet, um die Abbindung des stark          

seigernden Schwefels zu berücksichtigen. Die peritektische Transformation wird durch die 

wachsende γ-Phase zwischen dem primären δ-Ferrit und der Restschmelze (L) beschrieben. 

An den Grenzflächen (L/γ und δ/γ) verteilen sich die gelösten Elemente jeweils im Gleichge-

wicht. Betrachtet werden die Diffusionskoeffizienten der unterschiedlichen Elemente in der                  

Fe-Matrix in Abhängigkeit der Temperatur jeweils für die δ- und γ-Phase. Die Kinetik der             

peritektischen Transformation wird durch das Fortschreiten der Diffusion über die Phasen-

grenzen kontrolliert, es wird also ein lokalisiertes Diffusionsproblem numerisch gelöst. Wobei 

ein langsamer, temperaturabhängiger Diffusionsausgleich im Festen und vollständiger                

Konzentrationsausgleich im Flüssigen angenommen wird.  

Abbildung 2-22 visualisiert die Auswirkung der Mikroseigerungsberechnung mittels                  

Ueshima, Y. et al. [62] auf das pseudo-binäre Fe-C System einer Legierung mit                                 

Fe - C - 0,3%Si - 1,5%Mn - 0,005%P - 0,005%S. Dabei ist deutlich zu erkennen, dass beim 

Vorhandensein weiterer Legierungselemente und im Ungleichgewicht das Peritektikum sich 

in seiner Lage ändert, stark öffnet und somit einen deutlichen L+δ+γ-Dreiphasenraum                

ausbildet. Der Einfluss der Ungleichgewichtsbetrachtung auf cB
“ ist dabei am stärksten, wie in 

Abbildung 2-22 dargestellt. 
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3 Verhalten von peritektischen Stählen im 
Stranggießprozess 

Stahl ist aufgrund seiner vielseitigen Eigenschaften und seiner Recyclingmöglichkeiten der 

Basiswerkstoff für eine nachhaltige Entwicklung jeder Zivilisationsform. Er hat größte 

Einsatzbreite in fast allen wichtigen Industriesektoren, wobei die Höhe der Stahlerzeugung 

und der Stahlverwendung eines Landes bzw. einer Region vom Bevölkerungswachstum 

sowie vom technischen und wirtschaftlichen Entwicklungsstand abhängig ist. Derzeit werde 

mehr als 95% der Weltstahlproduktion kontinuierlich im Stranggießverfahren (CC) vergossen 

[82]. Davon werden ca. 60% als Flachprodukte und 40% als Langprodukte hergestellt. 

Rund 5-10% der im Brammenstrangguss vergossenen Stahlsorten der voestalpine Stahl 

Linz sind so genannte „peritektische Stähle“ [83]. Beim Stranggießen nimmt diese Gruppe 

eine Sonderstellung ein, da peritektische  Stähle, die zwischen cA und cB liegen, während 

des Stranggießprozesses besonders anfällig für diverse „negative Prozessphänomene“ sind, 

die sich in weiterer Folge in einer schlechten Produktqualität oder sogar in Durchbrüchen der 

Strangschale manifestieren. 

Die Anfangserstarrung der Stahlschmelze in der wasser-gekühlten und oszillierenden Kup-

ferkokille ist dabei einer der komplexesten Prozessschritte beim Stranggießen. Um die Pro-

duktqualität und Produktivität einer Anlage hoch zu halten, sowie kostspielige Stillstände und 

Reparaturen auf Grund von Ausbrüchen zu minimieren, ist die sichere Erkennung von peri-

tektischen Stählen im Produktionsprogramm von hoher Bedeutung.  
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Weitere Informationen zum Cp-Wert sind in Kapitel 5.1 zusammengestellt. Der Tempera-

turvariationskoeffizient (TVK) ist eine dimensionslose Kenngröße, welche das Ausmaß der 

Temperaturschwankungen während der Anfangserstarrung in der wassergekühlten Kupfer-

kokille wiedergibt. Die integrale Wärmestromdichte verhält sich entgegengesetzt zum TVK 

und beschreibt die gemittelte Wärmeabfuhr in der Kokille. Beide Kennwerte, die online            

während des CC-Prozesses aufgezeichnet werden, zeigen charakteristische Minima-

/Maxima bei peritektischen Stählen, die auf eine sehr ungleichmäßige Anfangserstarrung 

hinweisen. Durch Abhebungen der Strangschale von der Kokille und in Folge dessen durch 

eine Erniedrigung der Wärmeabfuhr in der Kokille, kommt es zu einer Erhöhung des TVKs 

und einer Erniedrigung der integralen Wärmestromdichte. Die gleichen Zusammenhänge 

werden auch in der Dissertation von Sowka, E. [91] beschrieben. 

Ein weiteres typisches Prozessphänomen beim Stranggießen peritektischer Stähle sind 

stärkere Gießspiegelschwankungen, dargestellt links in Abbildung 3-4. Das ungleichmäßige 

Schalenwachstum, insbesondere die Änderungen der Innenquerschnittsfläche, dargestellt 

rechts in Abbildung 3-4 (b), sind ein wesentlicher Faktor für dieses Phänomen [87,90,92]. 

 

 

Abbildung 3-4: Einfluss von Cp auf die Gießspiegelschwankungen und den Innenquerschnitt [87]. 

 

Diese charakteristischen Prozessphänomene während der Anfangserstarrung in der                 

Kokille führen in weiterer Folge im Produkt zu [86,87,90,93]: 

• tiefen Oszillationsmarken und der Bildung von Grobkorn, 

• ungleichem Schalenwachstum und einer ungleichmäßigen Strangoberfläche, 

• einer erhöhten Anfälligkeit für sämtliche Arten von Rissen                      

(diverse Oberflächenrisse, sowie Heißrisse und Heißrissseigerungen). 
 

 

Seite 34  Dissertation Presoly 



VERHALTEN VON PERITEKTISCHEN STÄHLEN IM STRANGGIEßPROZESS 



VERHALTEN VON PERITEKTISCHEN STÄHLEN IM STRANGGIEßPROZESS  



VERHALTEN VON PERITEKTISCHEN STÄHLEN IM STRANGGIEßPROZESS 



VERHALTEN VON PERITEKTISCHEN STÄHLEN IM STRANGGIEßPROZESS  



VERHALTEN VON PERITEKTISCHEN STÄHLEN IM STRANGGIEßPROZESS 

Für den Stahl mit C= 0,12 Masse-% liegt die Sprödzone teils im Zweiphasengebiet L+δ 

und teils im Dreiphasengebiet L+δ+γ. Die δγ Phasenumwandlung erfolgt teilweise in der 

Sprödzone und beginnt 14mm unter dem Badspiegel bei einer Schalendicke von 0,22 mm 

(für fS= 0,8). D.h. die δγ Umwandlung findet bei einer sehr dünnen Schalendicke sehr früh 

und auch sehr nahe am Badspiegel statt, sodass noch kein ferrostatischer Druck wirken 

kann, der die sich kontrahierende Strangschale wieder an die Kokille anpresst. 

 Für den Stahl mit C= 0,18 Masse-% liegt die Sprödzone im L+γ Gebiet. Die δγ Um-

wandlung erfolgt beim Beginn der Sprödzone und startet 11mm unter dem Badspiegel bei 

einer Schalendicke von 0,0 mm. Jedoch ist der Bereich der δγ Umwandlung nur eine sehr 

schmale Zone (siehe blaue Linie), und die Umwandlung erfolgt somit vollständig im Zwei-

phasengebiet fest-flüssig (bei fS = 0,8), in dem die Strangschale noch keine Festigkeit hat.  

Die Ergebnisse, der in Abbildung 3-10 dargestellten Simulationen lassen sich, wie folgt,                         

zusammenfassen: 

• Die δγ Umwandlung erfolgt bei Stählen links von cA in einem komplett erstarrtem    

Bereich mit günstiger Duktilität. 

• Mit steigendem C-Gehalt wandert der Bereich der δγ Umwandlung näher zum Bad-

spiegel, also in Richtung einer dünneren Strangschale. 

• Mit weiter steigendem C-Gehalt beginnt die δγ Umwandlung noch früher, wobei bis                  

cA die δγ Umwandlung im Festen abläuft und zwischen cA und cB diese Umwandlung 

teilweise in der Sprödzone (fS= 0,8-1) stattfindet. Bei einem C-Gehalt größer als cB              

findet die δγ Umwandlung nur mehr in einem sehr schmalen Bereich der Sprödzone, 

bzw. vor dem Erreichen der Sprödzone statt. 

• In einem Anstand von 50 mm zum Badspiegel weist die Breite der Sprödzone bei 

0,12%C ein Maximum auf. 
 

Ergänzend zu diesen Ergebnissen sei erwähnt, dass eine spätere δγ Umwandlung bei            

höherem ferrostatischen Druck erfolgt, welcher die weiche Strangschale wieder an die Kokil-

le presst und somit für eine gute, gleichmäßige Wärmeabfuhr sorgt. Bei Stählen rechts von 

cB  (wie z.B. bei der Modellberechnung für C= 0,18%), findet die δγ Umwandlung bei einem 

Festkörperanteil fs </= 0,8 statt. Hier hat die teilflüssige Strangschale noch keine Festigkeit 

und kann auftretenden Schrumpfungen durch das Ansaugen von Restschmelze ausgleichen,  

ohne dass es zu einem lokalen Abheben der Strangschale kommt. Diese Simulations-

ergebnisse stehen folglich im guten Einklang mit den vereinfachten Gleichgewichtsbetrach-

tungen von Kapitel 2.2.1 und Abbildung 2-6.  
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Bei hohen Gießgeschwindigkeiten kann es aufgrund induzierter Schwachstellen in der 

Strangschale während der frühen Erstarrung zu einer Verstärkung dieser negativen           

Prozessphänomene und Qualitätsverlusten im Produkt kommen. Besonders die Vorgänge 

während der Anfangserstarrung, also die Bildung des ersten Festkörperanteils in der Menis-

kusregion, welcher dann der Produktoberfläche entspricht, haben entscheidenden Einfluss 

auf den Gießprozess und die Qualität des Produktes. Tatsächlich handelt es sich dabei um 

einen hochdynamischen und komplexen Prozess, der abhängig ist vom [87]: Gießformat, 

Breit-/Schmalseite und Konizität, Kupferplattendicke, Plattenbeschichtung, Kokillenoszillati-

on, Gießgeschwindigkeit, Überhitzung, Gießrohrgeometrie und -eintauchtiefe, Strömungs-

verhältnisse, Anlagenzustand (Abnutzung der Kokille), Stahlanalyse und Gießpulver. 

Die bisher dargestellten vereinfachten Modellbetrachtungen und Simulationen beruhen alle 

auf dem Ansatz, dass die peritektische Transformation ausschließlich durch die Diffusion des 

Kohlenstoffes und der weiteren Legierungselemente bestimmt wird, wie in Kapitel 2.3.2          

beschrieben. Da sich jedoch die Phänomene während der Anfangserstarrung im CC-Prozess 

unmöglich direkt beobachten lassen und auch der Mechanismus der peritektischen Trans-

formation noch nicht eindeutig geklärt ist, siehe Kapitel 2.3.1, ist auch die Möglichkeit einer 

massiven δγ Transformation in Betracht zu ziehen. So zeigte Dippenaar, R. [60] (Jahr 

2012) mittels HT-LSCM Untersuchungen, dass selbst bei sehr niedrigen Kühlraten von 

5K/min, Legierungen zwischen cA und cB  eine massive Transformation von δγ zeigen, 

dargestellt in Abbildung 2-19. Dieses massive Umwandlungsverhalten, welches schlagartig 

einsetzt und mit hohen Kontraktionen einhergeht, kann laut Dippenaar, R. auch Ursache, für 

die stark unregelmäßigen Vorgänge beim Stranggießen von peritektischen Stählen sein. 

Unabhängig vom tatsächlichen Mechanismus zeigen weltweit alle praktischen Untersu-

chungen an Stranggießanlagen sehr deutlich, dass, über viele Phänomene hinweg, ein            

starker systematischer Zusammenhang zwischen der chemischen Stahlzusammensetzung, 

dem Erstarrungs- und Prozessverhalten und der Produktqualität herrscht. Um peritektische 

Stähle als solche zu erkennen, ist ausschließlich die Kenntnis der Legierungslage bezüglich 

der kritischen Punkte cA und cB essentiell. Mit dieser Information können die Gießbedingun-

gen dementsprechend angepasst werden, um, wie in Kapitel 3.2 beschreiben, eine hohe 

Prozessstabilität und Produktqualität zu erreichen. 

 

Gerade diese noch vorhanden Unstimmigkeiten beim Reaktionsmechanismus und der      

Kinetik der peritektischen Transformation sind vielleicht das „Missing link“ beim                            

Verständnis des besonders unregelmäßigen Verhaltens von peritektischen                                 

Stählen während der Anfangserstarrung in der Kokille. 
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3.2 Betriebliche Maßnahmen zum Vergießen von peritektischen 
Stähle 

Werden peritektische Stähle im Produktionsprogramm als solche erkannt, können diese 

durch eine gezielte Auswahl der Gießbedingungen ohne die sonst auftretenden Prozess-

probleme und Qualitätsverluste hergestellt werden. Als Zielgrößen für die Optimierung sind 

dabei eine möglichst dünne/weiche Schale im Meniskusbereich und dafür eine möglichst      

dicke/feste Schale am Kokillenaustritt erwünscht. Der Wunsch nach einer dünnen/weichen 

Schale, die im guten Kontakt mit der Kokille steht, ist dabei limitiert durch eine erforderliche 

Mindestfestigkeit der tragenden Strangschale (Durchbruchsgefahr und Bulging) beim Kokil-

lenaustritt. Die folgende Betrachtungen gelten für Brammenstranggießanlagen, dargestellt in 

Abbildung 3-1 und Abbildung 3-2. Für Dünnbrammen- und Dünnbandanlagen können       

hingegen andere Rahmenbedingungen gelten. Betriebliche Maßnahmen zum Vergießen von 

peritektischen Stählen sind [83]: 

 

• Vermeiden von Stählen mit einer peritektischen Zusammensetzung 

   Dies ist die beste und einfachste Methode, um einen sicheren Gießbetrieb zu         

gewährleisten. So war laut Xia, G. [83] der Anteil an peritektischen Stählen bei der 

voestalpine Stahl Linz früher bei 20-30% und beträgt im Jahr 2013 nur noch rund             

5-10% am Produktionsprogramm. Strategische Überlegungen der Werkstoffentwick-

lung gehen in die Richtung, den peritektische Legierungsbereich gezielt zu vermei-

den. Für diese Zielsetzung müsste jedoch von neuen Legierungssystemen die 

genaue Lage von cA u. cB bekannt sein, was derzeit noch nicht der Fall ist. 

 

 

• Verringerung der Wärmeabfuhr in der Kokille, besonders im Meniskusbereich  

   Die Wärmeabfuhr kann kontrolliert werden durch die Wahl des Gießpulvers, der 

Beschichtung und Oberflächenstruktur sowie dem Aufbau der wassergekühlten Kup-

ferkokille. Während die Kokilleneigenschaften meist nicht flexibel für jede einzelne 

Schmelze angepasst werden können, ist die individuelle Anpassung des Gießpulvers 

an die zu vergießende Stahlschmelze die Methode der Wahl. 

   Das Gießpulver (GP) schmilzt im Kontakt mit dem Stahlbad auf und wird durch die 

Oszillation der Kokille zwischen der Kokillenoberfläche und der Strangschale               
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eingefördert. Dort wirkt es als Schmierstoff, kontrolliert auch die Wärmeabfuhr und 

schützt den Stahl vor O2 und N2-Aufnahme aus der Atmosphäre. Es kann jedoch 

auch zu möglichen Problemen führen, z.B. durch den Gießpulvereinzug am Meniskus 

durch starke Strömungen, oder durch Reaktionen zwischen Stahl und Gießpulver, 

z.B. der Aufkohlungung von low C-Stählen oder der Reaktion von stark sauerstoffaffi-

nen Elementen im Stahl (Al u. Ti) mit den Oxiden des Gießpulvers. Bei peritektischen 

Stählen werden die besten Ergebnisse mit Gießpulvern, die folgende Eigenschaften 

aufweisen, erzielt: Basizität (CaO/SiO= 1,2-1,4), Fließtemperatur (Tf > 1.200°C),             

Viskosität (0,6-1 Pa*s bei 1.300°C), effektive Wärmeleitzahl (<1W/mK). Weiter-

führende Informationen zu Gießpulvern sind in [104,105,106,107] zu finden. 

   Ni-Cr, Ni-Co sowie komplexe Beschichtungen der Kupferkokille oder strukturierte 

Kokillenoberflächen mit 0,3-0,4mm Längsschlitzen in der Kupferplatte sind Möglich-

keiten zur Reduzierung der Wärmeabfuhr [108,109]. Eine weitere Optimierung geht in 

die Entwicklung einer im Meniskusbereich isolierten Kokille (= einer sogenannten 

„Hot-Top“ Kokille), die somit ein meniskusfreies Gießen, ohne Oszillationsmarkenbil-

dung erlaubt [86,110]. Derzeit stehen jedoch noch keine ausreichend stabilen Feuer-

festmaterialien zur Verfügung, um diese Technologie im Produktionsalltag für das 

Brammenstranggießen zu verwenden. 
 

 

 

• Anpassung der Gießgeschwindigkeit 

   Bei peritektischen Stählen sind sowohl die thermischen, wie auch die mechani-

schen Belastungen auf die Strangschale zu reduzieren, daher wird die Gieß-

geschwindigkeit um bis zu -20% verringert. Diese Maßnahme senkt jedoch die             

Produktivität eines integrierten Stahlwerks und kann zu sogenannten „Flaschen-

halssituationen“ führen. Emi, T und H. Fredriksson [111] zeigten daher Maßnahmen 

zur Beibehaltung und Erhöhung der Gießgeschwindigkeit auf. 
 

 

 

• Optimierung der Kokillenkonizität    

   Dies erfolgt anhand der Anpassung der Kokillengeometrie an das jeweilige 

Schrumpfungsverhalten des zu vergießenden Stahles mittels einer im Betrieb ver-

stellbaren Kokille. Durch z.B. eine mechanisch verstellbare parabolische Kokille kann 

die Parabolizität optimal an den jeweiligen Betriebszustand angepasst werden [112]. 
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• Optimierung der Kokillenoszillation  

   Um die Oszillationsmarkentiefe als Schwachstelle in der Strangschale so gering wie 

möglich zu halten, soll die negative Stripzeit bei der Kokillenoszillation (unter Berück-

sichtigung des notwendigen Gießpulververbrauches) kurz gehalten werden [83]. 

 

• Weitere Anlagen- und Prozessoptimierung  

   Sämtliche zusätzlichen negativen Einflüsse auf die Anfangserstarrrung in der Kokille 

sind zu minimieren. Dies gilt besonders für die automatische Gießspiegelregelung zur 

Verringerung von Badspiegelschwankungen, sowie für den Eintauchausguss und die 

Strömungsverhältnisse in der Kokille. Da die Oberfläche von peritektischen Stählen 

meist mehr oder weniger starke Vorschädigungen erfahren hat, ist die Sekundär-

kühlung der Stranggießanlage so zu optimieren, dass der Temperaturbereich des 

zweiten Duktilitätsminimums beim Rückbiegen/Richten unbedingt vermieden wird. 
 

Niedrig- und mittellegierte peritektische Stähle können durch die Wahl der optimalen 

Gießparameter und des entsprechenden Gießpulvers problemlos hergestellt werden.                  

Bei höherlegierten (+Al), mikrolegierten (+Ti), und Cu-legierten Stahlsorten, bei denen es zu 

weiteren Interaktionen mit dem Gießpulver sowie zu Ausscheidungen kommen kann, ist das 

Verhalten in der Kokille oft komplexer und bedarf jeweils einer gesonderten Analyse und  

Optimierung. 

 

 

Einen ganz anderen Ansatz zeigte Blazek K. E. et al. [113] auf, der über die „positive          

Wirkung“ einer starken Erhöhung des Schwefelgehaltes berichtet. Dessen Untersuchungen 

zeigen, dass durch eine Schwefelzugabe (von bis zu 0,3%) zu einem niedrig legierten Bau-

stahl mit  Fe – 0,1%C – 0,3%Si – 0,9%Mn die negativen Effekte einer peritektischen Erstar-

rung nicht mehr beobachtet werden, dargestellt durch Modellversuche in Abbildung 3-12.  

Erklärt wird dieses Phänomen durch das „Auffangen und Verringern“ der Kontraktionen 

und Spannungen mit einem signifikanten Anteil an niedrig schmelzender (schwefelreicher) 

flüssiger Phase, welche während der peritektische Phasenumwandlung und der folgenden 

δγ Umwandlung bis zu Temperaturen von 1340°C präsent ist. Den Untersuchungen             

zufolge, findet bei dieser Stahlzusammensetzung bereits das „Verschwinden des peritekti-

schen Effektes“ bei einem Schwefelgehalt von 0,1 bis 0,15% statt. Dieser Schwefelgehalt 

reicht aus, um genügend niedrigschmelzenden Phasenanteil zu bilden. 
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METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH  

  

4 Methoden zur Charakterisierung peritekti-
scher Stähle im Laborversuch 

Die sichere Erkennung von peritektischen Stählen im Produktionsprogramm einer Strang-

gießanlage ist, wie in Kapitel 3 beschrieben, von hoher Bedeutung. Wenn das Umwand-

lungsverhalten der zu vergießenden Legierung bekannt ist und peritektische Stähle als 

solche erkannt werden, können diese mit den in Kapitel 3.2 beschriebenen Maßnahmen  

sicher hergestellt werden. Gerade aber bei neuen Stahlsorten (z.B. DP-, TRIP- und TWIP-

Stähle) ist das Umwandlungsverhalten oft nicht ausreichend bekannt. Angesichts der negati-

ven Prozessphänomene beim Vergießen peritektischer Stähle, besteht ein großes Interesse 

an verlässlichen Labormethoden, um peritektische Legierungen sicher zu identifizieren.  

Entsprechend aufwändige Laborversuche sind rechtzufertigen, um die sehr hohen Kosten 

von Anlagenstillständen, erhöhtem Ausschuss und Nachbearbeitung meiden zu können. 

Diese negativen Ereignisse können durch eine entsprechende Prozesskontrolle vermieden, 

bzw. signifikant vermindert werden. Daher sind zum Verbessern der Produktqualität und 

Produktivität des Stranggießprozesses neben betrieblichen Optimierungen auch grundle-

gende wissenschaftliche Untersuchungen der zu vergießenden Stähle notwendig. 

Jedoch gibt es nach dem derzeitigen Stand der Forschung keine „weltweit anerkannte, 

standardisierte Labormethode“, um peritektische Stähle sicher zu identifizieren. Ziel dieses 

Kapitels ist, alle bisher in der Literatur beschriebenen Methoden vorzustellen und deren           

Potentiale sowie Einschränkungen und Nachteile zu beschreiben. Dieses Kapitel, vor allem 

die Zusammenfassung und Gewichtung der Versuchsverfahren in Kapitel 4.5, bildet somit 

den Ausgangspunkt für den experimentellen Teil dieser Arbeit. 
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4.1 Auswahl und Einteilung der unterschiedlichen Labormethoden 

Die größte Herausforderung bei der Untersuchung der peritektische Phasenumwandlung 

in Stählen ist der sehr hohe Temperaturbereich von bis zu 1.550°C (> TLiquid). Bei diesem 

Temperaturniveau muss die Laboranlage auch gewährleisten, dass die zu untersuchende 

Probe/Schmelze chemisch stabil bleibt, und keine unerwünschte Oxidation und/oder Entkoh-

lung stattfindet. Eine Besonderheit von niedrig bis mittel legierten Stählen ist auch die           

Tatsache, dass es unmöglich ist mittels Abschrecken die peritektische Phasenumwandlung 

„einzufrieren“ ohne dass weitere Umwandlungen stattfinden. Wie ausführlich in Kapitel 2.2 
beschrieben, sind die Gründe dafür die γα Umwandlung, die sehr hohen Diffusion des 

Kohlenstoffs und die Ausbildung eines martensitischen Härtegefüges bei einer schnellen  

Abkühlung. Einfache anzuwendende Methoden, wie in Kapitel 2.1 für niedrigschmelzenden 

Nichteisenlegierungen beschrieben, können für Stähle nicht verwendet werden.  

Eine mögliche Begründung, warum es keine weltweit anerkannte, standardisierte Labor-

methode gibt, liegt einerseits in den zuvor aufgezeigten technischen Schwierigkeiten,          

anderseits in den unterschiedlichen Fragestellungen und Herangehensweisen bei der Unter-

suchung von peritektischen Stählen im Labor. Gerade diese unterschiedlichen Herange-

hensweisen werden auch für die folgende Einteilung der verschiedenen Labormethoden 

verwendet. Die im Zusammenhang mit der Untersuchung von peritektischen Stählen             

publizierten Labormethoden, sind in dieser Arbeit in Tabelle 4-1 zusammengestellt und         

werden in den folgenden Kapiteln 4.2 bis 4.4 im Detail beschrieben. 

 

Tabelle 4-1: Einteilung der Untersuchungsmethoden zur Charakterisierung peritektischer Stähle. 

Direkte Methoden: 
Kapitel 4.2 

Um die peritektische Phasenumwandlung und deren Kinetik             
visuell in-situ während der Erstarrung zu untersuchen. 
 

 HT-LSCM und HT-Syncotron  
 

Indirekte Methoden:  

Kapitel 4.3 

Um mittels thermoanalytischen Methoden die Lage im pseudo-
binären Fe-C System im Gleichgewicht zu bestimmen.  

 

 TA, DTA, DSC, DIL, XRD, TOA u. kombinierte Verfahren  
 

Eintauch- und Abguss-
Erstarrungsexperimente: 

Kapitel 4.4 

Um die charakteristischen Vorgänge während der Anfangs-
erstarrung in der Kokille im Labormaßstab nachzustellen. 
 

 Dipping-Tests, SSCC-Versuche u. diverse Sonderverfahren 
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4.2  Direkte Labormethoden 

Diese Methoden ermöglichen die direkte, visuelle Untersuchung der peritektische Phasen-

umwandlung und deren Kinetik während der Erstarrung. Dazu sind hochauflösende                 

bildgebende Verfahren, die sowohl die entsprechende optischen Vergrößerung, wie auch 

eine schnelle Bildaufnahme anbieten, notwendig. Weiters müssen die zu untersuchenden       

Proben aufgeschmolzen und dann die Erstarrungsparameter (Abkühlgeschwindigkeit und -

Gradient) gezielt kontrollieren werden können. Erst seit wenigen Jahren gibt es leistungs-

fähige Labormethoden, die den Anforderungen an die Steuerung und an die Bildqualität         

gerecht werden. Die Methoden sind die: 

• Hochtemperatur-Laser-Konfokal-Mikroskopie (Veröffentlichungen ab 1996), und die 

• Hochtemperatur-Synchrotron-Röntgen-Bildanalyse (Veröffentlichungen ab 2009), 
 

die in den folgenden Unterkapiteln kurz vorgestellt werden. Das eigentliche Potential die-

ser Methoden ist nicht nur das Erstellen von „schönen“ hochauflösenden Bildern, sondern 

das gezielte Durchführen von kinetischen Untersuchungen unter Erstarrungsbedingungen. 

So wurden alle in Kapitel 2.3 neu beschriebenen Erkenntnisse über den Reaktionsmecha-

nismus und der Kinetik der peritektischen Phasenumwandlung, die sich aus der Reaktion 

und Transformation zusammensetzen, mit diesen direkten Unter-suchungsmethoden ge-

wonnen. 

 

 

4.2.1 Hochtemperatur-Laser-Konfokal-Mikroskopie (HT-LSCM)  

Die Hochtemperatur-Laser-Konfokal-Mikroskopie (HT-LSCM) ist eine besondere Art der 

Thermo-Optischen-Analyse (TOA), die auch in Kapitel 4.3.6 beschrieben ist. Mittels             

HT-LSCM sind in-situ Beobachtungen der Oberflächenphänomene von flüssigen und festen 

Proben bis zu Temperaturen über 1.700°C möglich. Bei der klassischen Thermo-Optischen-

Analyse, bzw. der Thermomikroskopie, wo die Veränderung der Probe mit einem regulären 

Mikroskop beobachtet wird, beeinflusst die Eigenstrahlung der Stahlprobe bei hohen Tempe-

raturen die Beobachtung stark, bzw. macht diese unmöglich. Daher wird bei der HT-LSCM 

zur Bilderstellung ein blauer Laser verwendet, dessen Wellenlänge von 405 nm nicht im 

Spektrum der Eigenstrahlung der glühenden Stahlprobe liegt.  

Seite 48  Dissertation Presoly 



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH 



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH  

et al.



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH 



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH  

Einschränkungen und Nachteile der HT-LSCM Methode sind: 

• Es wird ausschließlich ein lokaler, mikroskopischer Ausschnitt untersucht – in diesem 

kann das zu untersuchende Phänomen beobachtet werden, muss aber nicht. Es kann 

somit keine Aussage über das gesamte Verhalten der Probe getroffen werden, auch 

wenn bei homogenen Proben davon auszugehen ist, dass das lokale Verhalten dem 

globalen entspricht. Diese reine lokale Untersuchung kann aber auch wiederum ein 

Vorteil sein, z.B. für Detailbetrachtungen wie bei der Untersuchung in Abbildung 2-18. 

• Eine erhöhte Abweichung / Ungenauigkeit bei der Temperaturbestimmung, welche   

außerdem abhängig vom Temperaturniveau und den Probeneigenschaften ist (Adsorp-

tionsfaktor des jeweiligen Materials). 

• Schwierige Temperaturkalibrierung im Vergleich zu den Methoden DIL und DTA/DSC, 

da die optische Schmelzpunktbestimmung (von Au, Ni, Co, Pd…) mit einer erhöhten 

Ungenauigkeit einhergeht. 

• Die beobachtete Gefügebestandteile / Phasen (Austenit, Ferrit) lassen sich rein optisch 

oft nur schwer voneinander unterscheiden.  

• Systematische Untersuchungen über dem Legierungseinfluss auf die peritektische 

Phasenumwandlung und die Lage von cA, cB und cC im legierten pseudo-binären            

Fe-C System sind außerhalb dieser Arbeit noch nicht durchgeführt/publiziert worden. 

 

 

4.2.2 Hochtemperatur-Synchrotron-Röntgen-Bildanalyse (HT-Synchrotron) 

Die Hochtemperatur-Synchrotron-Röntgen-Bildanalyse (HT-Synchrotron) ermöglicht erst-

mals die Erstarrung und Phasenumwandlung von Stählen in-situ zu visualisieren. Weiters 

kann mit den entsprechenden Sensoren auch eine Strukturanalyse durchgeführt werden, um 

die Phasen Austenit und Ferrit voneinander zu unterscheiden. Im Gegensatz zum               

HT-LSCM wird nicht die Oberfläche der Probe analysiert, sondern die ganze Probe. Daher 

ist es notwendig dünne Proben zu verwenden, die für die Aufnahme von Transmissions-

bilden gut von der Röntgenstrahlung durchdrungen werden können.  

HT-Synchrotron Untersuchungen der Erstarrung und der peritektischen Phasenumwand-

lung sind aufgrund der hohen Geräteanforderungen und des Bedarfs eines großen Teilchen-

beschleunigers (Synchrotron) sehr selten. In den letzten Jahren wurden mit dieser Methode 

erste Untersuchungen von folgenden Nichteisensystemen publiziert: Cu-Sn von Rappaz, M. 

Seite 52  Dissertation Presoly 



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH 

et al. et al.

et al. et al.



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH  

Die Abbildung 4-6 zeigt die Ergebnisse der in-situ Untersuchungsergebnisse einer               

Fe - 0,45%C Legierung mit 0,6%Mn und 0,3%Si (= Bereich III, zwischen cB und cC) bei einer 

Abkühlrate von 10K/min mit zwei verschiedenen Detektoren. Die Transmissionsbilder in         

Abbildung 4-6 a) zeigen im Teilbild bei 111 Sekunden das Wachsen der δ-Dendriten in die 

Schmelze. Bei 133s bildet sich zum ersten Mal die γ-Phase, worauf sich die Dendriten von 

der Wurzel bis zu deren Spitze in γ-Fe umwandeln. Nachdem die peritektische Phasenum-

wandlung abgeschlossen ist, wächst die Erstarrungsfront, bestehend aus reinen γ-Dendriten 

weiter, dargestellt im Teilbild 160s. Deutlich zu erkennen im Teilbild 160s ist die Änderung 

der Wachstumsrichtung der γ-Dendriten, nach dem Abschluss der peritektische Phasenum-

wandlung. Yasuda, H. et al. [58] erklärt diese Beobachtung durch die geänderte, bevorzugte 

<100>-Orientierung der γ-Dendriten.  

Das zeitaufgelöste Laue-Beugungsmuster ist in Abbildung 4-6 b) dargestellt. Die Beu-

gungspunkte in Teilbild 0s (rote Kreise) zeigen das Wachsen der δ-Phase in die Schmelze. 

Während der peritektische Phasenumwandlung kommt es zur starken Ausbildung von                     

γ-Phase Spots, während die Spots der δ-Phase verschwinden, dargestellt in Teilbild 114s. 

Das letzte Teilbild 535s zeigt die γ-Kornvergröberung und den Spannungsabbau im Kristall-

gitter. Das Prinzip dieser Strukturmethode ist die Unterscheidung der δ-Phase und der         

γ-Phase, anhand deren unterschiedlichen kristallographischen Orientierung. 

 

 

Abbildung 4-6: In-Situ Beobachtungen der peritektischen Phasenumwandlung einer Fe-0,45%C               

Legierung im HT-Synchrotron bei einer Abkühlrate von 10K/min                                                                      

a) Transmissionsbild    b) Laue-Beugungsmuster [58]. 

Seite 54  Dissertation Presoly 



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH 

Abbildung 4-7 zeigt die Transmissionsbilder der in-situ Untersuchungsergebnisse               

bei einer Abkühlrate von 50K/min der gleichen Fe - 0,45%C Legierung. Im Gegensatz zur 

Untersuchung mit 10K/min, dargestellt in Abbildung 4-6, kann bei der höheren Abkühlrate 

der Ablauf der peritektische Phasenumwandlung nicht beobachtet werden. Yasuda, H. et al. 

[58] beschreibt diese Art der Umwandlung als „massiv“, da zuerst alles im δ-Ferrit erstarrt, 

und erst nach einer Unterkühlung größer als >100K schlagartig, binnen einer Sekunde 

(145146s), die vollständige δγ Umwandlung stattfindet. Die Theorie der „massive Trans-

formation“ ist auch beschrieben in Kapitel 2.3.1. Die weißen Erscheinungen in Teilbild 146s 

stellen Volumensschrumpfungen (Furchen) dar, hingegen die dunklen Regionen Bereiche 

mit besonderen Spannungen und Kompressionen aufzeigen. 

 

 

Abbildung 4-7: In-Situ Beobachtungen (Transmissionsbild) der peritektischen Phasenumwandlung 

einer Fe-0,45%C Legierung im HT-Synchrotron bei einer Abkühlrate von 50K/min [58]. 

Das große Potential der Hochtemperatur-Synchrotron-Röntgen-Bildanalyse besteht in der 

kombinierten direkten Untersuchung der peritektischen Phasenumwandlung mittels Trans-

missionsbilder, sowie einfachen Strukturanalysen der vorliegenden Phasen. Schwerpunkt 

der HT-Synchrotron Methode ist die in-situ Untersuchung der Erstarrung und Phasen-

umwandlung von Stählen, wobei in den nächsten Jahren weitere Ergebnisse von der              

Forschungsgruppe von Yasuda, H. zu erwarten sind. Dabei ist besonders auf neue Erkennt-

nisse zum Reaktionsmechanismus und der Kinetik der peritektischen Phasenumwandlung 

von Fe-C Legierungen zwischen cA u. cB (= Bereich II) zu hoffen.  

Einschränkungen und Nachteile der HT-Synchrotron Methode sind die sehr hohen Geräte-

anforderungen, die geringere Auflösung (sowohl die Vergrößerung, wie auch die Geschwin-

digkeit der Bildabfolge) im Vergleich zur HT-LSCM, keinerlei Angaben zur Temperatur-

messung und Kontrolle, sowie das noch mangelnde Know-How über diese Methode (derzeit 

arbeitet weltweit nur eine Forschergruppe an Stählen). Untersuchungen über die Erkennung 

der Lage von cA, cB und cC sind noch nicht durchgeführt oder publiziert worden. Alle bisheri-

gen Veröffentlichungen beschreiben nur Legierungen zwischen cB u. cC (= Bereich III). 
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4.3 Indirekte Labormethoden 

Indirekte Methoden ermöglichen das Erstellen von Gleichgewichtsphasendiagrammen         

mittels thermoanalytischen Methoden, um so peritektische Stähle zwischen cA und cB zu             

erkennen. Mit dem Begriff „thermoanalytische Methoden“ bezeichnet man eine Gruppe von          

Methoden, welche die Änderung einer Probeneigenschaft messen, wobei diese Änderung 

mit einer aufgezwungenen Temperaturänderung verknüpft ist. Der Anspruch liegt dabei auf 

der Bestimmung aller Hochtemperaturphasenumwandlungen, des Umwandlungsverhaltens 

(Bereich I bis IV, laut Tabelle 2-4) und somit auch der charakteristischen Punkte cA, cB und 

cC. Labormethoden, die diesen Ansprüchen gerecht werden, ermöglichen auch die Untersu-

chung des Einflusses von Legierungselementen auf das Fe-C System. Tabelle 4-2 gibt          

einen Überblick über die in den folgenden Unterkapiteln beschriebenen Methoden [126,127]. 

 

Tabelle 4-2: Zusammenstellung von ausgewählten thermoanalytische Methoden für die Erstellung 

von Phasendiagrammen [126,127]. 

Methode Prinzip der Methode 

Thermoanalyse,  
bzw. Thermometrie 

= TA 
Messung der Probentemperaturänderung, während die Probe einer 
Temperaturänderung durch Heizen oder Kühlen unterworfen ist. 

Differenzthermometrie 
= DTA 

Messung der Änderung der Temperaturdifferenz zwischen der         
Probe und der Vergleichsprobe, während diese einer  
Temperaturänderung unterworfen sind. 

dynamische 
Differenzkalorimetrie 

= DSC 

Messung der Änderung der Wärmestromdifferenz zwischen der         
Probe und der Vergleichsprobe, während diese einer  
Temperaturänderung unterworfen sind. 

Thermodilatometrie 
= DIL 

Messung der Änderung der geometrischen Abmessungen der               
Probe bei einer vernachlässigbaren Krafteinwirkung auf die Probe, 
während diese einer Temperaturänderung unterworfen ist. 

Thermo-Optische-
Analyse 

(Thermomikroskopie)  
=TOA 

Beobachtung der Probe und deren Gefügebestandteile mit einem 
Mikroskop, während die Probe einer Temperaturänderung  
unterworfen ist. 

Thermo-
Kristallstrukturanalyse 

(Röntgendiffraktometrie) 
= XRD 

Messung einer Struktureigenschaft der Probe mittels hochenergeti-
scher Strahlung (Röntgen-, Elektronen-, Neutronenstrahlung),              
während die Probe einer Temperaturänderung unterworfen ist. 

Sonderverfahren 
& kombinierte 

Verfahren 

Sonderverfahren z.B. ohmsches Pulsheizen 
kombinierte Verfahren z.B.  DSC + TOA  oder  DSC + XRD 
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Indirekte Labormethoden eignen sich generell nicht, um den Reaktionsmechanismus und 

die Kinetik der peritektischen Phasenumwandlung zu untersuchen. Thermoanalytische            

Methoden führen in der Regel immer eine makroskopische Untersuchung der gesamten 

Probe durch und nicht eine mikroskopische in-situ Betrachtung des eigentlichen Reaktions-

ortes. Ein Grenzfall stellt dabei die Thermo-Optische-Analyse mit dem HT-LSCM dar, welche 

sich sowohl für Gleichgewichtsuntersuchungen (indirekt, beschrieben in Kapitel 4.3.6) wie 

auch für kinetische Untersuchungen (direkt, beschrieben in Kapitel 4.2.1) eignet. 

Alle thermoanalytischen Methoden von Tabelle 4-2 werden als Gleichgewichtsunter-

suchungen zur Bestimmung der Phasenumwandlungstemperaturen durchgeführt. Die Ver-

suchsdurchführung erfolgt bei all diesen Verfahren in der Regel mit möglichst kleinen Proben 

(mg bis wenige g) und langsamen Heizraten von typischerweise 10 K/min (Spannweite von 1 

bis 20 K/min), um gleichgewichtsnahe die Phasenumwandlungen zu bestimmen (eine Son-

derstellung/Ausnahme dabei nimmt das ohmsche Pulsheizen ein). Weiters werden zur               

Untersuchung von Stählen bei allen Methoden üblicherweise Al2O3-Tiegel, sowie eine hoch-

reine Argon-Atmosphäre verwendet. Tabelle 4-3 gibt einen Überblick über die messbaren 

temperaturabhängigen Änderungen der Materialeigenschaft und der dafür entsprechenden 

thermoanalytischen Methoden. 
 

Tabelle 4-3: Zusammenhang zwischen Materialeigenschaften und Messmethoden.  

Materialeigenschaft Mögliche Methoden 

  Enthalpie / cp  TA, DTA, DSC 

  Dichte / Volumen  DIL 

  Phasenzusammensetzung / 
  Kristallstruktur / Gefüge    TOA, XRD 

  elektrischen Eigenschaften  Thermoelektrometrie  
       (ohmsches Pulsheizen) 

 

4.3.1 Klassifizierung der peritektischen Phasenumwandlungen 

Phasenumwandlungen sind immer mit einer Änderung der thermodynamischen                      

Zustandsgrößen (Gibbs-Energie, Enthalpie, Entropie, chemisches Potential, Dichte...)                 

verbunden. Die Phasenumwandlungen im Fe-C System können nach der Ehrenfest-

klassifikation (nach Paul Ehrenfest) in unterschiedliche Ordnungen eingeteilt werden, die 

sich, wie in Abbildung 4-8 dargestellt, in druck- bzw. temperaturinduzierten Umwandlungen 

unterscheiden. Von besonderer Bedeutung ist die Unterscheidung in Phasenübergänge                 

1. Ordnung und solche höherer Ordnung (kontinuierliche Phasenübergänge). 
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Legierungen links, oder rechts vom peritektischen Punkt cB zeigen das gleiche Verhalten 

beim Erreichen der peritektrische Temperatur TPerit., jedoch findet zwischen cA und cB  zuerst 

eine partielle γδ Umwandlung statt und zwischen  cB  und cC ein partielles γ-Aufschmelzen. 

Bei der peritektischen Umwandlung handelt es sich somit um eine „besonders gut messbare“ 

Phasenumwandlung, da diese mit einer deutlichen und unstetigen Änderung der thermo-

dynamischen Zustandsgrößen einhergeht. 
 

Derartige Betrachtungen über die Zusammenhänge im Fe-C System, die Änderung der 

Phasenanteile und der thermodynamischen Zustandsgrößen, besonders der Enthalpie und 

der Dichte, sind sehr hilfreich. So können damit theoretische Überlegungen betreffend                 

der Auswahl der jeweiligen thermoanalytische Methoden, sowie Abschätzungen hinsichtlich 

des zu messenden Effektes gemacht werden. Entsprechend diesen Überlegungen sollte die 

peritektische Phasenumwandlung besonders gut mit Methoden, welche auf Enthalpie- / cp-

Änderungen sensitiv sind, analysiert werden können. Da die dynamische Differenzkalorimet-

rie (DSC) diesbezüglich die höchste Empfindlichkeit aufweist, kommt dieser Methode                

aufgrund der zuvor angestellten Überlegungen das höchste Potential zu. Vertiefende Zu-

sammenstellungen zum Temperatur-Enthalpieverlauf im Fe-C System und der DSC-

Signalentstehung werden in Kapitel 7.3.1 behandelt. 

 
 

4.3.2 Thermoanalyse (TA) 

Die Thermoanalyse (TA), bzw. die Thermometrie, ist eine thermoanalytische Methode,              

bei der die Änderung der Probentemperatur gemessen wird, während die Probe einer                 

Temperaturänderung durch Heizen oder Kühlen unterworfen ist. Bei dieser Methode wird 

ausschließlich ein Thermoelement verwendet, welches in unmittelbaren Kontakt mit der   

Probe steht, wie in Abbildung 4-10 dargestellt ist. Die eigentliche Temperaturmessung ist 

eine sehr einfache Methode und bei allen Arten von Laborversuchen zur Charakterisierung 

von peritektischen Stählen im Einsatz. Verwendet werden für Stähle regulär Typ-S Thermo-

elemente (= Pt10Rh-Pt), die sich in einem dünnen keramischen Schutzrohr befinden. 

Die Thermoanalyse wird als Aufheiz- oder Abkühlkurvenbestimmung durchgeführt, wobei 

erst nach dem ersten Aufschmelzen der Probe ein ausreichend guter Kontakt zwischen  

Probe/Schmelze und dem Thermoelement hergestellt ist. Aus diesem Grund werden nach 

einem schnellen Aufheizen und Aufschmelzen der Probe üblicherweise nur dort Abkühl-

messungen durchgeführt, wo das Thermoelement direkt in der Probe erstarrt. 
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Daher ist es wichtig, wie rechts in Abbildung 4-16 dargestellt, die rohe Probe vor der           

eigentlichen Messung „vorzuschmelzen“, wobei das Messsignal dabei durch das Zusam-

mensinken der Probe und der Bildung einer Schmelzperle negativ beeinflusst wird und somit 

nicht als gültige Messung zu verwenden ist. Erst nach diesem „Vorschmelzzyklus“                  

(Aufschmelze und Erstarren lassen) ist eine gültige Messung durchzuführen. 

Der in Abbildung 4-16 dargestellte DTA-Messsensor der Firma NETZSCH besteht aus 

einem Al2O3-Ständer, auf dem zwei identische Al2O3-Tiegel aufgesetzt werden. Da ein gerin-

ger Abstand zwischen dem Thermoelement und der Probe für die Temperaturmessung               

wesentlich ist, haben die Al2O3-Tiegel im Tiegelboden eine gezielte Ausnehmung bzw. Kup-

pel für die Thermoelemente. Die Probentiegel sind Verbrauchsmaterial und werden übli-

cherweise für jede Messung neu verwendet. Unmittelbar neben dem Probentiegel befindet 

sich ein identer Tiegel mit der Referenz. Die Referenz darf im Messbereich keine thermi-

schen Effekte aufweisen. Bei der Messung von Metallen mit hohen Schmelzpunkten haben 

sich Al2O3 oder MgO als Referenz als sinnvoll erwiesen, da diese Materialien bis zu hohen 

Temperaturen thermisch stabil sind und keine Umwandlungen aufzeigen. In den meisten Fäl-

len, wo nur kleine DTA Proben verwendet werden, wird mit einem leeren Al2O3–Tiegel als 

Referenz gearbeitet, wie auch in Abbildung 4-16 dargestellt. Beide Tiegel (Probe und Refe-

renz) haben typischerweise einen Deckel, um die Anlage von Reaktionsprodukten der Probe 

zu schützen und um das Temperaturfeld beidseitig gleichmäßig zu beeinflussen. 

Die Differenz-Thermoanalyse (DTA) ist eine der ältesten und wichtigsten thermo-

analytischen Methoden und stellt eine Weiterentwicklung der in Kapitel 4.3.2 beschriebenen 

Thermoanalyse (TA) dar. Die DTA wurde 1899 erstmals von Roberts-Austen, W.C.                   

beschrieben und 1905 maßgebend von Tammann, G. weiterentwickelt. Auf Grundlage der 

DTA entwickelte Boersma, S. L. im Jahre 1955, die in Kapitel 4.3.4 beschriebene Dynami-

sche Differenzkalorimetrie (DSC), welche auf dem gleichen Prinzip basiert [126]. Eine               

umfassende Zusammenstellung über die unterschiedlichen DTA- und DSC-Bauformen,              

sowie deren technischen Details und Weiterentwicklungen ist im Fachbuch von Hemminger, 

W. und H. Cammenga [126] ausführlich zusammengestellt. 

Da die Entstehung eines Messsignals (Peak) bei der DTA, wie auch bei der DSC gleich ist, 

wird diese im Folgenden gemeinsam beschrieben. Als Modellbeispiel wird dazu das            

Aufschmelzen von Kobalt verwendet, welches ein wichtiges Kalibrierungselement im Hoch-

temperaturbereich ist und beim Aufschmelzen eine Phasenumwandlung 1. Ordnung zeigt. 

Abbildung 4-17 stellt den Zusammenhang zwischen dem Temperatur-Enthalpie-Verlauf von 

Kobalt (ThermoCalc Daten), mit dem Messsignalen der Thermoelementen und dem daraus 

resultierenden DTA/DSC-Signal idealisiert dar [126,135,136,137]. 
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Entsprechend den in Abbildung 4-17 dargestellten Zusammenhängen sind bei einem               

Aufheiz-Messzyklus einer vorgeschmolzenen Kobaltprobe mit einer konstanten Heizrate, von 

z.B. 10 K/min, die Vorgänge bei der Entstehung eines Messsignals (Peak) folgendermaßen: 

Aufgrund der Wärmekapazität cP der Probe erwärmt sich beim Aufheizen die Temperatur der 

Referenzseite in der Regel schneller als die Probenseite, d.h. die Referenztemperatur              

(TReferenz, grün) steigt etwas schneller an als die Probentemperatur (TProbe, rot). Beide Kurven 

verhalten sich beim Aufheizen mit einer konstanten Heizgeschwindigkeit parallel zueinander, 

sodass auch deren Temperaturdifferenz ΔT so lange konstant bleibt - bis eine Probenreakti-

on eintritt. Beim Erreichen des Schmelzpunktes TM von Kobalt zum Zeitpunkt t1 bleibt die 

Probentemperatur TProbe während des Aufschmelzens so lange konstant (isotherme Phasen-

umwandlung 1. Ordnung), bis die Umwandlung abgeschlossen ist. 

Die Temperatur der Referenzseite bleibt davon jedoch unbeeinflusst und steigt weiterhin 

linear mit der Aufheizrate an. Dadurch kommt es zu einer Änderung der Temperaturdifferenz 

ΔT zwischen TProbe und TReferenz und zum eigentlichen DTA/DSC-Signal in Form einer              

linearen ansteigenden Peakflanke. Der Schnittpunkt zwischen der zuvor geraden verlaufen-

den Basislinie, für die ΔT = konstant gilt, und der Peakflanke wird als Onset bezeichnet. Der         

Onset, welcher mittels Tangentenkonstruktion bestimmt wird, beschreibt den Schmelzpunkt 

TM von Kobalt. Mit fortschreitender Wärmezufuhr steigt somit ΔT linear an, bis die gesamte 

Schmelzenthalpie ΔHLiquid umgesetzt und das Peakmaximum (Zeitpunkt tP) erreicht ist. Nach 

Beendigung des Schmelzvorgangs nimmt auch die Probentemperatur TProbe wieder zu, 

gleicht sie sich der Referenztemperatur an und weist ab dem Zeitpunkt t2 erneut eine lineare 

Steigung und somit eine geraden verlaufenden Basislinie (ΔT= konstant) auf. Das ausklin-

gende Signal wird beschrieben durch eine e-Funktion. 

Die Peakbreite, welche durch die Zeitdauer (t2-t1) des Messsignals veranschaulicht  wird,  

genauso wie das Peakmaximum, sind stark abhängig von der Heizrate und der Probenmas-

se, der Anlagengeometrie, der thermischen Leitfähigkeit, der Reaktionsenthalpie und den 

Wärmeübergangsverhältnissen zwischen Probensubstanz, Tiegel und Thermoelement. Die 

Darstellung in Abbildung 4-17 ist somit idealisiert, ohne den Anlagen- und Trägheitseinfluss 

auf das Messsignal zu berücksichtigen. Bei einer realen Messung entspricht das Peak-

maximum in der Regel hingegen nicht dem Umwandlungsende. Nähere Informationen zum 

Anlageneinfluss auf die DTA/DSC-Messung sind in den Kapiteln 7.3 und 7.4 beschrieben. 

Erst nach der Durchführung einer Temperaturkalibrierung mit definierten Standard-

substanzen (metallischen Reinstoffen) ist es möglich, der reinen Messung einer Thermo-

spannung [µV] eine Temperatur zuzuweisen. Details zur DTA/DSC-Kalibrierung sind in      

Kapitel 7.2 praktisch beschrieben. 
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In den Temperaturbereichen, in denen  keine Phasenumwandlungen oder chemische Re-

aktionen stattfinden und der Temperaturanstieg zwischen TProbe und TReferenz parallel verläuft, 

bleibt die Temperaturdifferenz ΔT konstant und somit die Basislinie gerade. Jede Abwei-

chung von der geraden verlaufenden Basislinie, wird von einer Enthalpie-, bzw. cp-Änderung 

und somit von einem endothermen (z.B. Aufschmelzen), oder einem exothermen                     

(z.B. Erstarren) Prozess verursacht. Während die europäischen Normen DIN 51007 und ISO 

11357-1 empfehlen, endotherme Prozesse mit Ordinatenausschlägen nach oben darzustel-

len, wie im Beispiel von Abbildung 4-17, sind laut den amerikanischen Normen ASTM E793 

und E794 endotherme Prozesse nach unten darzustellen. Dementsprechend ist es wichtig in 

jedem Diagramm eines DTA/DSC-Signales die Richtung für endo- und exotherm anzugeben. 

Der Geräteaufbau von modernen DTA-Anlagen ist sehr beeinflusst durch die Weiterent-

wicklung zur DSC-Methode und zu simultanen Multifunktionsgeräten (TA/DTA/DSC-TG 

Messsysteme). Die Anlagenbeschreibung einer solchen Simultanen-Thermischen-Analyse 

ist im praktischen Teil dieser Arbeit in Kapitel 6.3 und in Abbildung 6-19 dargestellt.          

Die Methodik zur praktischen Auswertung von DTA/DSC-Messkurven ist detailliert in                 

Anhang B, Kapitel 3.3 beschrieben. 

Die DTA ist eine sehr wichtige Methode zur Analyse der Gleichgewichtsumwandlungs-

temperatur von Stählen, wie die Auswahl der folgenden vorgestellten Publikationen zeigt. So 

wurde die DTA-Methode auch in der Dissertation von Dichtl, H. [138] im Jahre 1967 auf der 

Montanuniversität angewendet, um Gusseisen und diverse hoch kohlenstoffhaltige Stähle zu 

untersuchen. Dabei wurde intensiv die eutektische Phasenumwandlung, die ebenfalls wie die 

peritektische eine Phasenumwandlung 1. Ordnung ist, sowie auch die αγ Umwandlung      

untersucht. Niedrig kohlenstoffhaltige Stähle mit einer peritektischen Phasenumwandlung, 

und/oder eine γδ Umwandlung wurde jedoch nicht untersucht.  Dichtl, H. führte die DTA 

Untersuchungen auch in Kombination mit anderen Methoden (DIL, XRD, TOA) durch. 

Sämtliche Untersuchungen der Phasenumwandlungen des Fe-C Systems wurden mittels 

DTA-Messungen durchgeführt. Die Arbeit von Gustafson, P. [30], welche eine umfassende 

thermodynamische CALPHAD-Beschreibung des Fe-C Systems darstellt, basiert dabei auf 

einer Zusammenstellung aus einer Vielzahl von DTA Untersuchungen. Während der eutekti-

sche Bereich des Fe-C Systems bereits im Jahre 1920 von Ruer, R. und J. Biren untersucht 

wurde, sind die ersten Hochtemperaturuntersuchungen des peritektischen Bereiches des           

Fe-C Systems aus dem 1960er Jahren, wie in Abbildung 4-18 dargestellt. Die Originalarbeit 

von Buckley, R. A. und W. Hume-Rothery [139] aus dem Jahre 1960 in Abbildung 4-19 

zeigt, dass mittels DTA-Messungen sich alle Phasenumwandlungen des Fe-C Systems             

bestimmen lassen und sich damit ein vollständiges Phasendiagramm aufbauen lässt.                 
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wurde, so beinhalten die Beschreibungen des experimentellen Versuchsablaufs, der Metho-

denentwicklung und des Zeit-Temperatur-Programm wichtige Informationen. Besonders die 

Beschreibung des Vorschmelzens und die Verwendung des zweiten Aufheizsegments als 

Messzyklus sind für diese Arbeit von Bedeutung. Jedoch beinhaltet die Veröffentlichung von 

Yamanda, H. et al. keine Darstellung der DTA-Messsignale und deren Auswertung. Die DTA-

Messergebnisse wurden für ein einfaches mathematisches Modell weiterverwendet, welches 

ähnlich dem in Kapitel 5.2 beschriebenen Kagawa-Modell aufgebaut ist. Dieses Modell          

ermöglicht durch die Aufsummierung der Produkte von Elementkonzentration und Wirkfakto-

ren die Berechnung von TSolid, TPerit. und TLiquid sowie der Punkte cA und cC. 
 

Das Potential der Differenz-Thermoanalyse besteht in der Messung der Gleichgewichts-

umwandlungstemperatur TSolid, TPerit. und TLiquid. Mit diesen Messergebnissen können                 

Phasendiagramme konstruiert und somit auch die Punkte cA, cB und cC bestimmt werden, 

welche peritektische Legierungen definieren. Die DTA, welche seit über 110 Jahren im Ein-

satz sehr gut erforscht und vielseitig eingesetzt ist, gehört zu den wichtigsten thermo-

analytischen Standardmethoden. Sämtliche Untersuchungen der Phasenumwandlungen des 

Fe-C Systems, sowie vieler anderer legierten Fe-C Systemen wurden mittels DTA-

Messungen durchgeführt. Die eigentliche Messung ist dabei ein langsamer Aufheizversuch, 

nachdem die Probe zuvor in dem DTA-Tiegel vorgeschmolzen wurde. Legierungen mit einer 

peritektischen Phasenumwandlung, die mit einem Enthalpiesprung einhergehen, zeigen im 

DTA-Signal einen charakteristischen Peak, Vergleichbar wie beim Aufschmelzen eines Rein-

stoffes, dargestellt in Abbildung 4-17. DTA-Anlagen werden von verschiedenen Anbietern 

für Temperaturen bis zu 2.800°C kommerziell angeboten. 

Einschränkungen und Nachteile der DTA-Methode sind die Defizite bei der Bestimmung 

der γδ Umwandlung. So zeigt die Arbeit von Buckley, R. A. und W. Hume-Rothery [139] in 

Abbildung 4-19 zwar auf, dass es möglich ist die Tγδ
Start Temperatur zu messen, jedoch nur 

mit einer erhöhten Messunsicherheit und ohne dessen Umwandlungsende zu bestimmen. 

Grund dafür ist die geringe Enthalpieänderung dieser Festkörperumwandlungen, die nur zu 

einem sehr schwachen DTA-Signal führt. Weiters stellt der notwendige Vorschmelzzyklus für 

niedrig legierte Stähle ein Entkohlungsrisiko dar. Die Interpretation neuer Messungen wird 

erschwert durch das Fehlen einer expliziten Abhandlung/Publikation über das Aussehen und 

die Auswertung von DTA/DSC-Messsignalen der vier unterschiedlichen Umwandlungs-

charakteristika im Fe-C System. 

Praktische DTA-Untersuchungen von peritektischen Stählen sind in Kapitel 6.3 in             

Rahmen einer Methodenentwicklung beschrieben.  
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Neben der Messung von Umwandlungstemperaturen und -enthalpien, ist es mit einer DSC 

auch möglich, die spezifische Wärmekapazität zu messen. Entsprechend der Norm DIN 

51007, ist die spezifische Wärmekapazität cp die Wärmemenge, die zur Erhöhung der Tem-

peratur einer Substanz um einen bestimmten Betrag notwendig ist, ohne dass in der                    

Substanz eine Phasenumwandlung erfolgt. Gleichung (4-1) beschreibt die Wärmemenge Q 

die notwendig ist, um bei konstantem Druck die Temperatur eines Stoffes um ΔT zu                       

erhöhen. Die spezifische Wärmekapazität cp, definiert in Gleichung (4-2), ist immer positiv 

und nimmt mit zunehmender Temperatur zu.  
 

 

 

 

 

 

 

Die experimentelle Bestimmung von cp mit einer Wärmestrom-DSC, ist beschrieben in 

Gleichung (4-3) und lässt sich aus drei Messungen (Lehrkurve, Saphir-Standard und der 

eigentlichen Messung der Probe) des jeweils gleichen Zeit-Temperatur-Programmes          

berechnen. Die einzusetzende Empfindlichkeit nach Gleichung (4-4) ergibt sich aus der 

Messung eines Saphir-Standards. Ein Saphir-Standard ist eine flache Saphirscheibe mit ei-

ner definierten Masse und einem bekannten cp
(T)-Verlauf. Die entsprechenden Normen zur 

Cp-Messungen sind: DIN 51007, ISO 11357-4 und ASTM E 1269.  

Gleichung (4-5) beschreibt die direkte cp Bestimmung, durch 3 Messungen unter  den 

gleichen Randbedingungen. Durch die Messung der Lehrkurve (= zwei leeren Probenscha-

len) werden der Geräteeinfluss und Asymmetrien des Messaufbaus berücksichtigt. Daher ist 

sowohl von der Proben-, als auch von der Saphirmessung jeweils die Lehrkurve abzuziehen. 
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Die soeben beschriebene Dynamische-Wärmestrom-Differenz-Kalorimetrie ist deutlich zu 

unterscheiden von der Dynamischen-Leistungskompensierten-Differenz-Kalorimetrie (eng-

lisch: Differential Power Scanning Calorimeter, bzw. Power-Compensation-DSC), die einen 

grundsätzlichen anderen apparativen Aufbau hat. Dabei befinden sich die Probe und die Re-

ferenz in zwei separaten, thermisch isolierten Öfen. Diese beiden Öfen werden so geregelt, 

dass auf beiden Seiten stets die gleiche Temperatur herrscht. Die dafür notwendige elektri-

sche Heizleistung wird als Funktion der Temperatur aufgezeichnet. Über die Differenz der 

beiden Heizleistungen wird dann die zeitliche Änderung des Wärmestroms dQ/dt ermittelt. 

Da ausschließlich die Bestimmung von Umwandlungstemperaturen für diese Arbeit von 

Relevanz ist, wird nicht auf vertiefende Details der DSC-Methode und der Enthalpie- und 

cp-Messung eingegangen. Weiterführende Informationen sind zu finden in  

[126,136,137, 142], wobei als spezielle Quelle die Arbeit von Boettinger, W. J. et al.  

[143] anzuführen ist. 

Publikationen von DSC-Messungen über die systematischen Charakterisierung von             

peritektischen Stählen sind bis dato nicht bekannt. Solche Versuche sind in dieser Arbeit in 

Kapitel 6.4 und in den daraus entstandenen Publikationen [118,119] beschrieben. Da jedoch 

die DSC Signalentstehung komplett gleich wie bei der DTA erfolgt, ist es gesichert, dass            

peritektische Stählen mit der DSC Methode ebenfalls eindeutig bestimmt werden können. 

Arbeiten über DSC Untersuchungen von peritektischen Nichteisensystemen sind sehr wohl 

publiziert. So behandelt die Arbeit von Zhai, W. et al. [144] das Cu-Sn System und die Arbeit 

von Chen, S.-W., et al. [145] das Aufschmelzen und Erstarrungsverhalten von diversen Löt-

legierungen, die auch eine peritektische Phasenumwandlung zeigen.  
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Messung
pc  spezifische Wärmekapazität der Probe bei der Temperatur T [J/(g*K)] 

mProbe Einwaage der Probe [mg] 

mSaphir Einwaage des Saphir-Standards [mg] 

(T)
ProbeDSC  DSC-Signalwert  der Probenmessung bei der Temperatur T  [µV] 

(T)
Standard-SaphirDSC  DSC-Signalwert  der Saphir-Standardmessung bei der Temp. T [µV] 

(T)
LehrkurveDSC  DSC-Signalwert  der Lehrkurve bei der Temperatur T [µV] 

Literatur-Saphir
pc  spezifische Wärmekapazität des Saphir-Standards bei                       

der Temperatur T [J/(g*K)] 

Dissertation Presoly  Seite 77 



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH  

. et al.



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH 

Die anlagentechnische Herausforderung hierbei liegt darin, für Probe und Referenz eine 

konstante Wärmezufuhr zu gewährleisten. Der Verlauf der gemessenen DSC-Kurve wird von 

der Charakteristik des DSC-Messsensor und der Konstruktion des Ofens maßgeblich beein-

flusst. Eine konstruktive Besonderheit einer „echten DSC“ sind die Justierschrauben, die eine 

x/y-Einstellung [µm] des DSC-Messsensor und somit eine thermische Zentrierung im Ofen 

ermöglichen, wie symbolisch in Abbildung 4-25 dargestellt. Werden DSC-Messungen simul-

tan mit thermogravimetrischen Messungen kombiniert, ist ein frei beweglicher Messsensor 

zu Messung der Gewichtsänderung notwendig. Solche Untersuchungen sind aufgrund der 

mangelnden Zentrierung des Messsensors im Ofen keine „echten“ DSC-Messungen, da kein 

reproduzierbarer Wärmestrom gewährleistet werden kann. 
 

Das Potential der Dynamischen Wärmestrom-Differenz-Kalorimetrie und der Unterschied 

zur Differenz-Thermoanalyse besteht in der zusätzlichen Möglichkeit zur reproduzierbaren 

Bestimmung der Umwandlungsenthalpie und der spezifische Wärmekapazität. Anlagentech-

nisch unterscheidet sich eine DSC von ihrem Vorgänger, der DTA, nur durch die Konstrukti-

on des Messsensors (Platin-Wärmebrücke), der Verwendung eines höherwertigen Ofens 

und der thermische Zentrierung und somit der Fixierung des Messsensors im Ofen. Durch 

den Flächenkontakt zwischen der geschliffenen DSC-Probe, der Probenschale und dem 

Messsensor ist es möglich, das erstmalig Aufheizen der Probe direkt für die Messung zu 

verwenden. Das ist ein entscheidender Vorteil für die Analyse von legierten Stählen, deren 

chemische Zusammensetzung sich beim Wiederaufschmelzen durch Oxidation, Entkohlung 

und dem Abdampfen von Legierungselementen leicht verändern kann. Weiters weist die 

DSC Methode durch die Verwendung von deutlich kleineren Proben, sowie kleineren Mess-

sensoren eine geringere thermische Trägheit und somit eine höhere Auflösung und Signal-

schärfe auf. Dies ist besonders für die Untersuchung von niedrigenergetischen Festkörper-

umwandlungen wie die αγ und die γδ Umwandlung von Vorteil.    
 

Einschränkungen und Nachteile der DSC-Methode sind die maximalen Temperaturen für        

cp-Messung bis 1.500°C und für Umwandlungstemperaturen und -enthalpien bis max. 

1.650°C. Messungen bei höheren Temperaturen bis über 2.000°C sind nur möglich, indem 

„robustere“ DTA-Probenträgers aus Wolfram verwendet wird. Weiters sind DSC-Anlagen in 

der Anschaffung und im Betrieb aufgrund der Messsensoren aus Platin und der höherwerti-

geren Öfen teurer. Auch reagieren diese Messsensoren besonders empfindlich auf                   

Verschmutzungen durch Reaktionsprodukte und metallische Dämpfe z.B. von Mn, Co… . 
 

Praktische DSC-Untersuchungen von peritektischen Stählen sind in Kapitel 6.4 in         

Rahmen einer Methodenentwicklung beschrieben.  

Dissertation Presoly  Seite 79 



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH  



METHODEN ZUR CHARAKTERISIERUNG PERITEKTISCHER STÄHLE IM LABORVERSUCH 

Abschreckdilatometer, die induktiv beheizt werden, können sehr hohen Aufheiz- und           

Abkühlgeschwindigkeiten (bis zu +4.000 K/s  und -2.500K/s) erreichen und werden zur               

Erstellung von kontinuierlichen oder isothermen ZTU-Schaubildern (Zeit-Temperatur-

Umwandlungsschaubild) verwendet. Umformdilatometer hingegen führen eine thermo-

mechanische Analyse durch, indem die Proben definiert verformt werden, um die entspre-

chenden Umformparameter zu bestimmen. 

Abbildung 4-28 rechts oben zeigt das Prinzip eines Schubstangendilatometer, bei dem 

die Längenänderung einer kleinen zylindrischen Probe (typische Abmessungen: Länge bis 

max. 50mm und Durchmesser bis max. 12mm) während einer Temperaturänderung gemes-

sen wird. Die wahre Längenänderung der Probe kann jedoch erst dann bestimmt werden, 

wenn das tatsächliche thermische Ausdehnungsverhalten des Dilatometers (Probenträger 

und Schubstange) ohne Probe bekannt ist. Dieses wird bestimmt durch eine Korrekturmes-

sung mit einem bekannten Standard/Referenzkörper (Saphire, oder Al2O3 Zylinder) unter 

identischen Messbedingungen (Zeit-Temperatur-Programm). Die Temperaturmessung er-

folgt mit einem regulären Thermoelement, welches sich möglichst nahe der Probe befindet, 

ohne diese zu berühren. Die Messung der Längenänderung erfolgt berührungslos mittels in-

duktiven Wegaufnehmer, mit einem sogenannten LVDT-System (= Linear Variable Differen-

tial Transformer), mit dem Auflösungen bis zu 8 nm erreicht werden. 

Gleichung (4-6) beschreibt die Berechnung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten 

für ein Temperaturintervall, in dem keine Phasenumwandlungen stattfinden. Die Berechnung 

der temperaturabhängigen Länge eines Stabes erfolgt nach Gleichung (4-7) und der tempe-

raturabhängigen Dichte nach Gleichung (4-8) [126].  
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αth Ausdehnungskoeffizient [1/K]  

ρ Dichte (ρ0 = Dichte bei  T0) [kg/m³]  

L0 Prüfkörperlänge bei  T0 [mm]  

ΔL Längenänderung im Temperaturintervall ΔT [mm]  

ΔT Temperaturintervall der Messung 
(ohne Phasenumwandlung) [K]  
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4.4 Eintauch- und Abguss-Erstarrungsexperimente  

Diese Methoden verfolgen als Ziel das Verhalten von peritektischen Stählen beim Strang-

gießen von Stahl nachzustellen. Der Anspruch an die Laborversuche ist dabei, wie folgt: 

• Nachbildung der Anfangserstarrung von peritektischen Stählen im Laborversuch, um 

somit partiell die typischen Prozessphänomene beim Stranggießen von Stahl, wie in 

Kapitel 3.1 beschrieben, gezielt untersuchen und verstehen zu können.  

• Kontrollierte und reproduzierbare Laborversuche mit definierten Randbedingungen, die 

hinsichtlich der Wärmeabfuhr, der Erstarrungsgeschwindigkeit, einer gerichteten dend-

ritischen Erstarrung und der Primärgefügeausbildung vergleichbar mit der An-

fangserstarrung in der Stranggusskokille sind. Der Fokus der Untersuchung liegt in der 

Messung von: 

o erhöhten Temperaturschwankungen u. erniedrigten Wärmeabfuhren in der Kokille,  

o einer ungleichmäßigen Erstarrung bzw. eines Schalenwachstums,  

o eines erhöhten Schrumpf- bzw. Kontraktionsverhaltens, sowie                 

o einer verstärkten Rissanfälligkeit während der Anfangserstarrung.  
 

Durch die Nachbildung und Messung dieser Phänomene im Labor, ist auf ein „peritekti-

sches Betriebsverhalten“ der untersuchten (neuen) Legierung im Stranggießprozess zu 

schließen (= praktischer Beweis). Es besteht somit die Motivation, die untersuchten Stähle 

aufgrund des Erstarrungsverhaltens hinsichtlich der charakteristischen Punkte cA, cB und cC, 

wie in Tabelle 2-4 zusammengestellt, zu kategorisieren. 
 

Die in den Unterkapiteln beschriebenen Eintauch- und Abguss-Erstarrungsexperimente 

lassen sich in folgende drei Versuchsarten einteilen: 

• Dipping-Tests  (= einfacher Eintauchversuch) 

• SSCC Versuche (= Eintauchversuch mit Kontraktionskraft- oder Wegmessung) 

• Abguss Verfahren (= diverse individuelle Abguss-Erstarrungsexperimente)  
 

Vor der eigentlichen Beschreibung der unterschiedlichen Experimente im Detail werden 

deren Potentiale und Defizite zusammengestellt betrachtet. 
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Das große Potential der Erstarrungsexperimente liegt in der Möglichkeit zur Untersuchung 

der Anfangserstarrung von Stählen mit kontrollierten und reproduzierbaren Laborversuchen. 

Dies erfolgt unter vereinfachten, jedoch vergleichbaren Randbedingungen wie beim          

industriellen Stranggießverfahren. Damit ist es erstmals möglich, Prozessphänomene, wie in 
Kapitel 3.1 beschrieben, im Labor nachzustellen. So zeigen peritektische Stähle im Labor-

versuch ebenfalls eine ungleichmäßige Erstarrungsoberfläche und mittels instrumentierten 

Prüfkörpern wird auch deutlich eine erhöhte Temperaturschwankung und eine erniedrigte 

Wärmeabfuhr während der Erstarrung gemessen. Auch sind die im Labor erstarrten Schalen 

miteinander vergleichbar, wie z.B. die in Abbildung 3-7 dargestellten Ausbruchsschalen. 

Vorteil der Erstarrungsexperimente im Labor ist somit die große Praxisnähe. 

 

Einschränkungen und Nachteile der Erstarrungsexperimente sind: 

• Die realen Vorgänge in der Stranggusskokille während des Gießprozesses sind sehr 

viel komplexer. So werden im Laborversuch die Kokillenoszillation, das Gießpulver, die 

Strömung in der Kokille, die Gießgeschwindigkeit und die mechanische Strangbelas-

tung, die Kokillenkonizität sowie der ferrostatische Druck nicht berücksichtigt. 

• Ein vollständiges Schmelzlabor mit Induktionsöfen, eigener Analytik und Legierungs-

management ist Grundvoraussetzung. Die Herstellung der zu untersuchenden Legie-

rung (10kg bis über 250kg, je nach Versuchstyp) ist ein Hauptkostenfaktor. 

• Das Treffen der zu untersuchenden Legierungslage ist aufgrund des Abbrandes            

(Oxidation der Schmelze) immer mit einer kleinen natürlichen Schwankung verbunden.  

• Die Temperaturkontrolle der Schmelze während des Erstarrungsexperimentes ist oft 

schwierig und mit erhöhten Abweichungen verbunden. 

• Die Vorgänge während der Erstarrung sind komplex und überlappen sich oft, sodass 

es oft schwer fällt, den reinen Einfluss der peritektischen Phasenumwandlung im             

Erstarrungsexperiment zu identifizieren. So können in seltenen Fällen auch nicht peri-

tektische Legierungen durch andere Mechanismen ein „auffälliges“ Verhalten zeigen. 

• Die Ergebnisse von Erstarrungsexperimenten können meistens nur interpretiert             

werden, wenn mehrere Versuche mit einer Legierungsvariation, z.B. höhere u. niedri-

ger Kohlenstoffgehalte, durchgeführt werden. Die Versuche zeigen meist nur „Tenden-

zen“ auf und keine „scharfen Werte“ (= keine Ja/Nein-Kriterium). 

• Die Ergebnisse liefern keine Informationen über die tatsächlichen Phasenumwand-

lungen und sind somit nur schwer für die in Kapitel 5 beschriebenen mathematischen 

Methoden zu verwenden. 
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Abbildung 4-41 zeigt Versuchsergebnisse von Stählen mit unterschiedlichen Kohlenstoff-

gehalten in verschiedenen Ansichten. Die Stähle mit 0,005%C (= ultra-low Carbon) und 

0,116%C (=hyper-peritektisch) zeigen, leicht erkennbar, eine deutlich ungleichmäßige             

Erstarrung, die besonders gut in den Längsschnitten und an der inneren Schalenoberfläche             

erkennbar ist. Die Stähle mit 0,044, 0,304 und 0,678%C weisen hingegen eine relativ 

gleichmäßige Ausbildung der Schale auf. Die im Dipping-Test erzeugten Schalen, die bei 

kontrollieren Laborbedingungen erstarren, sind vergleichbar mit den Ausbruchsschalen           

des industriellen Stranggusses, welche in Kapitel 3.1 beschrieben und in Abbildung 3-7                 

dargestellt sind.  

Das Potential der Dipping-Tests besteht in der Einfachheit des Versuchsaufbaus und            

dessen Auswertung. Auch zeigen die Erstarrungsversuche im Labor vergleichbare Schalen 

wie im Stranggussprozess mit denselben Phänomenen. Dipping-Tests eignen sich somit zur 

vereinfachten Untersuchung der Vorgänge während der Anfangserstarrung. 

Einschränkungen und Nachteile der Dipping-Tests  sind all jene, die zuvor im Überkapitel 
4.4 beschrieben wurden. Die Ergebnisse sind nie als „absolut“ zu betrachten, sondern immer 

nur innerhalb einer Legierungsvariation eines Legierungssystems als Vergleich. Die alleinige 

Untersuchung einer einzelnen Legierung liefert auch noch keine Aussage über das Erstar-

rungsverhalten. So zeigt sowohl der Stahl mit 0,116%C (=hyper-peritektisch) als auch der 

Stahl mit 0,005%C (=ultra-low Carbon) deutlich eine ungleichmäßige Erstarrung, dargestellt 

in Abbildung 4-41. 

 

4.4.2 SSCC-Versuche (Submerged Split Chill Contraction) 

Eine Weiterentwicklung der Dipping-Tests sind sogenannte SSCT- und SSCC-Versuche, 

bei denen ebenfalls ein Prüfkörper in die Schmelze eingetaucht und ein Erstarrungsexperi-

menten durchgeführt wird. Da der zylindrische Prüfköper aus zwei beweglichen Halbschalen 

besteht, ist es möglich in der Schmelze in-situ während der fortschreitenden Erstarrung die 

Kontraktionskraft, bzw. den -weg zu messen. Der SSCC-Versuch entstand aus dem SSCT-

Versuch (Submerged Split Chill Tensile), der in Lausanne erfunden und in Leoben weiter-

entwickelt wurde. Der SSCT-Versuch ist ausführlich in den Dissertationen von Xia, G. [168] 

und Pierer, P. [100], sowie in der Habilitationen von Bernhard, C. [169] beschrieben und 

dient zur Ermittlung der mechanischen Hochtemperatureigenschaften, sowie zur Bestim-

mung der Rissanfälligkeit von Stählen. Abbildung 4-42 und Abbildung 4-43 zeigen den 

Aufbau der SSCC-Apparatur und des Prüfkörpers. 
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4.4.3 Abguss-Erstarrungsexperimente 

Im Folgenden wird eine Auswahl von speziellen Abguss-Erstarrungsexperimenten kurz 

vorgestellt. Dabei handelt es sich um diverse Sonderverfahren, die alle das Ziel haben, die 

zu Beginn von Kapitel 4.4 beschrieben Ansprüche zu erfüllen und darauf basieren, dass die 

Schmelze in eine Versuchsapparatur gegossen (= Abguss) wird und dort kontrolliert erstarrt.  

 

 
 

• Erstarrungsbox von Suzuki 
 

Der Erstarrungsversuch von Suzuki, M. et al. [173] ist ein kombinierter Versuch, bei dem 

während der Erstarrung die Kontraktion und die Wärmeabfuhr gemessen werden. Nach der 

Erstarrung werden die Oberflächenunebenheiten der erstarrten Schale bestimmt. Der             

Versuch beginnt mit dem Abguss von ca. 9kg Schmelze mit einer Überhitzung von 70 +/-10°C 

in die 200x200x50mm große Box, dargestellt in Abbildung 4-45 (l). Die Schrumpfung                

während der Erstarrung wird erfasst über miteingegossene Bornietried-Stäbe, welche die 

Kontraktion zu den Wegaufnehmern übertragen. Die Bestimmung der Längenänderung             

erfolgt dabei auf +/-0,01mm genau. Die Messung der Wärmestromdichte erfolgt durch eine 

Instrumentierung der Kupferkokille mit 12 Thermoelementen an unterschiedlichen Posi-

tionen (3 bis 8mm unterhalb der Oberfläche). 

Abbildung 4-45 (r) zeigt Kontraktionsmessungen bei unterschiedlichen Kohlenstoff-

gehalten, wobei der peritektische Stahl mit 0,126%C die höchste Schrumpfungsrate während 

der 2-3 Sekunde aufweist. Abbildung 4-46 (l) veranschaulicht die Erniedrigung der Wärme-

abfuhr bei peritektischen Stählen (= zwischen cA und cB) um ca. -40%. Die Ausbildung von 

Oberflächenunebenheiten der erstarrten Probe und somit eines Luftspaltes zwischen Kokille 

und erstarrter Schale ist in Abbildung 4-46 (r) dargestellt, wobei das Maximum wiederum im             

peritektischen Bereich liegt. Extra zu erwähnen ist der erhöhte Luftspalt bei niedrigsten               

Kohlenstoffgehalt, der ebenfalls durch die δγ Umwandlung bei tieferen Temperaturen ent-

steht und somit nicht die Anfangserstarrung und die Wärmeabfuhr beeinflusst. 
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4.5 Zusammenfassung und Gewichtung der Labormethoden 

Eine ausführliche Zusammenfassung der verschiedenen experimentellen Methoden,             

sowie deren Vor- und Nachteile sind in Tabelle 4-4 zusammengestellt. Die Einteilung der     

unterschiedlichen Labormethoden erfolgt dabei gemäß der Zusammenstellung von Tabelle 
4-1. Entsprechend der Fragestellung dieser Arbeit und dem Wunsch möglichst umfangreiche 

thermodynamische Daten über den Legierungseinfluss auf das Fe-C System zu messen, 

ergibt sich folgendes Anforderungsprofil an eine „ideale Labormethode“: 
 

• Peritektische Stähle zwischen cA und cB sollen durch ein signifikantes Messsignal          

eindeutig zu identifizieren sein.  

• Bestimmung möglichst aller Phasenumwandlungstemperaturen im Gleichgewicht, d.h. 

von Tαγ, Tγδ, TSolid, TPerit., TLiquid. Somit auch Bestimmung der vier unterschiedlichen 

Umwandlungscharakteristika und der Lage hinsichtlich der charakteristischen Punkte 

cA, cB und cC, wie in Tabelle 2-4 definiert. 

• Möglichst einfache, bewährte und bekannte Methode, die kommerziell für Temperatu-

ren bis 1.550°C (> TLiquid) erwerbbar ist. 

• Eine Methode, bei der eine Stahlprobe beim ersten Mal Aufschmelzen (Risikomini-

mierung  Gefahr das Abbrandes) direkt untersucht werden kann, und es nicht not-

wendig ist, aufwändig eine Schmelze in einem Schmelzlabor zu erststellen. 

• Die Handhabung der Versuche, sowie deren Auswertung soll möglichst standardisier- 

und automatisierbar sein und mit einem geringen Personaleinsatz funktionieren. 
 

Entsprechend diesen Anforderungen kommen nur „indirekte Labormethoden“ in Frage,  

deren Schwerpunkt die Erstellung von Gleichgewichtsphasendiagrammen ist. Den Anspruch 

möglichst viele Hochtemperaturphasenumwandlungen mit einer ausreichenden Genauigkeit 

zu messen, trifft für folgende kommerziell gut verfügbare Methoden zu: DTA, DSC, DIL und 

XRD. Die einzige Methode, die in der Literatur explizit beschrieben ist - zur „Untersuchung 

der Wirkung von Legierungselementen auf die peritektische Phasenumwandlung in Stählen“ 

- ist die DTA-Methode. Legierungen mit einer peritektischen Phasenumwandlung, die mit ei-

nem Enthalpiesprung einhergeht, zeigen im DTA-Signal einen siginfikanten Peak. Gemäß 

den Erkenntnissen der Literatur, ist die DTA und deren Weiterentwicklung die DSC, eindeutig 

die Methode, mit dem größten Potential. Basierend auf dieser Literaturarbeit wird in Kapitel 
6 eine praktische Evaluierung der Methoden DTA, DSC, DIL und HT-LSCM durchgeführt.  
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Tabelle 4-4: Zusammenfassung, sowie Vor- und Nachteile der verschiedenen Methoden. 
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5 Berechnungsmethoden zur Beschreibung 
der Wirkung von Legierungselementen 

Die mathematische Beschreibung der Wirkung von Legierungselementen auf das                

Fe-C System und deren charakteristischen Punkte cA und cB ist die logische Fortsetzung und 

stellt eine große Notwendigkeit dar. Wie in Kapitel 3 dargestellt, ist es für den Stranggieß-

betrieb sehr wichtig, peritektische Stahlsorten anhand deren Legierungszusammensetzung 

bereits vorab im Produktionsprogramm, zu erkennen. Auch besteht der Bedarf, die experi-

mentell ermittelten Daten von Laborversuchen, wie in Kapitel 4 beschrieben, systematisch 

zu verarbeiten. Durch den Einsatz von mathematischen Methoden ist es möglich, basierend 

auf experimentellen Daten und/oder Betriebsbeobachtungen, Zusammenhänge und Wech-

selwirkungen über die unterschiedlichen Wirkungen von Legierungselementen systematisch 

zu verwerten. Das Ziel dabei ist es, allgemeingültige Prognosemodelle zu erstellen, welche 

auch „Voraussagen“ über den peritektischen Bereich in neuen Stahlsorten ermöglichen.   

Da experimentelle Untersuchungen im Hochtemperaturbereich immer aufwendig und teuer 

sind, und betriebliche Erkenntnisse (Prozess- und Produktprobleme) mit noch viel höheren 

Kosten verbunden sind, herrscht auch eine starke ökonomische Motivation an „billigen“         

mathematischen Modellen. In den folgenden Unterkapiteln sind fünf verschiedene Berech-

nungsmodelle beschrieben, wobei deren Methodik, sowie die Vor- und Nachteile in Kapitel 
5.6 zusammengefasst sind. Es wird ein umfassender Überblick über alle Methoden gegeben, 

wobei keine praktische Detailvalidierung der einzelnen Parameter erfolgt. Weiterführenden 

Mikroseigerungs- und Erstarrungsberechnungen haben auch Bedarf an mathematischen 

Modellen, um den Legierungseinfluss zu beschreiben, wobei das Interesse nicht nur am peri-

tektischen Bereich liegt, sondern am vollständigen Aufbau von Phasendiagrammen. 
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5.1 Cp-Formeln 

Die am weitest verbreitete Methode zur Beschreibung des Einflusses von Legierungsele-

menten auf die Lage des Peritektikums (= Bereich zwischen cA
* und cB

*) ist die Berechnung 

eines äquivalenten Kohlenstoffgehaltes mittels Cp-Formeln. Dies ist die älteste, einfachste 

und in der betrieblichen Praxis am häufigsten anzutreffende Methode, um den Legierungs-

einfluss zu beschreiben. Diverse Autoren haben nach unterschiedlichen Ansätzen verschie-

dene Cp-Formeln entwickelt, wobei all diese auf derselben Grundformel, wie in Gleichung 
(5-1), beruhen. Der äquivalente Kohlenstoffgehalt (Cp) berechnet sich aus der Addition des 

normalen Kohlenstoffgehaltes (Cc) mit der Aufsummierung der Produkte aus Legierungsele-

menten (Ci) mit den jeweiligen dimensionslosen Wirkfaktoren (Xi). Tabelle 5-1 zeigt eine            

Zusammenstellung der Wirkfaktoren von unterschiedlichen Cp-Formeln. 
 

 

 

Der äquivalente Kohlenstoffgehalt (Cp) kann ein wichtiges Hilfsmittel sein, um abzuschät-

zen, ob ein Stahl die peritektische Umwandlung durchläuft. Es werden jedoch folgende ver-

einfachende Annahmen getroffen: 

• keine Wechselwirkungen von Legierungselementen untereinander. 

• keine höheren Legierungselementgehalte (und somit keine Selbstbeeinflussung). 

• der linke charakteristische Punkt cA wird im gleichen Ausmaß verschoben, wie der 

rechts liegende Punkt cB. Das heißt, der Abstand zwischen cA
* und cB

* bleibt bei 

diesem Modell immer konstant bei 0,07 Massen-%C, was jedoch bei realen               

Legierungen nicht unbedingt so sein muss. 

Liegt der berechnete Cp-Wert einer Multikomponentenlegierung zwischen 0,1 und 0,17 

Massen-%C (= cA u. cB in dem binären Fe-C-System, siehe Tabelle 2-6), so wird dieser Stahl 

als "peritektisch“ betrachtet. Abbildung 5-1 visualisiert die Funktionsweise von Cp-Formeln, 

wobei zu beachten ist, dass der Abstand zwischen cA
* u. cB

* immer konstant bleibt. 

      i

ni

i
icp CXCC ⋅+= ∑

=

=1
 [Massen-%] 

(5-1) 

Cc Kohlenstoffgehalt [Massen-%]  

Xi Wirkfaktor für das jeweilige Legierungselement [-]  

Ci Gehalt an Legierungselement  i [Massen-%]  
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Die in Tabelle 5-1 zusammengestellte Wirkfaktoren von unterschiedlichen Cp-Formeln 

zeigen deutlich, dass alle Austenit-Bildner (Mn, Ni, Cu, N2 sowie P) ein positives Vorzeichen 

haben und alle Ferrit-Bildner (Cr, Mo, Si, Ti, Al) ein negatives. Grundsätzliche Unterschiede 

bei den verschiedenen Autoren gibt es nur bei der Wirkung von Schwefel, vereinzelte                

Unterschiede zeigen die Formeln von Yasumoto, K. bei (+)Cr und Guyot, V. bei (-)P.                 

Wie in Abbildung 5-1 aufgezeigt, führen Austenit-Bilder mit positiven Wirkfaktoren zu einer 

Erhöhung des äquivalenten Kohlenstoffgehaltes, was wiederum bedeutet, dass sich die Lage 

von cA
* und cB

* entgegengesetzt zu niedrigeren Werten verschiebt. Ferrit-Bilder mit negativen 

Wirkfaktoren zeigen ein konträres Verhalten. Nachteil der unterschiedlichen Cp-Formeln ist 

die oft mangelnde Vergleichbarkeit, sowie der nicht spezifizierte Gültigkeitsbereich an Legie-

rungselementen. 

Die verschiedenen Cp-Formeln basieren in ihrer Entstehung auf unterschiedlichen Ansät-

zen. So entwickelte Wolf, M. [179,180] seine Cp-Formeln aus Aufzeichnungen über die 

Oberflächenrissbildung unterschiedlicher Stahlsorten beim Stranggießen. Xia, G. [83,88] 

hingegen nutzte das Prozessphänomen der stärkeren Temperaturschwankungen (TVK) in 

der instrumentierten wassergekühlten Kupferkokille bei peritektischen Stählen, beschriebe-

nen in Kapitel 3.1 und dargestellt in Abbildung 3-3, um über viele Stahlsorten hinweg seine                    

Cp-Formeln zu entwickeln. Weitere Autoren (Guyot, V et. al. [181] und British Steel [178])                          

publizierten ebenfalls Cp-Formeln, basieren auf den praktischen Beobachtungen, der in             

Kapitel 3.1 beschriebenen Prozess- und Produktphänomene, welche beim Stranggießen 

von peritektischen Stählen besonders auftreten.  

Einen ganz anderen Ansatz wählten die Autoren Yasumoto, K. [182], Yamanda, H. [141] 

und Howe, A. A. [183,184] welche die Informationen von binären Phasendiagrammen nutz-

ten, um mittels mathematisch/geometrischen Überlegungen einen äquivalenten Kohlenstoff-

gehalt zu berechnen. Dabei wurden aus den Informationen von bekannten binären Phasen-

diagrammen (Fe-Mn, Fe-Si, Fe-Ni, Fe-Cr…), sowie durch einfachen DTA-Messungen der 

Solidus- und Liquidustemperatur, für jedes Legierungselement die Wirkfaktoren berechnet. 

Howe, A. A. [184] publizierte ein umfassendes Modell, basierend auf Verteilungskoeffizienten 

(k) und Steigungen der Phasengrenzlinien (m) für jedes Legierungselement und für jede 

Phasenkombination (δ/L, γ/L, δ/γ), um mittels geometrischer Beziehungen (bei geraden        

Phasengrenzlinien) den äquivalenten Kohlenstoffgehalt zu berechnen. 

Nicht zu verwechseln sind die Cp-Formeln zur Berechnung des äquivalenten Kohlenstoff-

gehaltes mit dem „Kohlenstoffäquivalent“, welches eine Hilfsgröße zur Beurteilung der 

Schweißneigung von Stählen ist [185]. 

Dissertation Presoly  Seite 109 



BERECHNUNGSMETHODEN ZUR BESCHREIBUNG DER WIRKUNG VON LEGIERUNGSELEMENTEN  

5.2 Kagawa-Modell 

Das Modell von Kagawa, A. und T. Okamoto [186] berechnet direkt den Einfluss von           

Legierungselementen (X) auf die charakteristischen Punkte cA
*, cB

* und cC
*. Das Modell              

basiert auf Wirkfaktoren, die in Tabelle 5-2 zusammengestellt sind, und die Verschiebung 

der kritischen Punkte in der Temperaturen (ΔTcA, ΔTcB, ΔTcC) und in der (äquivalenten) Koh-

lenstoffkonzentration (ΔCcA, ΔCcB, ΔCcC) für jedes Element beschreiben. Vergleichbar wie 

bei den Cp-Formeln wird die legierungsabhängige Position, der jeweils separat betrachteten 

charakteristischen Punkte, durch die Aufsummierung der Produkte von Elementkonzentrati-

on und Wirkfaktor berechnet. Mit diesen Daten und weiteren legierungselement- und                

phasenabhängigen binären und ternären Parametersätzen [186] ist es möglich, pseudo-

binären Fe-C Phasendiagramme, wie in Abbildung 5-3, zu berechnen.  
 

Tabelle 5-2: Wirkfaktoren für die Änderung in der Temperatur ΔT und der Kohlenstoffkonzentration 

ΔC für die Punkte cA
*, cB

* und cC
* bei der Zugabe von 1 at.-%X Legierungselement [186]. 

Element ΔTcA ΔTcB ΔTcC ΔCcA ΔCcB ΔCcC 
X K/at.-%X K/at.-%X K/at.-%X at.-%C/at.-%X at.-%C/at.-%X at.-%C/at.-%X 
W -30,2 -67,2 -30,2 0,49 1,59 1,88 
Si -21,2 -28,6 -17,2 0,2 0,52 0,67 
Mo -17,3 -21 -12 0,15 0,36 0,51 
Cr -9,8 -11,1 -8,7 0,11 0,21 0,50 
Ti -39,2 -51,7 -12,9 0,11 0,35 0,33 
Cu 13,8 11,1 10,9 -0,29 -0,40 -1,03 
Ni 10,8 9,1 8,7 -0,23 -0,33 -0,23 
Mn 0,6 0,6 0,5 -0,09 -0,15 -0,3 
Co 0,9 0,9 0,9 -0,03 -0,06 -0,14 
P -89,4 -149,0 -13,4 -0,11 0,15 -0,16 
S -200,1 -512,2 -12,8 -0,68 -1,27 -0,41 

 
 

Die in Tabelle 5-2 zusammengestellten Wirkfaktoren zeigen, dass die Temperaturen von 

den Elementen Mn, Ni, Co und Cu (Austenit Bildner, siehe auch Abbildung 2-13) angeho-

ben werden, während die Elemente W, Si, Mo, Cr, Ti, P und S (Ferrit-Bilder) diese absenken. 

Die letzten beiden genannten Elemente (S, P) neigen sehr stark zum Seigern und haben           

daher besonders auf die Temperatur von cB
* einen großen Einfluss. Die Kohlenstoffkonzent-

rationen werden von den soeben genannten Ferrit-Bildern erhöht, während die Austenit             

Bilder diese zu niederen Werten verschieben. Dabei zeigt die „Stärke“ des Einflusses jedes 

Legierungselementes eine Periodizität innerhalb der Perioden im Periodensystem. Die             

Verschiebung der Temperatur (ΔTcB) und der Kohlenstoffkonzentration (ΔCcB) von cB
* ist in 

Abbildung 5-2 für diverse Legierungselemente über der Ordnungszahl dargestellt. 
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i (i= C, Si, Mn, P, S…) 
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[°C] 
(5-3) 

m Steigung der Liquiduslinie [°C/Massen-%]  

n Steigung der γδ Umwandlung [°C/Massen-%]  

kδ/L Gleichgewichtsverteilungskoeffizient [-]  

Ci         Gehalt an Legierungselement  i [Massen-%]  

δ
iLC ,  Gehalt an Legierungselement  i  

an der fest-flüssig δ-Phasen Grenze 
[Massen-%]  

 

 

Unabhängig vom tatsächlich verwendeten Mikroseigerungsmodell basieren die Berech-

nungen prinzipiell auf den gleichen Rohdaten wie die Berechnungsmodelle von Howe, A. A. 

[184] und von Kagawa, A. und T., Okamoto [186]. D.h. es werden keine Wechselwirkungen 

von Legierungselementen untereinander berechnet, sowie auch nicht die Selbstbeeinflus-

sung von Legierungselementen bei höheren Gehalten. Die pseudo-binären Betrachtungen all 

dieser Modelle basieren auf einfachen geometrischer Beziehungen (= geraden Phasen-

grenzlinien), welche den Multikomponentenlegierungseinfluss durch das Aufsummierung der 

Produkte aus Legierungselementen (Ci) mit den jeweiligen Parametern berechnet. Somit          

haben Berechnungen von pseudo-binären Phasendiagrammen mittels Mikroseigerungs-

modell die gleichen Defizite wie die Cp-Formeln von Howe, A. A. [184] und das Kagawa-

Modell [186]. 
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 Die Philosophie der CALPHAD Methode ist, eine konsistente Beschreibung von Phasen-

diagrammen und thermodynamischen Eigenschaften durch einen optimierten Satz von         

stabilen Parametern zu erhalten und damit auch Vorhersagen über Bereiche treffen zu kön-

nen, für welche keine direkt experimentell ermittelten Daten zur Verfügung stehen. Die ma-

thematische Beschreibung der thermodynamischen Eigenschaften einer jeden einzelnen 

Phase erfolgt über die Freie Gibbs Energie. Dazu sind die in (der vereinfachten) Gleichung 
(5-8) angeführten Parameter als Funktion von Temperatur und Zusammensetzung, in soge-

nannten thermodynamischen Datenbanken zusammengestellt.  

Der Erfolg der CALPHAD Methode basiert dabei auf zwei entscheidenden Faktoren, der 

Auswahl des passenden mathematischen Modells (=Modellvorstellung), sowie der optimalen 

Anpassung deren Parameter (=Optimierung). Sowohl die Stabilitätsbereiche der einzelnen 

Phasen als auch die Bereiche, in denen bestimmte Phasen koexistieren, werden aus der 

Gibbs Funktion und deren Ableitungen entsprechend der Minimierung nach Gleichung (5-4) 
und (5-6) berechnet. Mit diesen Gleichgewichtsberechnungen können vollständige Phasen-

diagramme sowie auch die entsprechenden thermodynamischen Eigenschaften von einzel-

nen Legierungen, wie sie z.B. für Mikroseigerungsmodelle oder Erstarrungsberechnungen 

benötigt werden, berechnet werden.  

 

Ein moderner CALPHAD Ansatz wird durch die folgenden Punkte gekennzeichnet [191]: 

 Thermodynamischen Datenbanken basieren auf experimentell ermittelten Daten 

(mittlerweile auch ab-inito Berechnungen), wobei meist nur binäre, ternäre (und             

maximal quaternäre) Systeme erfasst sind. 

 Prognosefähigkeit zur thermodynamischen Beschreibungen von Phasengleich-

gewichten in Systemen höherer Ordnung (Komponenten > 4) nur auf der Basis von 

abgesicherten Phasensystemen niedrigerer Ordnung. 

 Die Ermittlung der wichtigsten Wechselwirkungen in Multikomponentensystemen    

reduziert den experimentellen Versuchsaufwand zur thermodynamischen Beschrei-

bung von neuen Systemen auf ein Minimum. 

 Aufbau von thermodynamischen Datenbanken, die universell einsetzbar und beliebig 

erweiterbar sind. 

 Beliebiges Erstellen sowohl von pseudo-binären Phasendiagrammen, in denen Tem-

peratur-, Zusammensetzungs-, und Aktivitätsvariationen leicht visualisiert werden 

können, wie auch von Temperatur-, Phasenanteils-, Enthalpie-, Wärmekapazität-, 

und Dichte-Diagrammen für unterschiedliche Legierungen.  
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5.4.1 Mathematisches Modell zur Beschreibung von Stählen  

Entsprechend den Arbeiten und Empfehlungen der SGTE (Scientific Group Themodata 

Europe) werden Multikomponenten-Metalllegierungen (Stähle, aber auch Ni-Basis-

legierungen und viele andere Metallsysteme) mit einem zweifachen Untergittermodell                

(= two-sublattice model) beschrieben. Das erstmals von M. Hillert und L.I. Staffansson 

[192,188] vorgestellte Untergittermodell teilt das Kristallgitter in sogenannte Untergitter auf. 

Dabei bekommt jedes Element klar definierte Plätze zugeordnet. Dieses Modell basiert somit 

auf der Tatsache, dass sich alle kristallinen Substanzen durch eine periodische Anordnung 

der Elemente im Kristallgitter auszeichnen, wobei die Zahl der Gitterplätze in den Untergit-

tern durch die jeweilige Kristallstruktur festgelegt ist.  

So ist das 1. Untergitter (= „Hauptgitter“) ausschließlich aus den „großen Atomen“ wie z.B. 

Fe, Mn, Co, Cr, Ni, Cu, W, Mo, Ce, Ti, V, Sn, Sb, Pb, Si, Al, S, P, O… aufgebaut, welche die 

regulären Gitterplätze (=Matrix) besetzen und somit einen Substitutionsmischkristall bilden.  

Das 2. Untergitter (= „Zwischengitter“) hingegen beschreibt die interstitiell im Hauptgitter 

gelösten „kleinen Atome“ (C, B, N, H) und auch die dort vorhandene Lehrstellen (vacancies).  

Bei den metallischen Phasen Ferrit und Austenit, sowie den Karbidphasen MC, M2C sind 

die Zwischengitter nur teilweise mit Kohlenstoffatomen besetzt. Die restlichen Plätze sind 

den Leerstellen vorbehalten, die als eigenen Spezies (vacancies) im Modell berücksichtigt 

werden [193]. Dem interstitiell gelösten Kohlenstoff stehen dabei im Ferrit (krz) und im            

Austenit (kfz) jeweils nur die Oktaederlücken (aufgrund der geringeren Gitterverzerrung im 

Vergleich zu den Tetraederlücken) zur Verfügung [194]. Entsprechend dem kristallinen          

Aufbau, verfügt das Austenitgitter pro Elementarzelle über gleich viele Atome im Hauptgitter 

wie Oktaederlücken im Zwischengitter. Der Ferrit hingegen verfügt pro Elementarzelle über 

drei Mal so viele Oktaederlücken wie Atome im Hauptgitter. Das ternäre System Fe-C-Si wird 

mit dem zweifachen Untergittermodell, wie folgt, angeschrieben:  

(Fe,Si)a : (C,Va)c 

Dabei beziehen sich a und c jeweils auf den kristallinen Aufbau des Haupt- und des                

Zwischengitters. Entsprechend den Verhältnissen der Oktaederlücken gilt für den Austenit 

(kfz) der Zusammenhang a = c = 1  [Fe1C1, Fe1Va1, Si1C1, Si1Va1] und für den Ferrit (krz)                

a = 1 und c = 3   [Fe1C3, Fe1Va3, Si1C3, Si1Va3]. Der Vorteil des zweifachen Untergitter-

modells liegt in der großen Flexibilität bei der thermodynamischen Modellierung von komple-

xen Phasen, in der praktisch beliebigen Erweiterbarkeit und auch in der guten Verfügbarkeit 

von bereits publizierten thermodynamischen Daten [195]. 
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 Im Folgenden wird am Beispiel des Fe-C-Si Systems exemplarisch aufgezeigt, wie ein 

ternäres System vollständig beschrieben wird, wobei dabei der Schwerpunkt beim            

Exzess Gibbs Energie Term liegt. Der Aufbau (vereinfacht, ohne Karbidphasen, intermetalli-

schen Phasen und magnetischen Thermen) wird beschrieben wie in den Publikationen von 

Miettinen, J. [196] (Jahr 1998), wobei dieser Aufbau allgemeingültig ist und auch für beliebig 

andere ternäre Systeme verwendet werden kann. So ist das ternäre System Fe-C-Mn                 

[= (Fe,Mn)a : (C,Va)c ] von Huang, W. [197] (Jahr 1990) mit dem gleichen Modell beschrie-

ben. 

 

Beschreibung der Flüssigphase: 

Die molare Gibbs Energie der Flüssigphase des Fe-C-Si Systems wird beschrieben mit ei-

nem klassischen Substitutions-Mischungsmodell (= substitutional-regular-solution model), nach 

Gleichung (5-9), deren Aufbau gleich ist wie in Gleichung (5-8). Der Term der Exzess 

Gibbs Energie, Gleichung (5-10), beschreibt die Abweichung vom idealen Verhalten der          

Lösung u. ist somit essentiell zur Beschreibung des realen Verhaltens des ternären Systems. 
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xi ist der Molenbruch der jeweiligen Komponente i (i= Fe,Si,C), R die Gaskonstante 

[J/(mol*K)] und T die absolute Temperatur [K]. Die Standard Gibbs Energie liq
iG0  der                

Reinstoffe in der Schmelze ist temperaturabhängig und wird berechnet aus den thermody-

namischen Daten von H298,15K, S298,15K und Cp(T), wobei dieses als Polynom des Typs:                 

a*T0 + b*T1 + c*T2 + d*Ti … beschrieben wird, visualisiert auch in Abbildung 5-6 (links). 

Die Interaktionsparameter liq
SiFeL − , liq

CFeL −  und liq
CSiL −  beschreiben die binären und liq

CSiFeL −−  

die ternären Wechselwirkungen. Diese L-Parameter (= Exzess Gibbs Energie) sind wiede-

rum selbst temperaturabhängig und auch konzentrationsabhängig. So besteht z.B. der binä-

re Interaktionsparameter liq
SiFeL −  aus einem Redlich-Kister Polynom dritter Ordnung, welches 

die Konzentrationsabhängigkeit beschreibt, siehe Gleichung (5-11). Deren einzelne Unter-

parameter sind teilweise z.B. liq
CFeL −

2  und liq
CFeL −

3  wiederum selbst temperaturabhängig, wo-

bei deren Temperatureinfluss allgemein beschrieben wird durch ein Polynom des Typs:                                           

a + b*T + c*T*ln(T) +∑ n
nTd  
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Der somit deutliche temperatur- und konzentrationsabhängige L-Parameter liq
SiFeL −  ist              

beschrieben in Gleichung (5-12). Der ternäre Parameter liq
CSiFeL −−  ist ebenfalls (einfach)  

konzentrationsabhängig, beschrieben in Gleichung (5-13) und (5-14), jedoch sind deren  

Unterparameter liq
CSiFeL −−

0 , liq
CSiFeL −−

0  und liq
CSiFeL −−

0  (nach dem derzeitigen Stand der System-

beschreibung) nicht temperaturabhängig. Der in Gleichung (5-14) beschrieben Term 
ternärliq

m
EG −  ist auch in Abbildung 5-6 (rechts) visualisiert, jedoch unterscheiden sich beide 

Darstellungen geringfügig in deren Beschriftung (xC = yC , 00 LLliq
CSiFe =−− ). Das Programm 

OptiSage wird im Detail in Kapitel 5.4.3 beschrieben. (Leider verwenden unterschiedliche 

Autoren bei der gleichen Modellbeschreibung oft eine nicht einheitliche Beschriftung.) 

 

( ) ( ) ( )332210
SiFe

liq
SiFeSiFe

liq
SiFeSiFe

liq
SiFe

liq
SiFe

liq
SiFe xxLxxLxxLLL −+−+−+= −−−−−                                       

 

(5-11) 

( )+−−+−=− SiFe
liq

SiFe xxTTL 523,21977,41164435  

               ( ) ( )32 )275,2628955()726,55220( SiFeSiFe xxTxxT −+−+−++  
(5-12) 

 

 

                                liq
CSiFeSi

liq
CSiFeFe

liq
CSiFeC

liq
CSiFe LxLxLxL −−−−−−−− ++= 210

 

 

(5-13) 

( )liq
CSiFeSi

liq
CSiFeFe

liq
CSiFeCSiFeC

liq
CSiFeSiFeC

ternärliq
m

E LxLxLxxxxLxxxG −−−−−−−−
− ++== 210               (5-14) 

 

 

 

  

Abbildung 5-6: OptiSage Programmfenster – thermodynamische Detaildaten [SGTE2011] von  
liq
SiG0  (links)  und  ternärliq

m
EG −  (rechts). 
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Beschreibung der Festphasen Austenit und Ferrit: 

Die molare Gibbs Energie der Festphasen Austenit (kfz) und Ferrit (krz) werden jeweils 

beschrieben mit einem zweifachen Untergittermodell (two-sublattice model), nach Gleichung 
(5-15), wobei der Exzess Gibbs Energie Term in Gleichung  (5-16) beschrieben ist. 

 

++++= φφφφφ
CSiCSiCFeCFeVaSiVaSiVaFeVaFem GyyGyyGyyGyyG :

0
:

0
:

0
:

0
                               

                                           ( ) ( ) φ
m

E
VaVaCCSiSiFeFe GyyyycRTyyyyaRT +++++ lnlnlnln  

(5-15) 

 

         ( ) ( )φφφφφ
VaCSiSiVaCFeFeVaCVaSiFeVaCSiFeCSiFem

E LyLyyyLyLyyyG −−−− +++= ::::  
(5-16) 

 

Φ steht entweder für das kfz, oder das krz Gitter wobei entsprechend den zuvor beschrie-

benen kristallographischen Gegebenheiten folgende Zusammenhänge gelten: 

 

         (Fe,Si)a : (C,Va)c                |   kfz: a = c = 1       |   krz: a = 1 und c = 3    

1. Untergitter (= Hauptgitter):    yFe + ySi = 1  |   ySi =  xSi  / (1-xC) 

2. Untergitter (= Zwischengitter):   yC + yVa = 1  |   yC =  a*xC / c*(1-xC) 
 

 

φ
VaiG :

0  beschreibt die Gibbs Energie der Reinstoffe i (i= Fe und Si) in einem hypothetischen 

nichtmagnetischen Zustand ohne interstitiell gelöster Atome (= das 2. Untergitter ist zu 100% 

mit Lehrstellen vollgefüllt). φ
CiG :

0  hingegen beschreibt den anderen hypothetischen Grenzfall, 

wo alle interstitiellen Gitterplätze zu 100% mit Kohlenstoff gefüllt sind. φ
VaiG :

0  und φ
CiG :

0  sind 

temperaturabhängig und gleich wie liq
iG0  aufgebaut aus: H298,15K, S298,15K und Cp(T).                 

Abbildung 5-7 (links) visualisiert den stark temperaturabhängigen Aufbau von kfz
CSiG :

0 . 

Die binären L-Parameter können sowohl temperatur- wie auch konzentrationsabhängig 

sein und sind als Redlich-Kister Polynom gleich aufgebaut wie jene der Flüssigphase,                  

z.B. liq
SiFeL −  von Gleichung (5-11). Dem Interaktionsparameter φ

CSiFeL :−  kommt dabei eine be-

sondere Bedeutung zu, da dieser die Wechselwirkung zwischen Fe und Si in Anwesenheit 

von C beschreibt. Gleichung (5-17) beschreibt und Abbildung 5-7 (rechts) visualisiert den 

Aufbau von kfz
CSiFe

EG :− , der somit praktisch die ternäre Fe-Si-C Wechselwirkung beschreibt. 

 

( )( )SiFe
kfz

CSiFe
kfz

CSiFeCSiFe
kfz

CSiFeCSiFe
kfz

CSiFe
E yyLLyyyLyyyG −+== −−−− :

1
:

0
::  (5-17) 
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    Abbildung 5-7: OptiSage Programmfenster – thermodynamische Detaildaten [SGTE2011] von  
kfz

CSiG :
0  (links)   und  kfz

CSiFe
EG :−  (rechts). 

 

Die Exzess Gibbs Energie φ
m

EG  wird somit für jedes Kristallgitter (krz, kfz) durch folgende 

binäre Wechselwirkungsenergien, siehe Gleichung (5-16), bzw. (5-18), beschrieben.                   

Jedoch sind - nach dem derzeitigen Stand - nicht alle L-Parameter besetzt, so ist kfz
VaCSiL −: = 0.  



















−
−
−
−

=

VaCSi
VaCFe
VaSiFe
CSiFe

Y

:
:
:
:

 

 

(5-18) 

 

5.4.2  Kommerzielle Programme und Datenbanken 

Die CALPHAD Methode stellt somit die komplexeste Vorgehensweise zum Berechnen von 

Multikomponentensystemen dar. Die Minimierung der Gibbs’schen freien Enthalpie G des 

Systems, entsprechend Gleichung (5-4), ist aufgrund der vielen voneinander abhängigen 

Gleichungssystemen und deren Randbedingungen nicht trivial und lässt sich nur iterativ von 

speziellen ΔG-Minimizer durchführen. Es existieren folgende kommerziell verfügbare Soft-

warepakete, die auf dem CALPHAD-Ansatz beruhen: 

• ThermoCalc (Firma ThermoCalc, Stockholm, Schweden),  

• FactSage (Firma GTT, Herzogenrath, Deutschland),  

• Pandat (Firma CompuTherm, Madison, USA),  
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• JMatPro (Firma Sente Software, Guildford, Großbritannien),  

• MT-DATA (National Physical Laboratory, NPL, Teddington, Großbritannien),  

• IDS (Aalto University, Helsinki, Finnland) und  

• MatCalc (TU Wien, Österreich). 

 

Diese „Computional Thermodynamics“ Software Pakete ermöglichen es komplexe Legie-

rungssysteme zu berechnen und beliebige pseudo-binären Phasendiagramme, wie z.B. in 

Abbildung 2-14,  zu erstellen. So können im Hinblick auf die Beschreibung von peritekti-

schen Legierungen leicht die charakteristischen Punkte cA, cB und cC von Multikomponenten-

legierung berechnet werden. Jedoch sind diese Berechnungen nur so gut, wie die zugrunde 

liegenden Datenbanken das System beschreiben. Folgende kommerziell verfügbare Daten-

banken zur Berechnung von Stählen existieren: 

• SGTE Solution Database, verwendete Version in dieser Arbeit: SGTE 2007       
                                     (wird verwendet von FactSage, ThermoCalc, MT-Data) 

• TCFE, verwendete Version in dieser Arbeit: TCFE6 (ThermoCalc) 

• FSstel (FactSage) 

• PanIron (Pandat), sowie diverse andere softwarespezifische Stahldatenbanken. 

 

Während die Wahl des jeweiligen ΔG-Minimizer (ThermoCalc oder FactSage) bei gleicher 

Datenbankbeschreibung keinen Einfluss auf das Berechnungsergebnis hat, kommt der Qua-

lität der Datenbank eine sehr große Bedeutung zu. Auch wenn die CALPHAD-Methode über 

eine gewisse Prognosefähigkeit zur Berechnung von neuen Legierungssystemen besitzt, so 

ist das nur möglich, wenn in der entsprechenden Datenbank die Legierungselemente und 

deren Wechselwirkungen beschreibt, wie z.B. exemplarisch für das ternäre Fe-C-Si System 

in Kapitel 5.4.1 aufgezeigt. Thermodynamischen Datenbanken sind dabei immer aufgebaut 

aus den Daten der Reinstoffe, den binären, ternären und teilweise auch quaternären Interak-

tionsparameter (= L-Parameter). In der Praxis sind nach Saunders, N. und A. P. Miodownik 

[198] fast nie höhere als ternäre (maximal quaternäre) Interaktionen notwendig, um die 

Thermodynamik von Multikomponentensysteme gut zu modellieren. Sämtliche Modelle zur 

Beschreibung von Multikomponentensystemen summieren die bekannten/verfügbaren 

Wechselwirkungen/Interaktionen der Untersysteme entsprechend der Elementkonzentration 

zusammen. Es existieren verschiedene Modelle für diese Extrapolation, die wichtigsten für 

metallische Systeme sind die Muggianu-Gleichungen und die Kohler-Gleichungen [198]. 
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Vor jeder thermodynamischen Berechnung ist es daher sehr wichtig, die entsprechende 

Datenbankbeschreibung zu studieren: welche Elemente, welcher Konzentrationsbereich und 

welche binären, ternären und quaternären Systeme sind beschreiben. Erst mit diesem             

Wissen ist es möglich seriöse Berechnungen durchzuführen.  

Die SGTE Solution Database (Stand: SGTE 2007 [199]) beinhaltet als weltweit größte 

thermodynamische Metall-Datenbank: 78 Elemente, 350 binäre, 105 ternäre und 15 quater-

näre Systeme, mit einem Gültigkeitsbereich von 200 bis 2.000°C. Jedoch sind bei vielen hö-

heren (ternär und quaternär) Systemen die Beschreibungen nur für ausgewählte Phasen 

vorhanden und nicht vollständig. 

Die Stahldatenbank (= Fe mind. 50%) von ThermoCalc (Stand: TCFE6 [200]) beinhalte 21 

Elemente [22]: Al, B, C, Ca, Co, Fe, Cr, Cu, Mg, Mn, Mo, N, Nb, Ni, O, P, S, Si, Ti, V und W, 

wobei die Elemente B, Ca, Mg, O, P und S nur als Spurenelemente beschrieben sind. Eine 

Besonderheit der TCFE6 ist die erstmalige Beschreibung des ternären Fe-C-Al Systems. 

Auch wenn die thermodynamische Beschreibung von Connetable, D. et al. [201] primär auf 

Daten von ab-initio Simulationen beruht, ist das Fe-C-Al System das letzte relevante ternäre 

System bei Stählen, welches bis zur TCFE6 in noch keiner kommerziellen Datenbank be-

schrieben ist. Vergleichsrechnungen (TCFE6 und SGTE2007), sowie ein experimentell neue 

bestimmtes pseudo-binäres Fe-C-Al Phasendiagramm ist im Anhang E zusammengestellt. 

Für Berechnungen von höher legierten Stählen (höher legiert  stärkere Wechsel-

wirkungen) sind besonders die auf dem Eisen-Kohlenstoffsystem basierenden die ternären 

(Fe-C-X) und quaternäre (Fe-C-X-Y) Systeme relevant. Während mittlerweile praktisch alle 

wichtigen ternären Systeme (Fe-C-X  | X= Mn, Si, Cr, Ni, Cu, Mo, Co, Wo, Nb, V, N  und jetzt 

auch Al) beschrieben sind, ist die Anzahl der bis jetzt untersuchten und beschriebenen  qua-

ternären Systeme noch überschaubar. Die einzigen in TCFE6 (erst ab dieser Version) 

und/oder SGTE2007 thermodynamisch beschriebenen quaternären (Fe-C-X-Y) Systeme 

sind aus dem Legierungsbereich der hochlegierten Rostfrei-, Werkzeug- und Sonderstähle: 

Fe-C-Cr-Ni (siehe dazu auch Anhang H), Fe-C-Cr-Mn, Fe-C-Cr-Mo, Fe-C-Cr-V, Fe-C-Cr-W,      

Fe-C-Cr-Nb, Fe-C-Mn-V, Fe-C-Ni-Co, Fe-C-Mo-V, Fe-C-Mo-W, Fe-C-Mo-Co, Fe-C-Mo-Nb, Fe-C-

Mo-Si, Fe-C-W-Ni, Fe-C-W-Co, Fe-C-W-V, Fe-C-W-Si, Fe-C-Nb-Si, Fe-C-Nb-V, Fe-C-Nb-W.  

Diese Auflistung zeigt sehr deutlich, dass weder das für Dualphasenstähle wichtige                   

Fe-C-Si-Mn System (siehe dazu auch Anhang H), noch die für TRIP und TWIP Stähle          

(Basis: Fe-C-Si-Mn-Al) wichtigen quaternären Fe-C-Si-Al und Fe-C-Mn-Al Systeme in den 

Datenbanken beschrieben sind. Somit sind alle Berechnungen derartiger Stähle mit Vorsicht 

zu betrachten und experimentell abzusichern, zumal zu diesen quaternären Systemen bis 

dato (2013) auch noch keine publizierten experimentellen Daten verfügbar sind.  
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Jedoch ist die alleinige Beschreibung eines Systems in einer thermodynamischen Daten-

bank noch keine Garantie für eine richtige Berechnung. Die Berechnungsergebnisse hängen 

stark von der Qualität und dem Umfang der Modellbeschreibung und deren angepassten     

Parametern ab. Diese können jedoch auch nur so gut sein, wie die zur Verfügung stehenden 

experimentellen Daten. Experimentelle Methoden zur Charakterisierung von Metallen und 

zum Gewinn von Umwandlungstemperaturen sind in Kapitel 4 zusammengestellt. Auch 

wenn in letzter Zeit vermehrt thermodynamische Daten mittels ab-initio Simulationen berech-

net werden und die numerischen Algorithmen sowie die Rechenkapazitäten immer mehr 

verbessert werden, so ist doch letztlich die experimentelle Untersuchung die einzige Metho-

de die Gewissheit schafft. 
 

 Die Qualität von CALPHAD Berechnungen hängt immer von den bereits durchgeführ-

ten experimentellen Untersuchungen und deren Umfang und Güte ab (=Rohdaten). 

 Wie gut sich mit einer Datenbank neue komplexe Multikomponentenlegierung berech-

nen lassen, muss jeweils individuell experimentell überprüft werden. 
 

5.4.3 Optimierung von thermodynamischen Datenbanken 

Aufgrund der immer stärkeren Verwendung der CALPHAD Methode, aber der noch nicht 

vollständig ausgereiften thermodynamischen Datenbank, besteht eine große Motivation die-

se zu verbessern. Wobei sich diese Motivation einerseits auf die Optimierung von             

vorhandenen binären, ternären und quaternären Beschreibungen bezieht, anderseits auf 

dem Aufbau, von neuen, noch nicht erfassten Systemen. Von den neu zu beschreibenden 

Systemen sind vor allem die quaternären Untersysteme von Fe-C-Si-Mn-Al Legierungen von 

besonderem Interesse. 

Um selbständig eine Datenbankoptimierung durchzuführen, ist eine nicht verschlüsselte 

thermodynamische Datenbank (bzw. ein ausgewählter Extrakt davon) und ein Optimierungs-

programm notwendig. Das Softwarepaket ThermoCalc bietet zur Datenbankoptimierung das 

PARROT-Modul [188,202] an, welches jedoch wie ThermoCalc-Classic ohne graphischer 

Benutzeroberfläche (= im „DOS-Fenster“) eingeschränkt benutzerfreundlich ist. FactSage 

bietet das sogenannte OptiSage-Modul [203] an, welches über eine durchgehende Windows 

Benutzeroberfläche verfügt, wie in den Abbildung 5-6, Abbildung 5-7 und Abbildung 5-8 

dargestellt ist. So lässt sich die Eingabe der experimentellen Daten in strukturierten              

Gruppen, die Auswahl der zu optimierenden Parameter und die Durchführung der eigentli-

chen Optimierung (NOMAD, Bayesian), wie in Abbildung 5-8, über eine gemeinsame, gut 

zugängliche Programmoberfläche durchführen. 
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Abbildung 5-8: OptiSage Programmfenster – Optimierung. 
 

Neben vorhandenen, hochqualitativen, gut strukturierten experimentellen Daten, ist die 

manuelle Auswahl der zu optimierenden Parameter der wichtigste Schritt. Entsprechend 

Gleichung (5-7) und (5-8), sowie dem praktischen Beispiel des Fe-C-Si Systems in                    

Kapitel 5.4.1, beschreibt der Exzess Term ϕGE  die Abweichung der Gibbs Energie vom 

idealen Verhalten (= ϕG0 + ϕGideal ) und somit das „reale Verhalten“ des Systems, bzw. der                       

jeweiligen Phase (= ϕ
iG ). Dementsprechend findet die Anpassung/Optimierung primär nur 

über den Exzess Term ϕGE  und dessen (binäre, ternäre oder quaternäre) Interaktions-

parameter statt. Das heiß, die temperatur- und auch konzentrationsabhängigen L-Parameter 

sowie deren Unterparameter (0L, 1L, 2L…) werden mittels Optimierungssoftware (z.B.          

OptiSage oder PARROT) so lange angepasst, bis das jeweilig neu berechnete Gleich-

gewichte möglichst gut den experimentellen Daten entsprecht. 

Die eigentliche Herausforderung liegt in der (manuellen) richtige Auswahl der zu              

optimierenden L-Parameter und deren Koeffizienten, entsprechen dem Polynom: a + b*T + 

c*T*ln(T) +∑ n
nTd . So wird laut Gleichung (5-16) und (5-18) das ternäre Fe-C-Si System 

je Phase (krz, kfz) mit 4 verschiedenen L-Parametern beschrieben. 

Bei höheren Multikomponentensystemen erfolgt der Aufbau und die Optimierung der             

Exzess Terme, wie in Abbildung 5-9 symbolisch dargestellt. Die übliche Strategie zum Auf-
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Abbildung 5-10 zeigt einen allgemeinen Überblick über den Aufbau und die Optimierung 

von CALPHAD Datenbanken, wobei dem ständigen Re-Evaluieren und kritischen Hinterfra-

gen eine besondere Bedeutung zukommt. Weitere Ausführungen zur Datenbankoptimierung 

werden in dieser Arbeit nicht beschrieben, zumal es auch keine expliziten Vorschriften über 

die Abfolge der thermodynamischen Optimierungsarbeit gibt. Die Fachliteratur von Kattner, 

U. [189], Saunders, N. und A. P. Miodownik [198] und Lukas, H. L. et al. [188] bietet einen 

entsprechenden Überblick. Abschließend ist festzuhalten, dass die Optimierungsabläufe vom 

jeweiligen System und deren Besonderheiten sehr abhängig sind und sich nicht allgemein-

gültig beschreiben lassen. 

 

 

5.5 CALPHAD basierende Regressionsformeln für cA
*, cB

* und cC
* 

Blazek, K. E. et al. [204] sowie Shepherd, R. et al. [205] publizieren Formeln für cA
*, cB

* 

(und cC
*), basierend auf umfassenden Regressionsanalysen von ausgewählten CALPHAD 

Berechnungen. Dabei wurde mittels statistisch geplanten Parameterstudien jeweils der          

Einfluss von ausgewählten Legierungselementen auf die charakteristischen Punkte cA
*, cB

* 

und cC
*
  im pseudo-binären Fe-C System berechnet. Diese CALPHAD Berechnungen              

wurden mit den kommerziellen Softwareprogrammen ThermoCalc und FactSage durch-

geführt, und sind nur gültig in dem ausgewiesenen Konzentrationsbereich. Die somit ermittel-

ten Formeln für cA
* und cB

* sind vergleichbar mit Cp-Formeln, wo Austenit-Bildner negativ 

und Ferrit-Bildner positiv bewertet sind. 

Vorteil dieser leicht anzuwenden Formeln ist die separate Berechnung von cA
*, cB

* und cC
*, 

sodass auch der peritektische Bereich zwischen cA
* und cB

* je nach Legierungslage schmäler 

oder breiter werden kann und nicht wie beim äquivalenten Kohlenstoffgehalt starr auf 0,06 

Massen-%C fixiert ist. Weiters berücksichtigen diese CALPHAD basierenden Regressions-

formeln zum Teil die Wechselwirkung ausgewählter Elemente untereinander, z.B. ...Al*Si 

und …Ni*Cr, sowie die Selbstbeeinflussung von Legierungselementen durch höhere Poten-

zen, z.B. …Cr + …Cr2. 

Nachteil dieser Formeln ist die alleinige Abhängigkeit der Ergebnisse an der Qualität der 

thermodynamischen Berechnungen sowie die mangelnde objektive Validierung. 
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5.5.1 Blazek-Formel (ThermoCalc basierend) 

Die Formeln von Blazek, K. E. et al. [204] (Jahr 2007) für cA
* und cB

* basieren                 

ausschließlich auf ThermoCalc Berechnungen mit der Version M, welche im April 1999                   

erschienen ist. Nähere Informationen zur Datenbankversion sind nicht angegeben, es ist 

aber davon auszugehen, dass es sich um einer Version älter als die TCFE3 (Dezember 

2002) handelt - d.h. um eine wenig entwickelte Stahldatenbank, die keine thermodynami-

schen Daten des Fe-C-Al sowie des komplexen Fe-C-Si-Al-Mn Systems enthält.                          

[Zur Information, im praktischen Teil dieser Arbeit wird die Datenbank TCFE6 (April 2008) 

verwendet, wobei die aktuellste Version die TCFE7 (März 2012) ist.] In Tabelle 5-4 sind die 

gültigen Konzentrationsbereiche, und in Tabelle 5-5 sind die Formeln für cA
* und cB

* von      

Blazek, K. E. et al. [204] zusammengestellt.  

 

 

Tabelle 5-4: Konzentrationsbereiche für die Formeln von Blazek, K. E. et al. [204]. 

Konzentrationsbereich  
von 0 bis [Massen-%] 

Konzentrationsbereich  
von 0 bis [Massen-%] 

Al 2,0 Cu 1,35 
Cr 18,3 Ni 10,3 
Mn 2,1 V 0,03 
Mo 2,2 Ti 0,33 
Si 2,05 Sn 0,03 
P 0,1 Nb 0,075 
S 0,15 W 0,5 

  

 

Tabelle 5-5: Formeln von Blazek, K. E. et al. [204]. 

Punkt Formel Standard 
Abweichung 

CA
* = 

 

0,0896 + 0,0458*Al - 0,0205*Mn - 0,0077*Si + 0,0223*Al²  - 0,0239*Ni                   
+ 0,0106*Mo + 0,0134*V - 0,0032*Cr + 0,00059*Cr2 + 0,0197*W 
  

0,0053 

CB
* = 

 

0,1967 + 0,0036*Al - 0,0316*Mn - 0,0103*Si + 0,1411*Al2 + 0.05*(Al*Si) 
- 0,0401*Ni + 0,03255*Mo + 0,0603*V + 0,0024*Cr + 0,00142*Cr2                               
- 0,00059*(Cr*Ni) + 0,0266*W 
 

0,0126 

 

Der Name der Formeln lautet „Peritectic Predictor Equations“ und sobald der Kohlenstoff-

gehalt einer Legierung zwischen berechneten Werten von cA
* und cB

* liegt, ist die Legierung 

laut Blazek, K. E. et al. [204] hypo-peritektisch (= Bereich II). Die Berechnungsergebnisse 
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wurden teilweise, für niedrig legierte Stähle mit z.B. 0,9%Mn und 0,3%Si, validiert mit Be-

triebsergebnissen bei Arcelor Mittal USA im Werk Burns Harbor.  

Zur Validierung wurde die integrale Wärmestromdichte herangezogen, welche zwischen 

cA
* und cB

* ein deutliches Minimum ausbildet, wie in Kapitel 3.1 beschrieben. Dabei zeigten 

sich sehr gute Übereinstimmungen mit den Betriebsbeobachtungen, wobei keine Ergebnisse 

zu höher- und komplex-legierten Stählen publiziert wurden. Die Berechnungsergebnisse der 

„Peritectic Predictor Equations“ wurden von Blazek, K. E. et al. weiters verwendet, um die 

Stähle des Produktionsprogramms vorab zu kategorisieren und die Gießpulverauswahl, wie 

in Kapitel 3.2 beschrieben, auf das Umwandlungsverhalten anzupassen. Durch diese           

einfachen Maßnahmen konnte bei Burns Harbor der Anteil an auffälligen Brammen mit           

Oberflächenlängsrissen von 80% auf 25% reduziert werden. 

 

5.5.2 Shepherd-Formel (FactSage basierend) 

Die Formeln von Shepherd, R. et al. [205,206] (Jahr 2012) für cA
*, cB

* und cC
*                    

basieren ausschließlich auf FactSage Berechnungen mit der Version 6.2. Die verwendete 

Datenbankversion ist ebenfalls nicht angegeben, es ist aber laut GTT-Deutschland davon 

auszugehen, dass einen ausgewählter Teilextrakt der SGTE Solution Datenbank handelt – 

d.h. um eine hoch entwickelte Legierungsdatenbank, die jedoch noch keine thermodynami-

schen Daten des Fe-C-Al sowie des komplexen Fe-C-Si-Al-Mn Systems enthält. In Tabelle 
5-6 sind die gültigen Konzentrationsbereiche und in Tabelle 5-7 sind die Formeln für             

cA, cB und cC von Shepherd, R. et al. [205] zusammengestellt.  
, 

 

Tabelle 5-6: Konzentrationsbereiche für die Formeln von Shepherd, R. et al. [205]. 

Konzentrationsbereich  
von 0 bis [Massen-%] 

Konzentrationsbereich  
von 0 bis [Massen-%] 

Mn 2,0 Sn 1,0 
P 0,192 Nb 0,5 
S 0,07 Ti 0,44 
Si 1,5 V 1,0 
Cu 1,0 Mo 1,0 
Al 2,0 Cr 0,5 
N 0,1 Ni 0,5 
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Tabelle 5-7: Formeln von Shepherd, R. et al. [205]. 

Punkt Formel Standard 
Abweichung 

CA
* = 

 
0,0927 - 0,0151*Mn + 0,00776*Si2 + 0,0565*Al + 0,0143*Al2 + 0,00338*Al3 
-  0,0170*(Mn*Si) - 0,0148*(Mn*Al) - 0,0574*(Si*Al) - 0,00848*(Mn*Si*Al)               
-  0,00900*(Si*Al)2 - 0,0121*(Si+Al) - 0,000775*Si4 + 0,00128*(Mn*Si)3              
+ 0,00119*(Mn+Si+Al)3 + 0,000913*(Mn*Al)4 - 0,00193*(Mn*Si*Al)4                                                                    

-  0,000341*(Mn+Si+Al)4 - 0,0425*P2 + 0,0549*P + 0,1369*S - 0,0135*Cu  
-  0,4694*N + 0,0036*Sn2 - 0,014*Sn - 0,0256*Nb - 0,0357*Ti + 0,0113*V      
-  0,0009*Mo2 + 0,0062*Mo - 0,0016*Cr  - 0,0195*Ni 
 

0,0002 

CB
* = 

 
0,249 + 0,0673*Si2 + 0,177*Al2 - 0,0232*Mn*Si - 0,0116*Mn*Al + 0,140*Al5 
-  0,105*Si*Al + 0,0214*Mn*Si*Al + 0,0104*(Mn*Si)2 - 0,0429*(Si*Al)2                         
-  0,195*Al4 + 0,0441*Mn4 - 0,0269*Mn5 - 0,0242*eMn - 0,0437eSi                                  
+ 0,0233*(Si*Al)4 + 0,0152*(Mn*Si*Al)4  - 0,000721(Mn+Si+Al)4 + 0,2651*P 
+ 0,5573*S - 0,0174*Cu - 0,585*N + 0,0094*Sn2 - 0,0211*Sn - 0,027*Nb            
+ 0,0377*Ti2 - 0,0463*Ti + 0,042*V- 0,0015*Mo2 + 0,0238*Mo                                 
+ 0,0024*Cr2 - 0,002*Cr - 0,0349*Ni 
 

0,0011 

CC
* = 

 

0,746 - 0,0469*Mn + 0,0305*Si - 0,0265*Si2 + 0,0236*Si3 + 1,37*Al                    
-  1,21*Al2 + 1,70*Al3 - 0,771*√(Al) + 0,0745*Log(Al) - 0,0351*Mn*Si                          
-  0,0560*Mn*Al - 0,249*Si*Al + 0,00571*Mn*Si*Al - 0,00973*(Mn*Al)2                         
-  1,07*Al4 + 0,321*Al5 + 0,00544*(Mn+Al)2 - 0,0338*(Si*Al)3 + 0,1065*P                    
+ 1,239*S - 0,0621*Cu - 0,8642*N + 0,001*Sn2 - 0,0191*Sn + 0,0051*Ti2       
+ 0,0386*Ti + 0,0043*V2 + 0,0896*V + 0,046*Mo + 0,0056*Cr2 - 0,0178*Cr 
-  0,0047*Ni2 - 0,0763*Ni 
 

0,0023 

 

 

Die Berechnungsergebnisse wurden umfassend validiert mit Betriebsergebnissen bei 

Thyssen Krupp Steel Europe AG Duisburg im Werk Beeckerwerth [205,206]. Zur Validierung 

wurde der Temperaturvariationskoeffizient (TVK) herangezogen, wie in Kapitel 3.1                 
beschrieben, sowie ein Kennwert für die Oberflächenqualität des fertig gewalzten Warm-

bandes, welcher mittels automatischer Bildauswertesoftware ermittelt wurde. Beide Kenn-

werte zeigen deutlich ihr Maximum zwischen cA
* und cB

*, jedoch beziehen sich die Untersu-

chungsergebnisse ausschließlich auf den Kohlenstoffgehalt, bzw. den äquivalenten Kohlen-

stoffgehalt (Cp). Eine Aussage über die Legierungselemente und deren Konzentrationen 

wird bei diesen Untersuchungen nicht getroffen, somit ist eine Validierung des in Tabelle 5-6 

angegebenen Konzentrationsbereiches nicht möglich. 

Die Berechnungsergebnisse von Shepherd, R. et al. [205] wurden verwendet, um die 

Stähle des Produktionsprogramms vorab zu kategorisieren und die spezifischen Gießpara-

meter, wie in Kapitel 3.2 beschrieben, auf das Umwandlungsverhalten anzupassen. Weiters 

besteht die Motivation mit den CALPHAD basierenden Regressionsformeln die Legierungs-

entwicklung vorab so zu steuern, dass der kritische peritektische Bereich zwischen cA
*
 und 

cB
* gänzlich vermieden wird. 
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5.5.3 Kritische Betrachtungen zu den CALPHAD Regressionsformeln 

Nachteil dieser CALPHAD basierenden Regressionsformeln ist die alleinige Abhängigkeit 

der Ergebnisse von der Qualität der verwendeten thermodynamischen Datenbanken. Sowohl 

Blazek, K. E. et al. [204] wie auch Shepherd, R. et al. [205] geben in ihren Formeln                  

Koeffizienten für Aluminium an, obwohl in beiden verwendeten Datenbanken - zum                      

damaligen Zeitpunkt -  keine thermodynamische Beschreibung des Fe-C-Al Systems                  

enthalten ist. So berechnen (als ausgewähltes Bsp.) die beiden Formeln für eine Legierung 

mit Fe – 0,22%C – 2%Al folgende Werte für cA
*: 

Blazek | cA
*= 0,27 %C              und            Shepherd | cA

*= 0,289 %C 

d.h. der untersuchte Stahl würde mit C= 0,22% links von cA
* liegen, da cA

* bei Werten über 

0,27%C berechnet wird. Experimentelle DSC- und HT-LSCM Untersuchungen von Presoly, 

P. et al. [118] zeigen jedoch, dass diese Legierung eindeutig zwischen cA
* und cB

* liegt, und 

nicht links davon. Nähere Informationen zum Fe-C-Al System sind zusammengestellt in                     

Anhang E. Somit sind alle Berechnungen mit höheren Al Gehalten sowie deren Wechsel-

wirkungen mit anderen Elementen (Al*Si, Al*Mn und Al*Si*Mn) als kritisch zu betrachten, 

zumal bis dato keine experimentellen und thermodynamischen Untersuchungen der              

Multikomponentensysteme Fe-C-Al-Si, Fe-C-Al-Mn und Fe-C-Al-Si-Mn existieren, näher              

beschrieben in Kapitel 5.4.2.  

Weiters sind sowohl von Blazek, K. E. et al. [204] wie auch Shepherd, R. et al. [205] die 

verwendeten Versionen der thermodynamischen Datenbanken nicht angegeben, was die 

Überprüfbarkeit der Ergebnisse erschwert. Auch beziehen sich die in Tabelle 5-4 und              

Tabelle 5-6 angegebenen Konzentrationsbereiche ausschließlich auf die durchgeführten 

thermo-dynamischen Berechnungen, nicht jedoch auf deren eigentliche Gültigkeit der Er-

gebnisse. Auffällig sind weiters die Koeffizienten der CALPHAD basierenden Regressions-

formeln für das reine Fe-C System, wenn sonst keine Legierungselemente berücksichtigt 

werden. Dabei unterscheiden sich, wie in Tabelle 5-8 zusammengestellt, die Werte für die 

charakteristischen Punkte cA, cB und cC deutlich von den publizierten Werten in Tabelle 2-6. 
 

Tabelle 5-8: Vergleich der Koeffizienten für das reine Fe-C System. 

cA 
[Massen-%] 

cB 
[Massen-%] 

cC 
[Massen-%] 

Quelle 
0,096 0,169 0,523 Mittelwert von Tabelle 2-3 
0,0896 0,1967 - Blazek, K. E. et al. [204] 
0,0927 0,249 0,746 Shepherd, R. et al. [205] 

 

Zusammenfassend ist festzustellen, dass sowohl die Blazek- wie auch die Shepherd-

Formel aus den genannten Gründen kritisch zu betrachten sind. 
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5.6  Zusammenfassung, sowie Vor- und Nachteile der  
 verschiedenen Berechnungsmethoden 

Eine ausführliche Zusammenfassung der verschiedenen Berechnungsmethoden,             

sowie deren Vor- und Nachteile sind in Tabelle 5-9 zusammengestellt. Die CALPHAD              

Methode stellt sich dabei eindeutig als Methode mit dem größten Potential heraus. Aus-

schlaggebend dafür sind die umfassenden Möglichkeiten thermodynamische Berechnungen 

von Phasendiagrammen und thermophysikalischen Daten durchzuführen. Die Möglichkeit 

zur Extrapolation von bekannten Systemen niedriger Ordnung auf noch unbekannte Multi-

komponentensystemen bietet eine gewisse „Prognosefähigkeit“ für die Berechnung neuer 

Legierungen. Auch ist die CALPHAD Methode weltweit im Einsatz, gut ausbaufähig und           

optimierbar und somit die Methode der Wahl für alle thermodynamischen Berechnungen. 

Alle anderen vorgestellten mathematischen Berechnungsmethoden weisen aufgrund der 

schlechten Modellqualität und den doch existierenden individuellen Aufwand, kein Potential 

für weiterführende Entwicklungen auf.  

Einzig die sehr simplen und weltweit verbreiteten Cp-Formeln sind aufgrund der Praxis-

nähe und der leichten Ausbaufähigkeit von Interesse. Da jedoch die einfachen                             

Cp-Summenformeln höher legierte komplexe Legierungen nicht allgemeingültig beschreiben 

können, sind als Verbesserungsvorschlag eigene stahlgruppenabhängige Cp-Formeln zu 

verwenden, um mit dieser einfachen Berechnungsmethode weiterzuarbeiten. Zum Verbes-

sern von Cp-Formeln sind vorallem die folgenden Ansätze der CALPHAD basierenden                 

Regressionsformeln interessant, wie z.B. die separate Berechnung von cA
* und cB

*, das                 

Berücksichtigen von gegenseitige Wechselwirkungen (A+B oder A*B) und die Selbstbeein-

flussungen bei höheren Legierungselementgehalten (z.B. A², A³, eA…). 
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Tabelle 5-9: Zusammenfassung, sowie Vor- und Nachteile der verschiedenen Berechnungsmethoden. 
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6 Praktische Evaluierung von ausgewählten 
Labormethoden 

Die folgende „praktische Evaluierung von ausgewählten Labormethoden“ basiert auf den 

Erkenntnissen der Literaturrecherche von Kapitel 4. Für die „Untersuchung der Wirkung von 

Legierungselementen auf die peritektische Phasenumwandlung in Stählen“ sind entspre-

chend der in Kapitel 4.5 durchgeführten „Zusammenfassung und Gewichtung der Versuchs-

verfahren“ indirekte Untersuchungsmethoden die Methode der Wahl. Nur die in Kapitel 4.3 

beschriebenen indirekten Methoden ermöglichen es, effizient den Einfluss von Legierungs-

elementen auf das pseudo-binäre Fe-C System zu untersuchen. 

Der Fokus bei der praktischen Evaluierung von ausgewählten Labormethoden liegt somit 

in der Untersuchung von thermoanalytische (Standard)methoden. Folgende Methoden 

standen im Rahmen dieser Arbeit zur Verfügung und wurden evaluiert: 

• DTA und DSC  

• Dilatometer (DIL) 

• HT-LSCM (als TOA für GGW-Untersuchungen) 
 

In dieser Arbeit wurden keine praktischen Untersuchungen mit den in Kapitel 4.2 
beschriebenen direkten Methoden (HT-LSCM und HT-Synchrotron) durchgeführt, da diese 

nicht zur Verfügung standen und auch kein Schwerpunkt dieser Arbeit waren. Diesbezüglich 

ist auf die Dissertation von Griesser, S. [61] zu verweisen, der mittels HT-LSCM in-situ 

Erstarrungsversuche den Einfluss von Legierungselementen auf die Kinetik und Mechanis-

mus der peritektischen Phasenumwandlung untersuchte. 
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Praktischen Untersuchungen mit den in Kapitel 4.4 beschriebenen Erstarrungsexperimen-

ten und Sonderverfahren wurden am Lehrstuhl für Eisen- und Stahlmetallurgie abseits dieser 

Arbeit durchgeführt. Die Masterarbeit von Schneller, F. [172] wurde parallel zu der vorliegen-

den Dissertation durchgeführt und beschreibt die „Möglichkeiten und Grenzen der experi-

mentellen Bestimmung des Schrumpf- und Kontraktionsverhaltes bei Stahl mit Hilfe des 

SSCC-Versuches“. Dabei wurden sowohl vereinfachte „Dipping-Tests“ wie auch eine Metho-

denentwicklung des SSCC-Versuches durchgeführt. Aufgrund des hohen Versuchsaufwan-

des (Zeit und Kosten), der eingeschränkten Auflösung hinsichtlich der exakten Bestimmung 

der charakteristischen Punkte cA, cB und cC, sowie der noch nicht vollkommenen Methoden-

entwicklung betreffend der Prüfkörpergeometrie und des Versuchsablaufs (Haltezeiten, 

Überhitzung der Schmelze) werden SSCC-Versuche in dieser Arbeit nicht näher behandelt. 

 

 

6.1  Methodik und Modelllegierungen für die Methodenentwicklung 

Vor der eigentlichen Bewertung der vier verschiedenen Labormethoden wurde jeweils eine 

Methodenentwicklung durchgeführt, mit dem Ziel das Anlagenverhalten kennen zu lernen 

und die besten Messbedingungen und Parameter zu ermitteln. Erst nachdem von jeder 

Methode die optimalen Einstellungen und Probenanforderungen bestimmt wurden, erfolgten 

weitere Untersuchungen. Dazu wurden in dieser Arbeit ausgewählte Modelllegierungen mit 

definierten Umwandlungscharakteristika hergestellt und diese mit den entsprechenden 

Labormethoden analysiert. Um das Potential der Labormethoden zu evaluieren, dienten 

folgende Fragestellungen als Kriterien: 
 

• Lässt sich ein peritektischer Stahl zwischen cA und cB eindeutig identifizieren, und wie 

hoch ist die Auflösungen, um Legierungen unmittelbar links/rechts von cA/cB zu 

unterscheiden? 

• Welche Phasenumwandlungstemperaturen (Tαγ, Tγδ, TSolid, TPerit., TLiquid) im Gleich-

gewicht lassen sich untersuchen und mit welcher Genauigkeit?  

• Wie groß ist der Aufwand für die Versuchsdurchführung und -Auswertung, sowie für 

die Probenvorbereitung, und wie wirkt sich die Probenqualität (roh/geschmiedet) aus? 

Auf Basis der Beantwortung dieser Fragestellung wurde ein Ranking der Labormethoden 

durchgeführt und die Methode der Wahl bestimmt.  

Dissertation Presoly  Seite 139 



PRAKTISCHE EVALUIERUNG VON AUSGEWÄHLTEN LABORMETHODEN  



PRAKTISCHE EVALUIERUNG VON AUSGEWÄHLTEN LABORMETHODEN 



PRAKTISCHE EVALUIERUNG VON AUSGEWÄHLTEN LABORMETHODEN  



PRAKTISCHE EVALUIERUNG VON AUSGEWÄHLTEN LABORMETHODEN 



PRAKTISCHE EVALUIERUNG VON AUSGEWÄHLTEN LABORMETHODEN  

Tabelle 6-2: chemische Analyse  der mittels HFU hergestellten Laborlegierungen                                     

des Systems Fe – C – 1%Si. 

 
 

Von den in Abbildung 6-6 visualisierten Legierungen, wurden für die Methodenentwick-

lung zuerst nur die Modelllegierungen Si-3, Si-4 und Si-5 verwendet. Wobei nach Abschluss 

der Methodenentwicklung das komplette pseudobinäre Fe – C – 1%Si System bis 0,4%C mit 

allen Legierungen von Tabelle 6-2 bestimmt wurde. Die entsprechenden Messergebnisse 

des Fe-C-Si Systems sind in Kapitel 8.3 vorgestellt und detailliert in Anhang D beschrieben. 

(Diese experimentellen Untersuchungen zeigen auch auf, dass der in Abbildung 6-6 darge-

stellte Punkt cA bei einem etwas zu tiefen Kohlenstoffgehalt berechnet wurde. Der neu            

bestimmte Punkt cA liegt hingegen bei einem höheren Kohlenstoffgehalt von 0,095%.) 

Ein weiterer Vorteil des Fe – C – 1%Si Systems ist, dass 1% Si die peritektische Tempera-

tur um ca. 20°C erniedrigt und somit die thermische Belastung der Messgeräte im Hochtem-

peraturbereich etwas reduziert wird. Auch ist, wie in Abbildung 6-6 und Abbildung 8-3 

dargestellt, der Einfluss von 1%Si auf die Lage von cA und cB nur minimal, und somit ergibt 

sich ein klassisches (pseudo-binäres) Fe-C System, welches sich bestens für die Methoden-

entwicklung eignet. Die 1%Si wirken außerdem auch stark sauerstoffaffin und stabilisie-

ren/schützen somit den Kohlenstoff etwas, was sich positiv auf die Legierungsstabilität bei 

den Analysen auswirkt (eine minimale Si-Oxidation wirkt sich auf die zu untersuchenden 

Phasenumwandlungen praktisch nicht aus, hingegen führt eine Veränderung >0,01%C be-

reits zu einen deutlich messbaren Effekt). Auch geht ein Silizium legierter Stahl keine Reak-

tionen mit dem Al2O3-Tiegelmaterial ein und zeigt auch keine Verdampfungstendenzen beim 

Aufschmelzen (wie z.B. Mangan).  

 

Modell-
legierung

Proben-
bezeichnung C Si Mn P S Cr Ni Mo Cu V Nb Ti N2 Al

Si-1 N-00(A) 0,031 1,04 0,044 0,002 0,005 0,010 0,012 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,0019 0,020

Si-2 N-0(C) 0,046 1,03 0,024 0,002 0,002 0,011 0,003 0,001 0,007 0,001 0,000 0,001 0,0027 0,002

Si-3 N-I(A) 0,084 0,99 0,024 0,002 0,002 0,011 0,004 0,001 0,008 0,001 0,000 0,001 0,0021 0,004

Si-4 N-II(A) 0,109 0,99 0,023 0,002 0,002 0,011 0,003 0,000 0,033 0,001 0,000 0,001 0,0018 0,004

Si-5 N-III(B) 0,142 0,98 0,023 0,002 0,002 0,010 0,004 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,0020 0,004

Si-6 N-IV(A) 0,256 0,99 0,023 0,002 0,002 0,011 0,003 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,001 0,003

Si-7 N-V(A) 0,307 1,02 0,045 0,003 0,004 0,009 0,011 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,001 0,019

Si-8 N-V(B) 0,381 1,03 0,042 0,003 0,005 0,009 0,012 0,000 0,006 0,001 0,000 0,001 0,002 0,019

1,007 0,031 0,002 0,003 0,010 0,007 0,000 0,010 0,001 0,000 0,001 0,002 0,009

0,022 0,011 0,000 0,001 0,001 0,004 0,000 0,009 0,000 0,000 0,000 0,000 0,008

Mittelwert:

Stabw:
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Vorteil dieser Anlage ist die geschlossene und inerte Schmelzkammer mit Argonspülung, 

das schlackenfreie Einschmelzen, die kurze Versuchsdauer (ca. 2min) und die sehr rasche 

Erstarrung, sowie die einfache Arbeitsvorbereitung und Anlagenbedienung. Durch das zentri-

fugale Schleudern der Schmelze in eine Kupferkokille werden dichte und homogene Proben 

erzeugt, die in der Regel direkt für die thermische Analyse verwendet werden können. 

Der ursprüngliche Plan zur Durchführung aller Versuche mit jeweils dem gleichen Pro-

benmaterial, wie in Abbildung 6-5 visualisiert, wurde aufgrund der Erfahrungen bei den DIL 

und DTA Versuchen abgeändert. Die eingesetzten Modelllegierungen waren, wie folgt: 
 

DIL und DTA =  Fe – C – 0,1%Si – 1,25%Mn (+AlDesox.)  Legierungssystem 
 offener Induktionsofen mit zwei Varianten: roh und geschmiedet. 

DSC und HT-LSCM =  Fe – C – 1%Si   Legierungssystem 
 Hochfrequenz-Umschmelzanlage mit Argon-Schutzgas und  
 zentrifugales Schleudern der Schmelze in eine Kupferkokille. 
 

Die zeitliche Abfolge der Methodenentwicklungen war:  

DIL (2009),  DTA (2010),  DSC (2010-2013),  HT-LSCM (2012). 

Um eine entsprechende Kontinuität  zu gewährleisten, wurde die Modelllegierung M4 des 

Fe – C – 0,1%Si – 1,25%Mn Systems sowohl mit der DTA, wie auch mit der DSC gemessen. 

Ergänzend zu den experimentellen Untersuchungen wurden alle Modelllegierungen mit den 

ΔG-Minimizern ThermoCalc für Windows 5.0 [Datenbank: FCFE6] und FactSage 6.2 [Daten-

bank: SGTE2007] berechnet, wie auch in Abbildung 6-1 und Abbildung 6-6 visualisiert. 

 

 

6.2 Dilatometer 

Die Funktionsweise des Dilatometers (DIL) ist theoretisch in Kapitel 4.3.5 beschrieben. Da 

DIL-Messungen zur Untersuchungen von peritektischen Legierungen bisher nicht bekannt 

sind, handelt es sich hierbei um eine „Feasibility Study“. Verwendet wurde für diese Arbeit 

ein Hochtemperatur-Schubstangendilatometer der Firma Netzsch Gerätebau GmbH des 

Typs 402E, Baujahr 1991, am Österreichischen Gießerei-Institut (ÖGI), abgebildet in Abbil-
dung 6-8 und auch schematisch dargestellt in Abbildung 4-28. Das verwendete Hochtem-

peratur-Schubstangendilatometer mit einer langsamen Beheizung mit Strahlungswärme 

eignet sich besonders zur Durchführung von Gleichgewichtsuntersuchungen.  
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und geschliffenen Kolben, wie in Abbildung 6-8 dargestellt. Diese Kolben übertragen die 

Ausdehnung der Probe exakt, können jedoch Kontraktionen der Probe aufgrund ihrer inter-

nen Reibung im Messcontainer oft nicht perfekt folgen. Demzufolge lassen sich Reaktionen, 

die zu einer Ausdehnungen führen (z.B. γδ-Umwandlungen und die thermische Ausdeh-

nung) sehr gut messen. Hingegen lassen sich bei Reaktionen, die zu einer Kontraktionen 

führen (z.B. αγ-Umwandlung, Erweichen der Probe beim Aufschmelzen) nur der Beginn 

der Umwandlung, jedoch nicht deren weiterer Verlauf und das Reaktionsende messen. 

Die Aufheizversuche sind in der gewählten Konfiguration „sehr nahe am Gleichgewicht“ 

und der Einfluss der Heizrate (K/min) ist zu vernachlässigen. Bei den Dilatometerversuchen 

ging es primär um die genaue Bestimmung der Umwandlungspunkte und nicht um die abso-

lute thermische Ausdehnung. Dadurch wurde hinsichtlich der relativen Dehnung bewusst  

eine „hohe Messunsicherheit“ (aufgrund der kurzen Proben und der Verwendung von 

Messcontainern) in Kauf genommen. Die gemessene „relative Dehnung“ ist somit nicht für 

die Bestimmung der Dichte, bzw. des Volumens geeignet. Die erweiterte Messunsicherheit 

beträgt für das gewählte Setup: 

• Längenänderung: +/- 0,08% relative Dehnung, das entspricht ~10μm 

• Temperatur: Thermoelement Typ-S +/- 5°C 

Die Genauigkeit der Temperaturmessung wurde überprüft durch die doppelte Messung 

von Reineisen (GoodFellow, ARMCO, C <0,02% -  Mn <0,08% - P <0,02% - S <0,015%), 

wie in Abbildung 6-11 dargestellt. Die gemessenen Temperaturen der αγ und der γδ 

Umwandlung weichen weniger als +/- 5°C von den Werten der Literatur ab. Somit wurden die 

Rohdaten der Temperaturmessung direkt ohne Justierung verwendet. Die Kalibrierungs-

messung zeigt deutlich die Phasenübergänge αγδ anhand von Sprüngen der relativen 

Dehnung. Dieses Verhalten entspricht den in Kapitel 2.2.1 beschriebenen Erkenntnissen der 

Literatur und der in Abbildung 2-9 schematisch dargestellte Dilatometermessung von                

Reineisen. Die durchgeführten DIL-Reineisenmessungen zeigten, dass sich die Phasen-

übergänge αγδ deutlich bestimmen lassen, die beiden Messungen reproduzierbar sind 

und gut mit den Materialdaten aus der Literatur übereinstimmen.  

Auf Basis dieser Vorversuche wurden alle Modelllegierungen jeweils zwei Mal je Proben-

zustand gemessen. Die erste Messserie (blau und grün) bestand aus einer doppeltem Mes-

sung der geschmiedeten Probe und die zweite Messserie (braun und violett) auf einer 

doppelten Messung der rohen Proben aus dem abgegossenen Block, wie in Abbildung 6-4 

dargestellt. Die Farbcodierung der durchgeführten Messungen (1. blau, 2. grün, 3. braun, 4. 

violett) wurde für alle Modelllegierungen beibehalten, wie z.B. in der Legende von Abbil-
dung 6-13 und Abbildung 6-14 ersichtlich. 
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 Abbildung 6-11: DIL-Messung von Reineisen zur Kalibrierung. 

 

Rohdaten der DIL-Messungen sind jeweils die Temperatur in °C und die relative tempera-

turabhängige Längenänderung in %, wobei die Messungen jeweils bei 24°C = 0% relative 

Dehnung begannen. Die Auswertung der Temperatur-Ausdehnungskurve erfolgte per               

„Tangentenkonstruktion“, d.h. die Umwandlungstemperatur ist der Tangentenschnittpunkt               

(= extrapolierter Peakanfangstemperatur / extrapolierte Onset-Temperatur). Durchgeführt 

wurde die Auswertung mit den Programm OriginPro 9.1 indem die Tangenten mittels auto-

matischen linearen Regressionsgeraden konstruiert wurden, wie z.B. in Abbildung 6-11. 

Abbildung 6-12 zeigt die DIL-Messungen der Modelllegierung M1 im Überblick und im 

Hochtemperaturbereich im Detail. Die Messungen zeigen deutlich anhand des Anstieg der 

γδ Umwandlung zu höheren Temperaturen den Einfluss der Legierungselemente 

(0,007%C – 0,09%Si – 1,20%Mn) im Vergleich zur Reineisenmessung. Auch ist bei der 

Messung der Modelllegierung M1 deutlich das Ende der γ+δδ Umwandlung messbar. 
 

 

  Abbildung 6-12: DIL-Messung der Legierung M1 Fe – 0,007%C – 0,09%Si – 1,20%Mn (+AlDesox). 
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Zusätzlich zu den Messergebnissen sind auch die Ergebnisse der thermodynamischen Be-

rechnungen mittels ThermoCalc 5.0 [FCFE6] und FactSage 6.2 [SGTE2007] als Vergleich 

jeweils unten, bzw. oben auf der Abszisse eingetragen, siehe rechts in Abbildung 6-12 und 

in allen folgenden Abbildungen der Hochtemperaturbereiche. 

Die vier Messungen der Modelllegierung M2, die knapp links von cA liegt, sind in Abbil-
dung 6-13 visualisiert. Die Probe M2 I (geschmiedet) erwies sich als fehlerhaft und zerstörte 

auch beim partiellen Aufschmelzen den Al2O3 Messcontainer. Detailliertere Untersuchungen 

des Probenmateriales zeigten im Zentrum des geschmiedeten Stabes einen Schlackenein-

schluss, wie rechts in Abbildung 6-4 dargestellt. Die Messungen der Proben M2 II          

(geschmiedet) und M2 III und IV (roh) sind trotz des unterschiedlichen Ausgangszustand 

sehr gut zu reproduzieren und identisch. Die Untersuchungen der Legierung M2, aber auch 

der Legierungen M3 und M4 zeigen deutlich, dass der Ausgangszustand des Probenmateri-

als auf die Messung der Hochtemperaturphasenumwandlungen keinen Einfluss hat. Grund 

dafür dürfte die in-situ Diffusionsglühung sein, welche beim langsamen Aufheizen der kleinen 

Proben im Hochtemperaturbereich stattfindet. Somit wird der unterschiedliche Ausgangszu-

stand der Proben ausgeglichen, und für die in Abbildung 6-3 dargestellte extra Umformung 

der Proben besteht keine Notwendigkeit. 

 

 
Abbildung 6-13: DIL-Messung der Legierung M2   Fe – 0,061%C – 0,1%Si – 1,21%Mn (+AlDesox)                    

im Detail im Hochtemperaturbereich. 
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Während bei der Messung der Modelllegierung M2 der Beginn der γγ+δ Umwandlung 

bei allen Proben deutlich zu erkennen ist, lässt sich die γ+δδ Umwandlung und somit der 

Beginn des reinen δ-Ferrit Gebietes messtechnisch nicht darstellen, siehe Abbildung 6-13. 

Eine mögliche Erklärung für den fließenden Verlauf der Phasenumwandlung bei der Legie-

rung M2 lässt sich aus dem in Abbildung 6-18 dargestelltem Phasendiagramm ableiten. 

Beim Aufheizen folgt nach dem reinen Austenitgebiet (Packungsdichte 74%) ein γ-δ-

Zweiphasengebiet, wobei der Delta-Ferritanteil (Packungsdichte 68%) stetig ansteigt, bis am 

Ende 99% δ vorliegen. Da der δ-Ferrit im Vergleich zum Austenit eine geringe Packungs-

dichte (= größeres Volumen) hat, kommt es zu einem signifikant stärkeren Anstieg der relati-

ven Dehnung. Der Übergang von 99% auf 100% δ, gefolgt von einem sehr kleinen reinen                

δ-Gebiet (=100% δ) ergibt keine signifikante Längenänderung, da sich lediglich 1% γ               

umwandelt und danach keine weitere Änderung/Umwandlung mehr folgt. Daraus lässt sich 

ableiten, dass bei Legierungen links von cA, mit einem sehr kleinen δ-Gebiet von wenigen 

°C, sich die γ+δδ Umwandlung nicht, bzw. nur unzureichend messen lässt. 

Die Messungen der Legierung M3, die in unmittelbar Nähe von cA liegt, sind in Abbildung 
6-14 dargestellt und zeigen sehr deutlich durch den starken Anstieg der relativen Dehnung 

den Beginn der γγ+δ Umwandlung an. Jedoch lässt anhand der einzelnen Messung nicht 

feststellen, ob die Legierung links oder rechts von cA liegt und somit peritektisch ist. 

 

 
Abbildung 6-14: DIL-Messung der Legierung M3   Fe – 0,07%C – 0,12%Si – 1,24%Mn (+AlDesox)                    

im Detail im Hochtemperaturbereich. 
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Erst durch die Messung der definitiv peritektischen Legierung M4, bei der die Probe bei 

~1485°C zu „kollabieren“ beginnt, wie in Abbildung 6-15 dargestellt, erkennt man die peri-

tektische Temperatur. Da die Legierung M3 ebenfalls bei ~1485°C und somit bei der peritek-

tischen Temperatur zu „kollabieren“ beginnt, wie in Abbildung 6-14 dargestellt, liegt die 

Legierung zwischen cA und cB und ist somit peritektisch. Die Messung der Legierung M3 

zeigt deutlich, dass sich die Breite des γ-δ-Zweiphasengebiets sehr gut darstellen lässt. Die 

thermodynamischen Berechnungen stimmen sehr gut mit den Messergebnissen überein. 

Gleich wie bei der Legierung M2 zeigen die Messungen der Legierung M3 beim Auf-

schmelzen der Proben einen deutlichen Knick im Verlauf der relativen Dehnung. Sobald die 

erste flüssige Phase beim Erreichen der Solidus-, bzw. der peritektischen Temperatur auftritt 

und die Probe aufzuschmelzen beginnt, verliert sie ihre Form, fängt an zu „kollabieren“ und 

kann auch keine Kraft mehr aufbauen. Dieses Verhalten ist sehr gut reproduzierbar und 

stimmt auch mit den thermodynamischen Berechnungen überein. Nach dem Aufschmelzen 

und „kollabieren“ der Probe ist ein vernünftiges und reproduzierbares Messen im fest-flüssig 

Zweiphasengebiet nicht möglich.  

Dieser Punkt stellt somit nicht nur das Erreichen der Solidus-, bzw. der peritektischen 

Temperatur dar, sondern auch das Ende der Dilatometer-Methode, wie der roter Bereich in 

Abbildung 6-14 zeigt. Die relative Längenänderung erfolgt nach Erreichen dieses Punktes 

von Versuch zu Versuch unterschiedlich. Gemessen wurden nach einem deutlichen Knick 

rapide Abfälle, kurze Abfälle die linear weiter verlaufen und flach verlaufende lineare Anstie-

ge. All diese Messergebnisse stehen in keinen Zusammenhang mit dem zu erwartenden 

starken Anstieg der Längenänderung aufgrund des Abfalls der Dichte (=Volumenvergröß-

erung) beim Auftreten der flüssiger Phase. Die starke Dichteabnahme von Reineisen, bzw. 

von einem peritektischen Stahl beim Aufschmelzen ist auch in Abbildung 2-9, Abbildung 
2-10 und Abbildung 4-9 dargestellt.  

Die Messkurven nach dem Auftreten der Flüssigphase lassen sich viel mehr aufgrund des 

Erweichens der Probe erklären. Die Expansion in Folge der auftretenden flüssigen Phase 

wird nicht an den „Fühlstempel“ übertragen, sondern führt dazu, dass die Probe in die Breite 

geht. Erst wenn die Probe (dA= 5,5mm) vollständig aufgeschmolzen, und der Al2O3-

Messcontainer (Di=6,5mm) komplett ausgefüllt ist, wäre es möglich die relative Längenände-

rung der reinen flüssigen Phase weiter zu messen. Da ein vollständiges Aufschmelzen der 

Probe aufgrund des drohenden Verlustes der teuren Al2O3-Messcontainer nicht erwünscht 

war, wurden alle Messungen im fest-flüssig Zweiphasengebiet auf 1.510°C begrenzt. Abbil-
dung 6-10 zeigt eine partiell aufgeschmolzene Dilatometerprobe nach dem Versuch. 
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Die Messungen der Legierung M4, die mittig zwischen cA und cB liegt, sind in Abbildung 
6-15 dargestellt. Die Messungen zeigen, wie schon bei den Legierungen M2 und M3, sehr 

deutlich durch den starken Anstieg der relativen Dehnung den Beginn der γγ+δ Umwand-

lung an. Der erhöhten Messschwankungen bei dieser Umwandlung stehen im Zusammen-

hang mit Defiziten bei der Probenqualität. Eine Besonderheit bei der Messung der Legierung 

M4 ist die Phasenabfolge γ+δ  γ+δ+L  δ+L  und der peritektische Dreiphasenraum. 

Die peritektische Phasenumwandlung ist bei Dilatometermessungen ein bisher nicht be-

schriebenes Phänomen. Es scheint, dass beim Vorliegen der drei Phasen γ+δ+L die relative 

Dehnung kurz konstant bleibt, d.h. keine charakteristische Längenänderung stattfindet. So-

bald das Dreiphasengebiet endet, kommt es zu einem Knick und der weitere Verlauf im δ+L-

Gebiet verläuft wie schon bei den Legierungen M2 und M3 (= „Kollabieren“ der Probe und 

ein nicht mehr reproduzierbarer Verlauf im fest-flüssig Zweiphasengebiet). 
 

 

Abbildung 6-15: DIL-Messung der Legierung M4   Fe – 0,109%C – 0,11%Si – 1,24%Mn (+AlDesox)                    
im Detail im Hochtemperaturbereich. 

 

Eine mögliche Erklärung für den kleinen Temperaturbereich (4-5°C) mit konstanter relati-

ver Dehnung liegt im Zusammenspiel von zwei konkurrierenden Prozessen. Wie im Phasen-

diagramm in Abbildung 6-18 visualisiert, ist die Phasenzusammensetzung unmittelbar un-

terhalb der peritektischen Temperatur 65%γ und 35%δ und darüber 90%δ und 10%L. Bei 

der peritektischen Phasenumwandlung laufen folgende zwei konkurrierende Prozesse ab, 

das beginnende Kollabieren der Probe (erstes Auftreten von flüssiger Phase) und eine starke 
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Volumenzunahme aufgrund der δ-Bildung. Anscheinend kann die Probe aufgrund der restli-

chen γδ-Umwandlung beim Erreichen der peritektischen Temperatur noch „eine ausrei-

chend hohe Kraft ausüben“, dass sie sich für einen kleinen Temperaturbereich dem 

Kollabieren der Probe entgegensetzt. So kommt es zu diesen kurzen konstanten Bereich, 

beim Aufschmelzen von Legierungen M4, die mittig zwischen cA und cB liegen. Ob dieses 

Verhalten bei allen peritektische Legierungen reproduzierbar zutrifft, ist mit dieser Untersu-

chung noch nicht gesichert. 

Eine über-peritektische Legierung, die zwischen cB und cC liegt, wurde bei dieser Metho-

denentwicklung nicht untersucht. Entsprechende Legierungen, die im Phasendiagramm von 

Abbildung 6-18 rechts von cB liegen, weisen keine γδ-Umwandlung auf. Die einzige 

messbare Umwandlung im Hochtemperaturbereich wäre das Aufschmelzen der Probe. Die-

se γL+γ Umwandlung, welche der Solidustemperatur entspricht, geht mit dem Kollabieren 

der Probe einher. Das zu messende Signal wäre vergleichbar wie das Aufschmelzen der in 

Abbildung 6-13 dargestellten Legierung M2, nur ohne der vorherigen γδ-Umwandlung. 

Eine Zusammenstellung der Messergebnisse ist in Abbildung 6-16 und Abbildung 6-17 
dargestellt, dazu wurde jeweils eine Messung von jeder Modelllegierung ausgewählt. Für die 

Auswertung und Interpretation der Messungen ist ausschließlich die Lage der Tangenten-

schnittpunkt (= extrapolierte Onset-Temperatur) relevant. Die Dilatometermessungen im 

Hochtemperaturbereich zeigen deutlich den Beginn der γδ Umwandlung und auch die 

Breite des γ+δ Zweiphasengebietes (bei M1, M3 und M4). Anhand dieser Ergebnisse ist eine 

anschauliche Reihung der Modelllegierungen M1 bis M4 mit zunehmendem Kohlenstoffgeh-

alt möglich. Die DIL-Messung ermöglicht somit die eindeutige Unterscheidung von kleinsten 

Legierungsvariationen von 0,01%C, wie die Messergebnisse der Legierung M2 (0,06%C) 

und M3 (0,07%C) zeigen. Jedoch ermöglich die DIL-Methode nicht das Bestimmen des En-

des der γ+δδ Umwandlung und des kleinen δ-Ferrit Phasengebietes bei der Legierung M2, 

wie in Abbildung 6-13 im Detail beschrieben und visualisiert ist.  

Neben der Messung der γδ Umwandlung ermöglich die DIL-Methode mit dem gewählten 

Setup auch die Bestimmung des Aufschmelzens der Probe, also der Solidus- bzw. peritekti-

schen Temperatur. Diese zeigt sich durch einen deutlichen finalen Knick im Verlauf der rela-

tiven Dehnung, bevor die Probe zu „kollabieren“ beginnt und ihre Form verliert. Dieser Punkt 

stellt somit das Ende der DIL-Methode dar, wie der Verlauf der Solidus- bzw. peritektischen 

Temperatur im Phasendiagramm von Abbildung 6-18 anzeigt. Die peritektische Legierung 

M4 zeigt im Bereich des γ+δ+L-Dreiphasenraum einen kleinen Bereich, wo die relative Deh-

nung konstant bleibt. Bei der unmittelbar rechts von cA liegenden ebenfalls peritektischen 

Legierung M3 ist dieses Phänomen jedoch nicht zu erkennen. 
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Abbildung 6-16: Zusammenstellung der DIL-Messung der Legierung M1 bis M4 im Überblick. 

 

 

 
Abbildung 6-17: Zusammenstellung der DIL-Messung der Legierung M1 bis M4 im Detail. 
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Die Erkenntnisse der Dilatometer-Methodenentwicklung sind in Abbildung 6-18 zusam-

mengefasst und die gemessenen thermodynamischen Daten in Tabelle 6-3 zusammen-

gestellt. Dabei wurde in Abbildung 6-18 folgende Darstellungsweise gewählt: Die grüne  

Fläche zeigt den mögliche Messbereich der Dilatometermethode an, die roten Punkte die 

Messergebnisse der Modellegierungen M1 bis M4, wobei deren Durchmesser jeweils der 

Standardabweichung entspricht. 

 

Zusammenfassung des Potentials der DIL-Methode: 

• sehr genauen Bestimmung des Beginns der γδ Umwandlung. 

• Bestimmung der Solidus- bzw. peritektischen Temperatur. 

• hohe Messgenauigkeit und Reproduzierbarkeit und somit auch die Möglichkeit kleine 

Legierungsunterschiede aufzuzeigen. 

• der Ausgangszustand des Probenmaterials (roh oder geschmiedet) hat keinen Einfluss 

auf die Messung der Hochtemperaturphasenumwandlungen. 

• peritektische Legierungen zwischen cA und cB, mit einem ausgeprägten γ+δ+L-

Dreiphasenraum zeigen einen Bereich, wo die relative Dehnung kurz konstant bleibt.  

 

 

Einschränkungen und Nachteile der DIL-Methode: 

• Aufheizmessungen nur bis zum Aufschmelzen der Probe. 

• Bei Reaktionen, die zu einer Kontraktionen (z.B. αγ-Umwandlung, Erweichen der 

Probe beim Aufschmelzen) führen, lassen sich nur der Beginn der Umwandlung,               

jedoch nicht deren weiterer Verlauf und das Reaktionsende messen. 

• sehr kleine Phasengebiete, z.B. das reine δ-Gebiet in unmittelbarer Nähe von cA,              

lassen sich nicht erfassen. 

• Ohne zweiter Methode, bzw. weiterer DIL-Messungen (Legierungsvariation um den 

„Punkt von Interesse“) ist eine einzige Messung eines unbekannten Stahls (z.B. Unter-

suchung ob eine Legierung links oder rechts von cA liegt, wie bei den Modelllegierun-

gen M2 und M3) oft nicht ausreichend. 

• Sehr langsame Versuche, bei denen die Al2O3-Messcontainer, die vor ihren Einsatz 

jeweils eigens kalibriert werden müssen, ein Hauptkostenfaktor sind. 

• aufwendige Probenfertigung (Feindrehen, hohe Anforderung an die Maßhaltigkeit).  
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Abbildung 6-18: Messbereich der Dilatometermessungen. 

 

 

Tabelle 6-3: Messergebnisse aller Dilatometermessungen. 

  

DIL I DIL II DIL III DIL IV

MW Stabw. Δ FS Δ TC allg.

α → γ 913,6 - sehr gut

γ → δ 1394,7 1396,7 1395,7 - sehr gut

γ → γ+δ 1414,3 1414,9 1414,6 0,4 1421,5 1419,6 -6,9 -5,0 mittel

γ+δ → δ 1421,6 1422,4 1422,0 0,6 1431,5 1433,0 -9,5 -11,0 schlecht

γ → γ+δ 1442,6 1447,8 1444,3 1445 1445,7 1,9 1451,2 1449,0 -5,5 -3,3 gut

γ+δ → δ - - 1482,0 1482,4

δ → δ+L 1498,6 1492 1491,3 1488,9 1490,7 1,6 1491,1 1485,4 -0,4 5,3 gut

γ → γ+δ 1454 1454,6 1452,1 1451,2 1453,0 1,6 1457,3 1454,7 -4,3 -1,7 sehr gut

γ+δ → γ+δ+L - - 1487,0 1482,2

γ+δ+L → δ+L 1485,6 1485,5 1487,2 1486,2 1486,1 0,8 1487,1 1486,2 -1,0 -0,1 sehr gut

γ → γ+δ 1460,6 1472,5 1474,1 1473,2 1470,1 6,4 1477,3 1471,4 -7,2 -1,3 gut

γ+δ → γ+δ+L 1486,1 1485,2 1484,5 1484,8 1485,2 0,7 1486,9 1475,2 -1,8 10,0 gut

γ+δ+L → δ+L 1490 1490,2 - 1488,7 1489,6 0,8 1487,5 1489,5 2,1 0,1 sehr gut

Übereinstimmung mit 
Thermodyn.daten

sehr gut

Reproduzier
barkeit

2,6

3,7

M2

M1

M3

nicht darstellbar

geschmiedet

913,6

Modell-
legierung Umwandlung

Rein
Eisen

sehr gut

ΔT des δ-Gebietes sind nur 3°C (TC)

sehr gutΔT des 3-Phasengebietes sind nur 0,06°C (TC)

gut/mäßig

nicht darstellbar

M4
mäßig

jede Probe verhält 
sich individuell

Fact
Sage

Thermo
Calc

gegossen

 -

1392,0

DIL Messungen

 -
911,0
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6.3 DTA 

Die Methode der Differenz-Thermoanalyse sowie wichtige Erkenntnisse aus der Literatur 

sind theoretisch beschrieben in Kapitel 4.3.3. Die DTA-Methode ist eine der wichtigsten 

thermoanalytischen Methoden für die Erstellung von Phasendiagrammen. DTA-Messungen 

zur Untersuchung von peritektischen Stählen sind auch grundsätzlich bekannt. So wurde   

eine der umfangreichsten Arbeiten diesbezüglich von Yamanda, H. et al. [141] durchgeführt. 

Jedoch gibt es weder ein publiziertes Detailwissen noch praktisches Knowhow über die bes-

ten Messbedingungen und -Parameter zur Durchführung von Messungen auf modernen 

DTA-Anlagen. Ziel der DTA-Methodenentwicklung ist, das Potential der Methode zu evaluie-

ren und die in Kapitel 6.1 definierten Kriterien zu untersuchen. 

Verwendet wurde für diese Arbeit ein Anlage zur Simultanen-Thermischen-Analyse (STA) 

der Firma NETZSCH Gerätebau GmbH des Typs STA409PG Luxx, Baujahr 2003, am    

Lehrstuhl für Eisen- und Stahlmetallurgie, abgebildet in Abbildung 6-19. Bei dieser Anlage 

handelt es sich um ein Multifunktionsgerät, mit dem je nach Probenträger TA, DTA oder DSC 

Messungen durchgeführt werden können. Simultan dazu wird die Gewichtsänderung der 

Probe gemessen und somit auch eine thermogravimetrische Untersuchung (TG) durch-

geführt. 

 
Abbildung 6-19: Anlage zur Simultanen Thermischen Analyse der Firma  NETZSCH [207].  
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Die Auswahl der optimalen Heizraten- und Probenmassenkombination ist besonders wich-

tig, da diese beiden Faktoren maßgeblich das Messsignal beeinflussen. So führen eine gro-

ße Probenmasse und eine schnelle Heizrate zu einem starken DTA-Signal [µV], welches 

jedoch einen großen Trägheitseinfluss und eine starke Peaküberlappung zeigt. Eine geringe 

Probenmasse und niedrige Heizrate zeigen hingegen nur einen sehr geringen Anlagen-

Trägheitseinfluss und sind somit gleichgewichtsnäher und „schärfer“, jedoch ist das zu mes-

sende DTA-Signal nur sehr schwach, was wiederum die Auswertung erschwert. 

 Nähere Informationen zur DTA/DSC-Signalentstehung und dem Anlageneinfluss (Heizra-

te, Probenmasse…) auf die Messung sind im Detail in Kapitel 7.3 beschrieben. Im Rahmen 

der Methodenentwicklung stellte sich die Kombination von einer 100mg schweren Probe und 

einer Heizrate von 10K/min als Optimum für die Untersuchung der peritektischen Modellle-

gierung M4 heraus. Für die durchgeführten Versuche im Rahmen der Methodenentwicklung 

wurde folgendes Setup erarbeitet, welches sich besonders für Messung der Gleichgewichts-

umwandlungstemperaturen der Hochtemperaturphasenumwandlungen eignet: 

• Argon-Schutzgasatmosphäre mit 40ml/min, mit 3x zu vorigen Evakuieren und Spülen, 

• SiC-Ofen, Typ-S Thermoelemente, max. Temperatur 1.550°C, 

• DTA-TG Probenträger mit Typ-S Thermoelementen, 

• 100mg Proben, geschnitten mittels Nassschleiftrennmaschine und entgratet            

                      Abmessungen: 2,1 x 2,1 x 3mm 

• Al2O3 DTA-Tiegel (Di= 6,1mm) mit Al2O3 Deckel, wie in Abbildung 4-16 dargestellt.   

• Referenz, leerer Al2O3 DTA-Tiegel mit Deckel, 

• Mehrpunkt-Temperaturkalibrierung, wie in Kapitel 7.2 beschrieben. 

• Zeit-Temperatur-Programm, wie in Abbildung 6-20 visualisiert: 

o Schnelles Vorschmelzen mit 30K/min bis 1.550°C und 5min isotherm halten 

o Abkühlen bis 1.250°C mit -30K/min, damit auch die δγ Umwandlung vollständig 
abläuft und Wiederaufheizen auf 1.350°C für 10min isotherm gehalten wird. 

o Die eigentliche DTA-Messung findet während des kontinuierlichen Aufheizens mit 
10K/min von 1.350 bis 1.550°C statt. 

o Abkühlen mit -30K/min bis Raumtemperatur, oder Durchführung eines optionalen 
zweiten Messzyklus, wie es für Kalibrierungsmessungen typisch ist.   

 

Eine absolute Notwendigkeit vor dem eigentlichen DTA-Messzyklus ist der sogenannte 

Vorschmelzzyklus, bei dem die quaderförmige Probe, die zu Beginn nur einen „Punktkontakt“ 

mit dem Tiegel hat, aufschmilzt und dabei eine Schmelzperle bildet. Dieses Verhalten ist 

schematisch dargestellt rechts in Abbildung 4-16 und anhand von Fotos in Abbildung 6-21 
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Messungen gut das Potential der Methode auf. Dies gilt besonders für die Identifizierung von 

hypo-peritektischen Legierung, wie in Abbildung 6-22 und Abbildung 6-23 dargestellt. 

Da auf der gleichen Anlage, der STA409PG Luxx, auch in der Folge die DSC-Messungen 

durchgeführt wurden, waren umfassende Verbesserungen hinsichtlich der Atmosphäre und 

der Entkohlungsproblematik notwendig. All diese Maßnahmen und Erkenntnisse sind separat 

im Detail in Kapitel 7.1 beschrieben. Dadurch lässt sich zwar eine deutliche Verminderung 

der Entkohlung während des Aufschmelzens erreichen, jedoch nicht vollständig vermeiden. 

So ist selbst bei besten Anlagenbedingungen von einem Kohlenstoffverlust von ~0,01%C 

beim Aufschmelzen von niedriglegierten Stählen auszugehen. Dieser Wert gilt für sämtliche 

thermoanalytische Methoden im Hochtemperaturbereich, wo sehr kleine Stahlproben aufge-

schmolzen werden. Doch gerade zur Untersuchung von neuen Legierungen ist eine Entkoh-

lung von über 0,01% unzulässig. 

Demzufolge müsste der Vorschmelzzyklus gänzlich vermieden werden, damit die Probe 

nicht schon vor dem eigentlichen Messzyklus entkohlt. Doch wie in Abbildung 6-21 und in 

Abbildung 6-22 dargestellt, ist ein Vorschmelzen der DTA-Probe unbedingt nötig. Folglich 

ist die Entkohlungsproblematik und die Notwendigkeit des Vorschmelzens der Proben ein 

absolutes Knock-Out Kriterium für die DTA-Methode bei niedrig legierten Stählen. 

Diese Erkenntnis ist auch der Grund für die Favorisierung der DSC-Methode, wo aufgrund 

eines Flächenkontaktes zwischen Probe und Thermoelement kein Vorschmelzen notwendig 

ist und der rohe Originalzustand der Probe gemessen wird. Außerdem wurde für die weitere 

Methodenentwicklung der DSC und des HT-LSCM das Modelllegierungssystem geändert, 

wie bereits in Kapitel 6.1 beschrieben. Das für die DIL und DTA Methodenentwicklung ver-

wendete Fe – C – 0,1%Si – 1,25%Mn (+AlDesox.) Legierungssystem M1 bis 4 zeichnete sich 

im Nachhinein durch eine schlechte Probenqualität und eine besondere Entkohlungsemp-

findlichkeit aus, welche durch den niedrigen Gehalt an sauerstoffaffinen Legierungselemen-

ten wie Al und Si besonders begünstigt wird. 

Die DTA hat jedoch im Vergleich zur DSC-Methode eine Berechtigung bei hoch legierten 

Stählen wie TRIP/TWIP-Stählen, diverse Werkzeugstähle und vor allem höher Mangan              

legierte Stählen. Bei diesen Stählen neigen die Legierungselemente, vor allem Mangan beim 

Aufschmelzen stark abzudampfen. Dieser Mangandampf ist für die Platin DSC-

Messsensoren und Thermoelemente „Gift“ und zerstört diese. Da DTA Sensoren hingegen 

deutlich billiger und robuster sind, können unter der Verwendung von speziellen Deckeln, 

entsprechende Untersuchungen solcher Stähle durchgeführt werden. Auch ist die Entkoh-

lungsproblematik bei hochlegierten Stählen mit stark sauerstoffaffinen Elementen deutlich 

geringer, sodass der Verlust beim Vorschmelzen „in Kauf“ genommen werden kann. 
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Die Bewertung der praktischen DTA Methodenentwicklung anhand von vier Modelllegie-

rungen, die ebenfalls mit dem DIL untersucht wurden, zeigt folgenden Potentiale und              

Einschränkungen auf. Die dabei getroffenen Erkenntnisse basieren stark auf den bereits in 

der Literatur in Kapitel 4.3.3 beschriebenen Informationen. 

 

Zusammenfassung des Potentials der DTA-Methode mit der STA409PG: 

• Erkennung von peritektischen Stählen und deren Lage bezüglich cA, cB und cC anhand 

eines signifikanten peritektischen Peaks. 

• Bestimmung der Gleichgewichtstemperaturen von TSolid, TPerit.
Start, TPerit.

Ende und TLiquid. 

• Hohe Messgenauigkeit und Reproduzierbarkeit bei allen fest-flüssig Phasenumwand-

lungen, die mit einer deutlichen Enthalpieänderung einhergehen. 

• Unabhängigkeit des Ausgangszustand des Probenmaterials (roh oder geschmiedet) 

und eine einfache Probenfertigung. 

• DTA-Messsensoren sind deutlich billiger und auch robuster als Platin DSC-

Messsensoren und eigenen sich somit zur Untersuchung von höher legierten Stählen, 

bei dehnen Legierungselemente beim Aufschmelzen abdampfen. 
 

Einschränkungen und Nachteile der DTA-Methode mit der STA409PG: 

• Ein Vorschmelzzyklus vor der eigentlichen DTA-Messung ist absolut notwendig. Erst 

danach herrscht ein guter Kontakt zwischen der Probe und dem Tiegel mit dem             

Thermoelement und es ist zulässig eine gültige DTA-Messung durchzuführen. Jedoch 

führt dieses Vorschmelzen selbst bei besten Bedingungen immer zu einer kleinen        

Entkohlung der Probe und stellt somit für niedrig legierte Stähle ein absolutes Knock-
Out Kriterium für die DTA-Methode dar! 

• Die Bestimmung der Gleichgewichtstemperaturen von TPerit.
Ende und TLiquid ist durch die 

notwendige Heizratenvariation mit drei verschieden Heizraten und jeweils neuen Pro-

ben entsprechend aufwendig. 

• Die Messauflösung der DTA-Methode ist für die Untersuchung der γδ Umwandlung 

zu gering, besonders wenn sich die niedrige Enthalpieänderung dieser fest-fest            

Umwandlung über ein größeres Temperaturintervall verteilt. Die Bestimmung der 

γ+δδ Umwandlung ist praktisch unmöglich. 

Neben diesen Potentialen und Einschränkungen bestehen sehr viele Gemeinsamkeiten 

zwischen der DTA und DSC Methode, wie z.B. die in Kapitel 7.2 beschrieben Mehrpunkt-

Temperaturkalibrierung und die in Kapitel 7.3 beschrieben DTA/DSC-Signalentstehung. 
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6.4 DSC 

Die Dynamische-Wärmestrom-Differenz-Kalorimetrie (DSC) ist eine direkte Weiterentwick-

lung der DTA, wobei sich dies primär auf die Konstruktion des in Abbildung 6-29 dargestell-

ten Messsensors bezieht. Die DSC-Methode sowie wichtige Erkenntnisse aus der Literatur 

sind theoretisch beschrieben in Kapitel 4.3.4. Verwendet wurde für diese Arbeit, gleich wie 

bei den DTA-Messungen in Kapitel 6.3, ein Anlage zur Simultanen-Thermischen-Analyse 

(STA) der Firma NETZSCH Gerätebau GmbH des Typs STA409PG Luxx, Baujahr 2003, am 

Lehrstuhl für Eisen- und Stahlmetallurgie, abgebildet in Abbildung 6-19.  

Jedoch handelt es sich bei dieser verwendeten Anlage um keine „vollwertige Wärmestrom-

DSC“, da anlagentechnisch keine Zentrierung des DSC-Messsensors im Ofen möglich ist, 

wie vom Prinzip her in Abbildung 4-25 dargestellt ist. Da es sich bei der STA409PG Luxx um 

ein Multifunktionsgerät handelt, bei dem simultan permanent die Gewichtsänderung der  

Probe gemessen wird, ist eine freie Beweglichkeit des DSC-TG Messsensors in der Anlage            

notwendig. Eine Fixierung des Messsensors würde die Waage in der Anlage blockieren und 

ist auch nicht anlagentechnisch vorgesehen. Dadurch ist jedoch der Messsensor konstrukti-

onsbedingt nicht immer auf der gleichen Position im Ofen, und es können daher keine repro-

duzierbaren DSC-Lehrkurven sowie kalorische Messungen durchgeführt werden. Auch 

gewährleistet der einfache SiC-Ofen der STA409PG Luxx kein stabiles Temperaturfeld, wel-

ches ebenfalls dafür notwendig wäre. D.h. die durchgeführten Untersuchungen entsprechen 

hinsichtlich der Umwandlungstemperatur und der Bestimmung und Auflösung von Phasen-

umwandlungen jener von DSC-Messungen. Jedoch sind mangels der zuvor beschriebenen 

Einschränkungen reproduzierbare und somit gültige Messungen der Umwandlungsenthalpie 

ΔH und spezifischen Wärmekapazitäten cp nicht möglich. 

Der primäre Vorteil der DSC-Methode besteht in dem guten thermischen Kontakt zwischen 

Probe, Probenschale und DSC-Messsensor durch den Flächenkontakt von Beginn an der 

Messung. Dies wird erreicht durch die ebene Konstruktion der Auflagefläche des DSC-

Messsensors, der Verwendung von flachen Probenschalen und plangeschliffenen Proben, 

wie rechts oben in Abbildung 6-29 dargestellt. Die Abmessungen der quaderförmigen             

Proben sind an die sich bildende Schmelzperle so angepasst, sodass das erstmalige               

Aufschmelzen direkt für die DSC-Messung verwendet werden kann. Dabei wird das DSC-

Messsignal nicht negativ durch das Aufschmelzverhalten beeinflusst, im Gegensatz zu den 

in Abbildung 6-21 und Abbildung 6-22 dargestellten DTA-Messungen. 
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Rein zur Analyse des Aufschmelzverhaltens (große Enthalpieänderung), wären durchaus 

kleinere Probenmassen von 10 bis 25mg aufgrund deren noch geringeren Trägheit zu wäh-

len. Zur Untersuchung der Festkörperphasenumwandlungen (niedrige Enthalpieänderung), 

wären hingegen größere Probenmassen von 100 bis 250mg aufgrund deren stärkerer Signa-

le von Vorteil. Die ausgewählte Kombination von 50mg Proben und 10K/min stellt einen gu-

ten Kompromiss dar, um alle Phasenumwandlungen gleichzeitig mit einer DSC-Messung zu 

untersuchen. Für die durchgeführten Versuche im Rahmen der Methodenentwicklung wurde 

folgendes Setup erarbeitet: 
 

• Argon-Schutzgasatmosphäre mit 40ml/min, mit 3x zu vorigen Evakuieren und Spülen, 

• SiC-Ofen, Typ-S Thermoelemente, max. Temperatur 1.550°C, 

• DSC-TG Probenträger mit Typ-S Thermoelementen, 

• 50mg Proben, geschnitten mittels Nassschleiftrennmaschine, entgratet und  

              feingeschliffen,  Abmessungen: 2,1 x 2,1 x 1,5mm    

              (spezial 250mg Probe für fest-fest Untersuchungen: 3,5 x 3,5 x 2,6mm) 

• Al2O3 DSC-Probenschalen (Di= 6,8mm) mit Al2O3 Deckel mit Loch. 

• Referenz, leerer Al2O3 DSC-Probenschalen mit Deckel, 

• Getter: Zirkon-Ringe und Titan-Bleche im Ofen 

• Mehrpunkt-Temperaturkalibrierung, wie in Kapitel 7.2 beschrieben. 

• Zeit-Temperatur-Programm, wie in Abbildung 6-30 visualisiert: 

o schnelles Aufheizen mit 30K/min auf mind. > 400°C, damit die Getter wirken. 

o isotherm Halten für 15min, 50-100°C unterhalb der zu erwartenden                      
α→γ+α Umwandlung 

o Messsegment der α→γ Umwandlung mit 10K/min, bis 50-100°C über deren Ende.  

o schnelles Aufheizen mit 20K/min, bis zu 50-70°C unterhalb der nächsten zu                     
erwartenden Hochtemperatur-Umwandlung (Tγ→γ+δ, oder TPerit., oder TSolid.). 

o isotherm Halten für 5min im Hochtemperaturbereich. 

o Messsegment der Hochtemperatur-Umwandlung mit 10K/min, bis 15-25°C             
über TLiquid 

o Bei Bedarf eines zweiten Aufschmelzzyklus (z.B. Kontrolle der Reproduzierbarkeit): 

• schnelles Abkühlen mit -20K/min auf -150°C unterhalb der δ→γ Umwandlung oder der              
Solidustemperatur (damit diese trotz Unterkühlung) vollständig abläuft. 

• schnelles Wiederaufheizen mit 20K/min, bis zur gleichen Haltetemperatur im Hochtem-
peraturbereich mit 5min isothermen Halten, sowie Wiederholung des Messsegment der 
Hochtemperatur-Umwandlung mit 10K/min, bis 15-25°C über TLiquid. 

o schnelles Abkühlen mit -20K/min bis 1000°C, dann mit -30K/min bis RT. 
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Eine Besonderheit der in Abbildung 6-31 dargestellten Aufschmelzmessungen ist, dass 

es sich dabei nicht um die rohen Messdaten handelt, sondern bereits um eine signal- und 

somit heizratenkorrigierte Darstellung. Die numerischen DSC Signalkorrektur, welche detail-

liert in Kapitel 7.4 beschrieben ist, rechnet den Einfluss der Messbedingungen (in diesem 

Fall eine Heizrate von 10K/min und eine Probenmasse von 50mg) und der Anlage (thermi-

scher Kontakt zwischen dem System Thermoelemente-Probenträger-Tiegel-Probe) aus dem 

DSC-Signal heraus. Das somit berechnete korrigierte Aufschmelzsignal entspricht bereits 

den Gleichgewichtsbedingungen (= 0 K/Min) und kann direkt ausgewertet werden.  

Im Vergleich zur DTA-Methode ist somit keine Heizratenvariation (5-10-15 K/Min) wie in 

Abbildung 6-23 dargestellt, notwendig um die Gleichgewichtsumwandlungstemperaturen zu 

bestimmen. Die Umwandlungstemperaturen TSolid und TPerit.
Start, welche jeweils den Umwand-

lungsbeginn einer fest-flüssig Umwandlung beschreiben, sind unabhängig von der Heizrate 

und somit auch von der DSC Signalkorrektur. Die niedrigenergetischen αγ und γ+δ Fest-

körperumwandlungen können ebenfalls direkt anhand der rohen DSC-Messung ohne Signal-

korrektur ausgewertet werden, da diese Umwandlungen nur minimal und somit vernach-

lässigbar durch die verwendete Heizrate beeinflusst werden.  

Auch die Messempfindlichkeit der DSC-Methode für kleine Enthalpieänderungen ist im 

Vergleich zur DTA-Methode signifikant höher. So können auch niedrigenergetische Festkör-

perumwandlungen, d.h die αα+γγ und die γγ+δδ oder L+γ+δ Umwandlung unter-

sucht werden, wie exemplarisch in Abbildung 6-31 dargestellt. In Spezialfällen, wo das 

Interesse an schwer zu untersuchenden Festkörperumwandlungen liegt, z.B. ein γ→δ+γ→δ 

Umwandlung, die sich über mehrere hundert °C erstreckt, empfiehlt es sich optional 250mg 

Proben zu verwenden, um diese niedrigenergetischen Effekte besser aufzulösen. So wurde 

bei der Untersuchung des Systems Fe - hoch Si - 0,15%C, dargestellt in Abbildung 8-5, 

ab einem Si-Gehalt von 2,2% die γ→δ+γ Umwandlung mittels 250mg Proben untersucht. 

Basierend auf den ersten DSC-Messungen von Abbildung 6-31 wurde in Folge das  

gesamte pseudo-binären Fe – C – 1%Si, wie bereits in der FactSage Berechnung in Abbil-
dung 6-6 visualisiert, experimentell untersucht. Die entsprechenden Ergebnisse dieser und 

auch weiterführender Untersuchungen des ternären Fe-C-Si Systems sind in Kapitel 8.3 und 

auch im Anhang D zusammengestellt. Die Bewertung der praktischen DSC Methodenent-

wicklung anhand von drei Modelllegierungen, die ebenfalls mit dem HT-LSCM untersucht 

wurden, zeigt folgende Potentiale und Einschränkungen auf. Die dabei getroffenen Erkennt-

nisse basieren stark auf den bereits in der Literatur in Kapitel 4.3.4 beschriebenen Informa-

tionen. Die Ergebnisse dieser Methodenentwicklung sind publiziert in den Veröffentlichungen 

[118,119]. 
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Zusammenfassung des Potentials der DSC-Methode mit der STA409PG: 

• Eindeutiges Erkennung von peritektischen Stählen und deren Lage bezüglich cA, cB 

und cC anhand eines signifikanten peritektischen Peaks. 

• Bestimmung aller Gleichgewichtstemperaturen, d.h. TCurie, Tαγ
Start, Tαγ

Ende, Tγδ
Start, 

Tγδ
Ende, TSolid, TPerit.

Start, TPerit.
Ende und TLiquid mit nur einer Messung. Dies wird ermöglicht 

mithilfe einer numerischen Signalkorrektur, wie in Kapitel 7.4 beschrieben. 

• Sehr hohe Messgenauigkeit und Reproduzierbarkeit bei allen fest-flüssig Phasenum-

wandlungen, die mit einer deutlichen Enthalpieänderung einhergehen und gute Mess-

genauigkeit bei allen fest-fest Phasenumwandlungen, die nur eine geringere 

Enthalpieänderung zeigen. 

• Unabhängigkeit des Ausgangszustand des Probenmaterials (roh oder geschmiedet) 

und eine einfache Probenfertigung.  

• Keine bzw. nur minimale Oxidations- / Entkohlungsprobematik und keine Reaktionen 

der Probe mit der Al2O3-Probenschale. Sichere Untersuchung des originalen Proben-

zustandes durch das nur einmalige Aufschmelzen der Proben. 
 

 

Die Einschränkungen und Nachteile der DSC-Methode mit der STA409PG: 

• Deutlich teurerer Platin DSC-Messsensor, der auch sehr empfindlich gegen Verun-

reinigungen, sowie thermische und mechanische Belastungen ist.  

• Kleine DSC-Proben, die etwas aufwendiger sind in der Fertigung, im Vergleich zu 

DTA-Proben. Aufgrund der Kleinheit der Proben besteht ebenfalls eine Entkohlungsge-

fahr, sofern keine Maßnahmen, wie in Kapitel 7.1 beschrieben, getroffen werden. 

• Die Messauflösung und auch die numerische Signalkorrektur sind immer abhängig von 

der vorliegenden Enthalpieänderung. So können Festköperumwandlungen mit einer 

geringen Enthalpieänderung tendenziell schlechter aufgelöst werden. Gerade Phasen-

gebiete mit einer minimalen Enthalpieänderung, z.B. kleine eingeschnürte Austenitge-

biete in Stählen mit starken Ferrit-Bildnern (z.B. hoch Si-Stähle) lassen sich mit der 

DSC-Methode nur bedingt auflösen.  

• Aufgrund der Durchführung der DSC-Messungen auf einer Anlage zur Simultanen-

Thermischen-Analyse sind keine Messungen von kalorischen Daten möglich. 
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6.5 HT-LSCM (als TOA) 

Die Funktionsweise des HT-LSCM ist allgemein beschrieben in Kapitel 4.2.1. Verwendet 

wurde für diese Arbeit ein YONEKURA VL 2000 DX mit SVF17SP der Firma Yonekura MFG 

Co, Baujahr 2010, am Lehrstuhl für Eisen- und Stahlmetallurgie, abgebildet in Abbildung 
4-1. Eine Besonderheit des elliptischen Hochtemperatur-Infrarot-Ofens in Leoben ist dessen 

Spiegelkonstruktion, welche ein möglichst flaches und gleichmäßiges Temperaturprofil in der 

Probe ergibt. Durch dieses gleichmäßige Temperaturprofil bildet sich beim Aufschmelzen der 

Stahlprobe aufgrund deren Oberflächenspannung sofort eine runde Schmelzperle. Infolge 

der stark gekrümmten Oberfläche sind weitere Beobachtungen der Probe nicht sinnvoll. 

Die „Konzentrische-Erstarrungs-Methode“ mit dem partiellen Aufschmelzen der Probe, wie 

in Abbildung 4-3 dargestellt, ist aufgrund der anderen Ofenkonstruktion (flaches Tempera-

turprofil) nicht möglich. Jedoch lassen sich mit dem HT-LSCM in Leoben gut Aufheizexperi-

mente bis zum partiellen Aufschmelzen der Probe durchführen. Diese gleichgewichtsnahen 

Untersuchungen von peritektischen Stählen sind auch Inhalt der folgenden durchgeführten 

Methodenentwicklung. Die Proben- und Versuchsvorbereitung sowie das Setup sind ähnlich 

den anderen Verfahren der thermischen Analyse (DTA/DSC, DIL). Für die durchgeführten 

Versuche im Rahmen der Methodenentwicklung wurde folgendes Setup verwendet: 

 

• Argon-Schutzgasatmosphäre, mit zuvorigem Evakuieren und Spülen 

• Platin-Probenhalter mit Typ-S Thermoelement 

• Aluminiumoxidtiegel, rund, Di= 6,5mm, dargestellt in der Mitte von Abbildung 4-2. 

• Proben, 4x4x1mm, poliert, aber nicht geätzt (rohe HFU-Probe, siehe Anhang A),                    

eine im HT-LSCM bereits eingebaute Probe ist in Abbildung 6-33 dargestellt. 

• Zeit-Temperatur-Programm, auch skizziert in Abbildung 6-32: 

o Schnelles Aufheizen mit 500 K/min auf 1.350°C (ca. 100°C unterhalb der ersten zu 
erwartenden Hochtemperaturphasenumwandlung), um Versuchszeit zu sparen und 
die Oxidationsgefahr der Probe zu reduzieren. 

o Isothermes Halten von  5min zum Temperaturausgleich der Probe und des Ofens. 

o Messsegment mit einer Heizrate von 10K/min, bis die Probenoberfläche flüssig ist. 

o Freies Abkühlen bis zur Raumtemperatur (Abkühlmessung hat keine Bedeutung) 

• Aufnahme eines Videos mit 15 Bilder/sek und einer Auflösung von 1024 x 1024 Pixel. 
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Vergleich zur (instrumentierten) Probentemperatur einen um 30°C zu hohen Wert an.           

Infolgedessen wurden von den aufgenommenen Videos im Nachhinein alle aufgezeichneten 

Temperaturen korrigiert.  

Während der HT-LSCM Versuche wurden zwar Notizen gemacht, die eigentliche Auswer-

tung erfolgte aber erst im Nachhinein anhand der aufgenommenen Videos. Ein wichtiger 

Vorgang vor dem eigentlichen Messzyklus fand beim isothermen Halten auf 1.350°C statt. 

Dabei wurde zuerst ein schnell wachsendes Austenitkorn beobachtet, dessen Wachstum 

nach ca. 3 Minuten zum Stillstand kommt. Sobald sich das Kornwachstum stabilisiert hat, 

wird mittels der x/y-Manipulation des Probenhalters im Ofen eine Position für die weiteren 

Beobachtungen auf der Probe ausgewählt. Diese Position sollte dabei das Zentrum der Pro-

be zeigen, ein möglichst gleichmäßige Korngröße aufweisen und keine Fehlstellen wie Po-

ren, kleine Lunker, Verwerfungen im Korn oder Präparationsfehler (Kratzer) aufweisen. 

Weiters ist es besonders wichtig, dass die Probe planparallel aufliegt, um ein scharfes Bild 

zu beobachten und ein „Wandern“ der Probe beim Aufheizen auszuschließen.  

Zuletzt ist auch die Auswahl des optischen Okulars, in Abhängigkeit der Korngröße, ent-

scheidend für die Aufnahme des Bildausschnitts während der HT-LSCM Aufnahme. Da es 

beim folgenden Aufheizen zu einem weiteren starken Kornwachstum kam, wurde schon im 

Voraus ein möglichst kleines Okular (Nr. 5), mit einer niedrigen Vergrößerung gewählt, um 

einen entsprechend großen Bildausschnitt auf der Probe zu beobachten. Während des ei-

gentlichen Mess-/Aufnahmesegmentes von 1.350°C bis zum Erreichen des Aufschmelzens 

wurde mit konstanten 10K/min Aufheizgeschwindigkeit die Probenoberfläche und somit die 

Gefügeentwicklung ohne Veränderungen der Position und der Vergrößerung aufgenommen. 

Da nach dem Aufschmelzen der Probe im HT-LSCM keine weiteren Untersuchungen mehr 

möglich waren, wurden alle Versuche abgebrochen, sobald die Probenoberfläche mit einem 

flüssigen Schmelzfilmes überzogen war.  

Dieser Versuchsablauf, der ausschließlich darauf ausgerichtet ist die Phasenumwandlun-

gen im Gleichgewicht zu untersuchen, entspricht somit einer Thermo-Optischen-Analyse, 

bzw. Thermomikroskopie, wie in Kapitel 4.3.6 beschrieben. 

Die erste Untersuchung in Abbildung 6-34 zeigt sechs ausgewählte Aufnahmen (A1-I bis 

A1-VI) von der Modellegierung Si-3, die links von cA liegt, zusammen mit der DSC-Messung 

und der Visualisierung der Messergebnisse in einem pseudobinären Fe-C-1%Si Phasendia-

gramm. Dabei sind die Korngrenzen der sich neu gebildeten Phase jeweils rot nachgezeich-

net und in den einzelnen Körnern die entsprechende Phase (γ oder δ) eingetragen. Während 

des kontinuierlichen Aufheizens von 1.350°C bis 1406,5° zeigten sich  sowohl in der DSC-

Messung wie auch in der HT-LSCM Beobachtung keine Umwandlungen. Die DSC-Basislinie 
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Mit dem weiteren Aufheizen wächst der δ-Ferrit zu Lasten der γ-Phase, wie in den HT-

LSCM Teilbildern A1-III und A1-IV, dargestellt. Dabei zeigt sich die neu gebildete δ-Phase 

mit  einer Oberfläche, die verglichen mit der strukturierten Oberfläche der bereits vorhande-

nen γ-Körner, glatt erscheint. Bei 1460,6°C nimmt das DSC-Signal wieder ab und bildet eine 

gerade Basislinie, was den Abschluss der γ+δδ Umwandlung anzeigt. Das korrespondie-

rende HT-LSCM Teilbild A1-V, welches nur mehr neu gebildete δ-Ferrit Körner zeigt, bestä-

tigt dies. Diese δ-Ferrit Körner sind aufgrund des starken Kornwachstums bei diesen hohen 

Temperaturen so groß, dass sich innerhalb des Sichtfeldes kein vollständiges δ-Korn darstel-

len lässt. Diese ausschließlich lokale, mikroskopische Betrachtung des Gefüges ist auch ein 

entscheidender Nachteil der TOA, da nicht ausgeschlossen werden kann, dass auf einer an-

deren Position (außerhalb diese Sichtfeldes) noch ein γ-Phase vorliegt, bzw. die Probe 

schon anfängt aufzuschmelzen. Entsprechende Versuchswiederholungen zeigten, dass das 

beobachtete lokale Verhalten dem globalen entspricht. Ein Verändern des Okulares und  

somit der Vergrößerung, oder der Position auf der Probe wurde bewusst nicht durchgeführt, 

um die kontinuierliche Video-Aufzeichnung der Gefügeentwicklung nicht zu stören. 

Beim weiteren Aufheizen beginnen die δ-Ferrit Körner aufzuschmelzen, wie im HT-LSCM 

Teilbild A1-VI dargestellt. Der Schmelzbeginn im DSC-Signal zeigt sich durch einen starken 

endothermen Anstieg bei 1481,1°C, welcher der Solidustemperatur entspricht. Der HT-LSCM 

Versuch wurde damals wenige °C über der Solidustemperatur abgebrochen, sobald die Pro-

benoberfläche vollständig mit Schmelze überzogen war. Allgemein gilt: Bei einem weiteren 

Aufheizen würde die Probe im HT-LSCM Tiegel und wie bei der DSC vollständig aufschmel-

zen und einen Stahltropfen bilden, der aufgrund der stark gewölbten Oberfläche keine weite-

ren Untersuchungen aufgrund der mangelnden optische Fokussierung mehr ermöglicht. 

Das DSC-Signal entspricht beim weiteren Aufheizen einem typischen Schmelzpeak einer 

Binären-, bzw. Multikomponentenlegierung, mit einem ausgeprägten fest-flüssig Zweipha-

sengebiet. Während die signalkorrigierte Peakspitze des DSC-Signals der Liquidustempera-

tur entspricht, ist es mit dem HT-LSCM nicht möglich diese zu bestimmen. Die HT-LSCM 

Untersuchungen ergänzen sich perfekt mit den DSC-Messungen und zeigen für die unter-

suchte Modelllegierung Si-3 eindeutig folgende Umwandlungssequenz auf: 

γ → γ+δ → δ → L+δ → L 

Dies entspricht nach Tabelle 2-4 einer Legierung links von cA, im Bereich I, was auch der 

thermodynamischen Berechnung rechts oben in Abbildung 6-34 zeigt. Die Abweichungen 

der FactSage [SGTE2007] Berechnung von der DSC-Messung sind geringer als +/- 10°C. 

Der vollständige Ablauf der γδ Umwandlung im Festen und das reine δ-Ferrit Phasenge-

biet ist charakteristisch für diese Legierung. 
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Eine Legierung rechts von cC, im Legierungsbereich IV (= primär γ), würde beim Auf-

schmelzen (γL+γ) sowohl im DSC-Signal als auch in den HT-LSCM Bilder ein vergleichba-

res Verhalten zeigen, wie eine Legierung links von cA, im Bereich I, nur ohne γδ 

Umwandlung. In beiden Fällen handelt es sich um das Aufschmelzen eines einphasigen Ge-

füges (δL+δ oder γL+γ) ohne weiteren Umwandlungen im fest-flüssig Zweiphasengebiet. 

 

Die zweite Untersuchung in Abbildung 6-35 zeigt die Modellegierung Si-5, die zwischen 

cA und cB, im Bereich II, liegt und somit ein hypo-peritektisches Verhalten zeigt. Zu Beginn 

verläuft das DSC-Signal und die Gefügeentwicklung, dargestellt in den HT-LSCM Teilbilden 

A2-I, -II und -III, vergleichbar wie bei der Modelllegierung Si-3, siehe Teilbilder A1-I, -II und -

III. Die erste Abweichung von der DSC-Basislinie bei 1441,4°C zeigt  den Beginn der γγ+δ 

Umwandlung an. Mit dem weiteren Aufheizen wächst der δ-Ferrit zu Lasten der γ-Phase, wie 

in den HT-LSCM Teilbildern A2-II und A2-III dargestellt. Ohne dass im DSC-Signal das leicht 

erhöhte Signalniveau der γδ Umwandlung wieder abfällt, findet bei 1470,4°C eine senk-

rechter steiler separater Peak statt, dessen Peakspitze bei 1473,4°C liegt. Dieser Peak, wird 

durch die peritektische Phasenumwandlung verursacht, die einer Phasenumwandlung                  

1. Ordnung entspricht und Folge eines Enthalpiesprunges ist. 

Das HT-LSCM Teilbild A2-IV zeigt das γ+δ Gefüge unmittelbar vor der peritektischen Pha-

senumwandlung. Beim Übergang von Teilbild A2-IV auf -V wird innerhalb von 2°C die γ-

Phase flüssig, während die δ-Phase bestehen bleibt. Diese Visualisierung ist der optische 

Nachweis der peritektische Phasenumwandlung δ+γ→L+δ. Beim weiteren Aufheizen begin-

nen die bestehenden δ-Ferrit Körner aufzuschmelzen, wie im HT-LSCM Teilbild A2-VI dar-

gestellt, wo bereits die gesamte Oberfläche mit flüssiger Phase überzogen ist. Dies ist 

wiederum das Ende der HT-LSCM Untersuchung. Die DSC-Messung hingegen zeigt beim 

weiteren Aufheizen das vollständige Aufschmelzen (L+δL) der Legierung und bei 1512,3°C 

die Liquidustemperatur. Die experimentell ermittelte Umwandlungssequenz von Si-5 lautet: 

γ → γ+δ → L+δ → L 

Die schwarzen Punkte in den HT-LSCM Aufnahmen sind kleine Poren im Material und ha-

ben keinen Einfluss auf die Phasentransformationen. Die Abweichungen der FactSage 

[SGTE2007] Berechnung von der DSC-Messung sind geringer als +/- 10°C. Die direkte 

Visualisierung der peritektischen Phasenumwandlung δ+γ→L+δ im HT-LSCM, die innerhalb 

von 2°C abläuft, im Zusammenhang mit dem signifikanten peritektischen Peak in der DSC-

Messung ist charakteristisch für alle Legierungen zwischen cA und cB und das Highlight 

dieser Untersuchung. 
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HT-LSCM wiederum keine weiteren Beobachtungen überhalb der Solidustemperatur möglich 

sind, zeigt die DSC-Messung zwischen der Solidus- und Liquidustemperatur deutlich einen 

separaten scharfen Peak. Dieser Peak, deren Beginn bei 1474,1°C liegt, wird durch die peri-

tektische Phasenumwandlung L+γ→L+δ verursacht, deren Ende bei 1476,0°C ist. Wenn die-

se Umwandlung abgeschlossen ist, liegt ein L+δ fest-flüssig Zweiphasengebiet vor, welches 

mit zunehmender Temperatur aufschmilzt, bis bei 1506,8°C die Liquidustemperatur erreicht 

ist. Die experimentell ermittelte Umwandlungssequenz von Si-6 lautet: 

γ → γ+L → L+δ → L 

 

Alle Phasenumwandlungen, die überhalb der Solidustemperatur stattfinden, können wie 

beim Dilatometer auch nicht mit dem HT-LSCM beobachtet werden. Daher ist es mit dieser 

Methode auch nicht möglich festzustellen, ob eine unbekannte Legierung zwischen cB und cC 

im Bereich III, oder rechts von cC im Bereich IV liegt. In beiden Fällen zeigt sich bis zum Auf-

schmelzen ausschließlich ein 100%γ-Gefüge. Die peritektische Phasenumwandlung im fest-

flüssig Zweiphasengebiet zwischen cB und cC kann hingegen ausschließlich nur mit der DTA- 

und DSC-Methode gemessen werden. 

 

 

Abbildung 6-36: HT-LSCM Untersuchung der Legierung  Si-6   (Fe – 0,26%C – 0,99%Si). 

γ

T = 1400°C x5   200μmx5   200μm

γ

γ γ
γ

γ

γ

γ
γ

γ

γ

γ

γ

γγ

γγ

γ

γ

T = 1460°C x5   200μmx5   200μm

γ

γ

γ

γ γ

γ

T = 1465°C x5   200μmx5   200μm

γ

γ

γA3-I A3-IIIA3-II

Si-6: Bereich III  = zwischen cB und cC
Legierung Si-6 [N-IV(A)]  Fe - 0,26%C – 0,99%Si 

TSolid

TLiquid

TPerit.

Fe  – C – 1%Si 

Kohlenstoff, Massen-%
0 0.1 0.2 0.3 0.4

Te
m

pe
ra

tu
r, 

°C

1300

1350

1400

1450

1500

1550

cA
cB

δ+
γ

L+δ

γ

L

δ
δ+γ+L

L+γ

Si
-6

FactSage 6.2 
SGTE2007

TSolid

TLiquid

TPerit.

Fe  – C – 1%Si 

Kohlenstoff, Massen-%
0 0.1 0.2 0.3 0.4

Te
m

pe
ra

tu
r, 

°C

1300

1350

1400

1450

1500

1550

cA
cB

δ+
γ

L+δ

γ

L

δ
δ+γ+L

L+γ

Si
-6

FactSage 6.2 
SGTE2007

1400 1420 1440 1460 1480 1500 1520

0.0

0.5

1.0

1.5

2.0

Peak: 1476,0°C
Peak: 1506,8°C

Onset*: 1474,1°C

Onset*: 1457,6°C

↓exo

TSolid

L+δ LL+γ
TLiquid

T P
er

it.

A3-I
A3-II

γ

A3-IIID
SC

-S
ig

na
lco

rr
,μ

V
/m

g

Temperatur, °C

T = 1470°CT = 1456°CT = 1400°C

Dissertation Presoly  Seite 185 



PRAKTISCHE EVALUIERUNG VON AUSGEWÄHLTEN LABORMETHODEN  

Die Bewertung der praktischen HT-LSCM Methodenentwicklung anhand dreier Modellle-

gierungen, die ebenfalls mit der DSC untersucht wurden, zeigt folgenden Potentiale und Ein-

schränkungen auf. Die dabei getroffenen Erkenntnisse basieren stark auf den bereits in der 

Literatur in Kapitel 4.2.1 beschriebenen Informationen. 
 

Zusammenfassung des Potentials der HT-LSCM-Methode: 

• Visualisierung aller Phasenumwandlungen und Gefügeänderungen bis zum beginnen-

den Aufschmelzen der jeweiligen Legierung. 

• Direkte Visualisierung der peritektischen Phasenumwandlung γ+δδ+L  

• Da die Proben nur partiell aufgeschmolzen werden, können die Tiegel mehrmals 

verwendet werden. 

• Sehr schnelle Versuche mit äußerst kurzer Versuchsdauer 
 

Einschränkungen und Nachteile HT-LSCM-Methode sind, wie folgt: 

• Aufheizmessungen nur bis zum Aufschmelzen der Probe.  

• Im Gegensatz zur DIL und DTA/DSC Methode, wo eine Eigenschaftsänderung der ge-

samten Probe gemessen wird, wird beim HT-LSCM nur ein lokaler mikroskopischer 

Ausschnitt untersucht. Wenn sich HT-LSCM Untersuchung reproduzieren lassen und 

das Probenmaterial dementsprechend homogen ist, entspricht das lokale Verhalten 

dem globalen. Diese „Beweisführung“ muss jedoch bei der Probe angetreten werden. 

• Bei gänzlich unbekannten Legierungen ist es rein optisch oft schwierig, die Phasenzu-

gehörigkeit (α-, γ-, δ-Fe) der beobachteten Gefügebestandteile zu erkennen, bzw. zu 

unterscheiden. Besonders bei einphasigen Gefügen ist die Unterscheidung zwischen 

100%γ und 100%α/δ besonders schwierig. Diese kann oft nur aus der Historie des Ma-

terials beim Aufheizen/Abkühlen und der Erfahrung abgeleitet werden. 

• Die Ausgangskorngröße in der Probe ist relevant für die optische Analyse. Ein grob-

körniges Gefüge ist zu vermeiden, da durch das starke Kornwachstum im Hochtempe-

raturbereich schnell die Körner größer als das Sichtfeld des Mikroskops werden. 

• Wie schon in der Literatur beschrieben, ist die Temperaturmessung mit erhöhten 

Abweichungen verbunden und benötigt jeweils eine extra temperatur- und probenab-

hängige Referenzierung mit einer instrumentierten Probe. 

• Höhere Anforderungen werden an die Probenqualität gestellt. So soll das Probenmate-

rial möglichst feinkörnig homogen und porenfrei sein, sowie die Probenpräparation 

planparallel und kratzerfrei poliert erfolgen. 
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6.6  Bewertung der Labormethodenevaluierung  

Eine Zusammenfassung und Bewertung der Labormethodenevaluierung sowie die im 

Fe-C System zu messende Phasenumwandlungen sind in Tabelle 6-4 zusammengestellt. 

Die DSC-Methode stellt sich dabei eindeutig als Methode mit dem größten Potential heraus.  

Ausschlaggebend dafür ist das eindeutige Erkennen von peritektischen Stählen und 

deren Lage bezüglich cA, cB und cC anhand eines signifikanten peritektischen Peaks. 

DSC-Messungen erlauben somit eine direkte Klassifizierung der unterschiedlichen 

Umwandlungscharakteristika im Fe-C System, wie in Tabelle 2-4 zusammengestellt. Auch 

können mit nur einer Messung alle Gleichgewichtstemperaturen, d.h. TCurie, Tαγ
Start, Tαγ

Ende, 

Tγδ
Start, Tγδ

Ende, TSolid, TPerit.
Start, TPerit.

Ende und TLiquid im Fe-C System, bzw. in deren legierten 

pseudo-binären Fe-C Systemen gemessen werden. Somit erweist sich die DSC als ideale 

Methode, um den Legierungseinfluss auf das Fe-C System zu untersuchen und neue 

vollständige Phasendiagramme zu erstellen. Dieses ist eine neue Erkenntnis, da es abseits 

dieser Arbeit noch keine Veröffentlichung gibt, welche die Verwendung von DSC Messungen 

zur systematischen Identifizierung von peritektischen Stählen beschreibt. 

Die DTA-Methode, welche die Vorgängermethode der neueren DSC ist, erwies sich zur 

Untersuchung von niedrigkohlenstoffhaltigen peritektischen Legierungen als ungeeignet. 

Grund dafür ist die geringere Messauflösung, besonders bei der Untersuchung von niedrig-

energetischen Festkörperumwandlungen und die Notwendigkeit eines Vorschmelzzyklus vor 

der eigentlichen DTA-Messung. Das Vorschmelzen der DTA-Probe, welches notwendig ist, 

um einen guten Kontakt zwischen Probe und Tiegel herzustellen, führt jedoch selbst unter 

besten Bedingungen immer zu einer kleinen Entkohlung der Probe und stellt somit gerade 

für niedrig legierte Stähle ein absolutes Knock-Out Kriterium für die DTA-Methode dar! 

Die DIL u. HT-LSCM Methode sind mit deren gewählten Setups Ergänzungsmethoden, die 

jedoch beide durch das Aufschmelzen der Probe, d.h. mit TSolid, TPerit beschränkt sind. 

Während das primäre Potential der DIL Methode die Bestimmung der γγ+δ Umwandlung 

ist, stellt die HT-LSCM Methode eine interessante Ergänzung dar, um die gemessenen  

Phasenumwandlungen mittels der DSC zu visualisieren. 

Weitere Vorteile der DSC-Methode sind die Unabhängigkeit vom Ausgangszustand des 

Probenmaterials (roh oder geschmiedet) bei Hochtemperaturmessungen, die einfache 

Probenfertigung und die gute Standardisier- und auch Automatisierbarkeit.  
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Tabelle 6-4: Zusammenfassung und Bewertung der Labormethodenevaluierung. 
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7 Vertiefung und Details zur DSC Methode 

Ergänzend zur anfänglichen Methodenevaluierung wurde eine intensive Vertiefung der 

DSC-Methode durchgeführt. Dabei war stets der Fokus auf die Untersuchung von                  

niedrigkohlenstoffhaltigen peritektischen Legierungen gerichtet. Die folgenden Erkenntnisse 

basieren direkt auf der in Kapitel 6.4 durchgeführten DSC-Methodenentwicklung und auf 

den in Kapitel 4.3.4 beschriebenen Erkenntnissen aus der Literatur. 

Die in den Unterkapiteln 7.1, 7.2, 7.3 und 7.5 beschriebenen Themen gelten sowohl für 

die DTA- wie auch für die DSC-Methode. Alleine die in Kapitel 7.4 beschriebene Signal-

korrektur trifft ausschließlich nur für die DSC-Methode zu. Die entsprechenden Vertiefungen 

und Details wurden zwar erarbeitet anhand der STA409PG Luxx der Firma NETZSCH              

Gerätebau GmbH, abgebildet in Abbildung 6-19, jedoch sind diese allgemeingültig für alle 

Hochtemperatur DTA- und DSC-Messungen.  

 

7.1 Maßnahmen zur Oxidation- und Entkohlungvermeidung 

Hochtemperaturmessungen zum Charakterisieren des Aufschmelzverhaltens von Stählen, 

besonders von niedriglegierten Stählen und niedrigkohlenstoffhaltigen peritektischen Legie-

rungen, stellen besonders hohe Anforderungen an die Anlage, die Schutzgasatmosphäre im 

Ofenraum und an die Schutzgasversorgung. Wie bereits bei der DTA und DSC-

Methodenentwicklung in Kapitel 6.3 und 6.4 beschrieben, ist die Kontrolle der Entkohlungs- 

bzw. Oxidationsgefahr der wichtigsten Punkt für die Durchführung von erfolgreichen                     

Messungen. Eine nicht erkannte Entkohlung, z.B. durch eine schlechte Schutzgasqualität 

Seite 190  Dissertation Presoly 



VERTIEFUNG UND DETAILS ZUR DSC METHODE 

(Qualitätsprobleme, Verbrauch der Getter…), oder eine Leckage der Anlage (Alterung der 

Dichtungen, Fehlbedienungen oder Risse im Ofenrohr…) ist besonders gefährlich, beson-

ders wenn dieser Prozess „schleichend“ stattfindet. Denn es ist anhand einer einzelnen 

DSC-Messung nicht zu erkennen, ob die ermittelten Phasenumwandlungen jene der gemes-

senen Legierung entsprechen, oder ob es sich dabei um einen bereits entkohlten und somit 

veränderten Probenzustand handelt. 

 In Abbildung 6-27 ist eine Entkohlung um -0,02%C anhand des Modelllegierungssys-

tems-M idealisiert dargestellt. Dabei führt die Entkohlung zu einem starken Abfall von Tγδ
Start 

und Tγδ
Ende,  zu einem starken Anstieg von TSolid und zu einem leichten Anstieg von TLiquid. 

Bei Legierung zwischen cA und cB bleibt TPerit.
Start, solange konstant, solange die Peritektikale 

nicht verlassen wird.  Mit zunehmender Entkohlung Richtung cA wird jedoch der peritektische 

Peak kleiner und Tγδ
Start tiefer.  

Gerade bei einer neuen Legierung, bei der die Phasenumwandlungen und auch das              

entsprechende pseudobinäre Fe-C System nicht bekannt ist, ist somit auch der „Startpunkt“ 

einer möglichen Entkohlung unbekannt und diese besonders schwer festzustellen. Eine 

Quantifizierung der Entkohlung unter realen Versuchsbedingungen ist besonders schwierig, 

da diese abhängig ist vom aktuellen Anlagenzustand, der Gasversorgung aber auch von der 

Legierungslage und deren Legierungselementen. Da die 50mg DSC-Proben für eine nach-

trägliche chemische Analyse zu klein sind, sind LECO-Untersuchungen, wie in Abbildung 
6-28 anhand von DTA-Proben dargestellt, nicht möglich. Dementsprechend kommt neben 

der Entkohlungvermeidung auch deren Erkennung eine große Bedeutung zu.  

 

Maßnahmen zur Oxidation- und Entkohlungvermeidung sind: 

• Mehrmaliges (3x) Evakuieren und Ar-Spülen vor dem Versuchsbeginn, 

• Argon-Schutzgasatmosphäre mit einer definierten Spülgasrate, 

• hochqualitative Schutzgasversorgung (Argon 6.0, druckdichte Edelstahlleitungen), 

• sehr gut gewarteter Anlagenzustand mit minimaler Leckrate, 

• Verwendung von Oxisorb- und Hydrosorb-Gasreinigungspatrone, 

• Verwendung von immer frischen Ti- und Zr-Gettern direkt unterhalb der Probe,  

• möglichst schnelles Zeit-Temperatur-Programm ohne langen Haltezeiten auf hohen 

Temperaturen oder sehr langsamen Heizraten, 

• chemisch stabile Tiegel (z.B. keine Al2O3 Tiegel bei hoch Ti haltigen Legierungen). 
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Wie bereits in Kapitel 6.3 bei der DTA-Methodenentwicklung beschrieben, ist selbst bei 

besten Anlagenbedingungen immer von einer minimalen Entkohlung von ~0,01%C beim 

Aufschmelzen von niedriglegierten Stählen auszugehen. Dieser Wert gilt für sämtliche ther-

moanalytische Methoden im Hochtemperaturbereich, wo sehr kleine Stahlproben aufge-

schmolzen werden und tritt auch in sauerstofffreien Schutzgasatmosphären auf. Der 

entsprechende Mechanismus der Hochtemperaturentkohlung in reinen Argonatmosphären 

ist derzeit nicht ausreichend beschrieben. Eine mögliche Erklärung ist ein Kohlenstoffverlust 

aufgrund des Konzentrationsgradienten zwischen Probe (hoher Kohlenstoffgehalt) und der 

sich ständig erneuernden Schutzgasatmosphäre (kohlenstoff- und auch sauerstofffrei) der zu 

einer „Diffusionsentkohlung“ führt. Diese wird durch die hohe Mobilität des Kohlenstoffes bei 

hohen Temperaturen, sowie durch den kontinuierlichen Spülgasdurchfluss begünstigt. 

Diese „Diffusionsentkohlung“ lässt sich zwar nicht vermeiden, jedoch durch ein angepass-

tes Zeit-Temperatur-Programm ohne langen Haltezeiten auf hohen Temperaturen oder der 

Verwendung von sehr langsamen Heizraten, sowie einer tendenziell geringeren Schutzgas-

spülrate positiv beeinflussen. Im Gegensatz dazu lässt sich die „Oxidationsentkohlung“ [211], 

die zu einem zusätzlichen Kohlenstoffabbau führt, durch die Reduzierung des Rest- bzw. 

Lecksauerstoffgehaltes vollständig vermeiden.  

Im Folgenden werden die Maßnahmen zur Vermeidung einer „Oxidationsentkohlung“ im 

Detail beschrieben. Bei all diesen Maßnahmen geht es immer darum den Rest- bzw. Leck-

sauerstoffgehalt zu minimieren. So hat die Auswahl der Schutzgasqualität einen sehr großen 

Einfluss, wie der in Tabelle 7-1 zusammengestellte Unterschied zwischen den Qualitäten          

Argon 5.0 und 6.0 zeigt. Um extrem niedrige Sauerstoffgehalte zu erreichen, ist Argon 6.0 zu 

wählen und sind zusätzlich Gasreinigungspatronen [212] zu verwenden. 

 

Tabelle 7-1: Schutzgasqualitäten Argon 5.0 und 6.0 von Linde Gas [213]. 

Qualität 
Argon 5.0 Argon 6.0 

Spuren 
Reinheit > 99,999% > 99,9999% 

O2 < 2 ppm < 0,5 ppm 

N2 < 5 ppm < 0,5 ppm 

H2O < 3 ppm < 0,5 ppm 

 

Es gibt zwei Arten von Gasreinigungspatronen, sogenannte Oxi- und Hydrosorbpatronen 

[214], die eine zusätzliches Schutzgasreinigung unmittelbar vor der Anlage durchführen. In 

Anhang B, wo die praktische DSC-Versuchsdurchführung beschrieben ist, zeigen die          

Abbildungen B-8 und B-10 die Schutzgasversorgung inklusive der Gasreinigungspatronen. 
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Das Nachreinigungsprinzip des Hydrosorb beruht auf der Adsorption von Feuchtigkeit an 

einem speziell behandelten hochreaktiven Molekularsieb. Dabei wird ein Restgehalt an 

Feuchtigkeit < 0,3 ppm erreicht. Das Nachreinigungsprinzip des Oxisorb beruht auf der 

Chemisorption von Sauerstoff an einer reaktiven Chromverbindung, wobei der dabei erreich-

bare Restgehalt an Sauerstoff < 0,1 ppm beträgt. Im unbeladenen Oxisorb ist das Chrom 

zweiwertig, im beladenen/oxidierten sechswertig. Diese Reaktion zeigt sich durch einen        

Farbumschlag der Patrone von grün nach braun. Da das Oxisorb selbst Feuchtigkeit in          

erheblichem Ausmaß adsorbiert, was wiederrum deren Wirkungsgrad senkt, ist das Vor-

schalten einer Hydrosorb-Patrone wichtig.  

Neben dem entsprechend hochreinen Schutzgas sind auch möglichst kurze Gasleitungen 

aus Edelstahl zu verwenden, mit ausschließlich metallischen Verschraubungen (ohne              

Teflon), deren Druckdichtheit regenmäßig überprüft wird. Zusätzlich zur Gasversorgung 

spielt der Anlagenzustand der DSC (STA409PG Luxx) eine sehr große Rolle. Die Anlage ver-

fügt über zahlreiche Dichtungen, wobei der oberen und unteren Ofenrohrdichtung aufgrund 

der thermischen Belastung am meisten Bedeutung zukommt. Der entscheidende Kennwert, 

um den Anlagenzustand und die Gasdichtheit zu beurteilen, ist die sogenannte Leckrate.  

Die Leckrate wird bestimmt, indem sämtliche Gasein- und ausgänge der (kalten) Anlage 

gasdicht geschlossen werden und dann die Anlage vollständig evakuiert wird. Nach mehre-

ren Minuten Evakuieren wird die Vakuumpumpe abgeschalten, und der Unterdruck in der 

Anlage gemessen. Ist binnen eines halben Tages kein Druckanstieg erkennbar, so ist die 

Leckrate entsprechend minimal und die Anlage druckdicht. Kommt es jedoch bei diesem 

Test zu einem Druckanstieg in der abgeschlossenen Anlage, so ist von einer deutlichen Oxi-

dationsgefahr während der Versuche auszugehen. Zu beachten ist, dass selbst bei kleinsten 

Leckagen trotz einer permanenten Ar- Schutzgasspülung im Messbetrieb Leckluft eintritt, 

wobei sich dieser Effekt beim Aufheizen der Anlage aufgrund des „Kamineffekts“ verstärkt. 

Daher ist in diesem Fall immer eine entsprechende Leckratensuche und Instandsetzung 

durchzuführen, bevor wieder Messungen ausgeführt werden können. Auch ist der Leckraten-

test in regelmäßigen Abständen (1x pro Monat) zu wiederholen, da dieser einfache Test am 

besten den Zustand der Anlage wiederspiegelt.  

Vor der eigentlichen Messung ist die fertig bestückte Anlage 3x vollständig zu evakuieren 

und mit Argon zu fluten, und dann noch vor dem Versuchsbeginn mindestens 45 Minuten zu 

spülen, wie auch im Zeit-Temperatur-Programm in Abbildung 6-30 visualisiert. Die entspre-

chende praktische Durchführung ist ausführlich in Anhang B in Kapitel 2.2, im Punkt 8 und 

9 beschrieben. Das gezielte Evakuieren und Spülen einer vakuumdichten Anlage ist die         

effektivste Maßnahme, um die Restatmosphäre aus der Anlage zu entfernen.  
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Die finale Maßnahme, bevor der Ar-Schutzgasstrom im Kontakt mit der Probe kommt, ist 

der Einsatz von metallischen Gettern im Ofenraum direkt unterhalb des DSC-Sensors, wie in 

Abbildung 6-29 dargestellt. Dafür eigenen sich nur Metalle mit einem sehr hohen Schmelz-

punkt (deutlich > 1.550°C) und einer sehr starken Sauerstoffaffinität. Laut Richardson-

Ellingham Diagramm [215] ist die Reihenfolge der Sauerstoffaffinität (negativeres ΔG) wie 

folgt: Ti > Al > Zr.  D.h. Zirkon hat die höchste Affinität zu Sauerstoff und auch den höchsten 

Schmelzpunkt von 1.855°C. Aluminium scheidet aufgrund seines niedrigen Schmelzpunktes 

von 660°C als Gettermaterial aus, und Titan ist mit einem Schmelzpunkt von 1.668°C eben-

falls geeignet, jedoch weniger effektiv als Zirkon. 

Wie in Abbildung 6-29 dargestellt, werden sowohl Titanchips (billige Blechstreifen) auf 

dem Wärmeschutzschild und Zirkonring unmittelbar unterhalb des DSC-Probenträgers ver-

wendet. Nach jeder Messung werden die Getter, deren Oberfläche oxidiert ist ausgetauscht 

bzw. händisch überschliffen, sodass wieder eine metallisch blanke Oberfläche vorliegt. Das 

Verwenden von metallischen Gettern im Ofenraum ist im Anhang B, Kapitel 2.2, im Punkt 5 
und 6 praktisch beschrieben. Die in Abbildung 7-3 und Abbildung 7-4 dargestellte Abgas-

messung während einer DSC-Messung zeigt deutlich, die einsetzende Wirkung der metalli-

schen Getter beim Erreichen einer Temperatur von >335°C. Generell gilt: je höher die 

Temperatur, desto besser wirkt der Getter. Deshalb ist es zielführend zu Beginn möglichst 

schnell (+30K/Min) aufzuheizen, um die Wirkung des Getter zu aktivieren. 

Trotz all dieser Maßnahmen kann es zu einer ungewünschten Oxidationsentkohlung 

kommen, wobei diese primär durch Leckagen oder Fehlbedingungen (z.B. eine zu kurze 

Spülzeit) verursacht wird. Daher ist es besonders wichtig, dies zu diagnostizieren, damit kei-

ne ungültigen Messungen ausgewertet werden. 

 

Möglichkeiten zur Erkennung einer Oxidationsentkohlung sind: 

• farbliche Veränderungen der Proben (gelb, braun, blau bis schwarz), 

• signifikante TG-Zunahme, 

• wiederholtes Messen von bekannten Legierungen, 

• wiederholtes in-situ Aufschmelzen der gleichen Probe und Auswertung der Verände-

rung der Phasenumwandlungen beim Wiederaufschmelzen, 

• wiederholtes Messen einer neuen Probe mit einem schnelleren oder langsameren           

Zeit-Temperatur-Programm, 

• Abgasmessungen mit einem Sauerstoffanalysator oder einem Massenspektrometer. 
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Die Entkohlung konnte durch zahlreichen Anlagenverbesserungen bei der STA409PG, 

vorallem durch den Einsatz von metallischen Gettern, deutlich vermindert werden. So fand 

bei den ersten DTA-Messungen, wie in Abbildung 6-28 dargestellt, noch ein Kohlenstoffver-

lust (mittels LECO bestimmt) bei einem zweimaligen Aufschmelzen von 0,04%C statt. Bei 

den in Abbildung 7-2 dargestellten DSC-Messungen war hingegen der Kohlenstoffverlust 

(bestimmt mittels den Anstieg der Peakspitze) beim zweimaligen Aufschmelzen > 0,02%C. 

Eine weitere Möglichkeit zur Erkennung einer Oxidationsproblematik sind Abgasmessun-

gen am Ofenkopf der Anlage. Abbildung 7-3 und Abbildung 7-4 zeigen simultan eine DSC 

und eine Sauerstoffmessungen mit einem extra installierten ZIROX SGM5T Sauerstoffmess-

gerät. Die Sauerstoffmessung, die auf den jeweiligen Schutzgasdurchfluss kalibriert ist, zeigt 

deutlich, dass im kalten Zustand der Sauerstoffgehalt am Anlagenausgang um die 10ppm 

beträgt, obwohl am Anlageneingang der Sauerstoffgehalt des Argons 6.0 nach den Gasrei-

nigungspatrone unter 0,2ppm lag. Trotz einer augenscheinlich vakuumdichten Anlage kommt 

es innerhalb dieser bis zum Gasausgang am Ofenkopf zu einem deutlichen Anstieg des 

Restsauerstoffgehalts, wobei alle Werte unter 10 ppm für eine dementsprechend komplexe 

Anlage mit vielen Dichtflächen sehr gut sind. 

 

 

Abbildung 7-3: Simultane DSC und Abgasanalyse – gesamter Messzyklus. 
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Abbildung 7-4: Simultane DSC und Abgasanalyse – im Detail beim Aufheizen. 

 

Diese Messung im kalten Zustand zeigt jedoch deutlich den dringenden Bedarf an                 

wirkungsvollen Gettern im Ofenraum. Die Detaildarstellung des Aufheizens in Abbildung 7-4 

zeigt, wie mit ansteigender Temperatur ab 100°C die Getter zur wirken beginnen, ab 340°C 

der Restsauerstoffgehalt im Bereich von 10-6ppm liegt und bei Temperaturen über 600°C 

Gehalte von 10-12ppm erreicht werden. Beim weiteren Aufheizen auf 1.550°C fallen die            

Werte sogar auf 10-15ppm, während beim Abkühlen die Werte wieder auf dem Anfangsgehalt 

knapp unter 10ppm ansteigen.  

Diese simultane Messung ist ein eindrucksvoller Beweis, für die Wirkung und Notwendig-

keit der in Abbildung 6-29 dargestellten Ti- und Zr-Getter direkt unterhalb des DSC-

Probenträgers. Der Einsatz eines Sauerstoffmessgerätes eignet sich auch gut zur Anlagen-

optimierung. Im regulären Messbetrieb wurde jedoch keine Sauerstoffmessung durchgeführt, 

da diese einerseits nicht zur Verfügung stand, anderseits aufgrund der Beeinflussung des 

Gasstromes die TG-Messung der STA409PG hätte stören können. 

Abschließend muss erwähnt werden, dass auch die chemische Stabilität des Tiegel-

materials einen Einfluss auf die Messung und die Oxidationsgefahr der zu untersuchenden 

Legierung hat. In der gesamten thermischen Analyse wird, wie auch bei der Methodenent-

wicklung in Kapitel 6, regulär immer nur Al2O3 als Tiegelmaterial für die Untersuchung von 

Stählen verwendet. Dieses Tiegelmaterial ist sehr gut verfügbar, preisgünstig und zeigt auch 

keine Reaktionen mit höher Si, Al und Mn legierten Stählen. 
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Theoretische Überlegungen, die auch in der Arbeit von Boettinger, W. J. et al. [143] durch-

geführt wurden, zeigen jedoch auf, dass es bei hoch Ti haltigen Legierungen zu einer Reduk-

tion des Al2O3 kommen kann. HSC Berechnungen [216] zeigen entsprechend Gleichung 
(7-1) auf, dass bei 1.500°C Al2O3 im Kontakt mit Ti nicht stabil ist, wie auch die negative 

Gibbs’ Energie und die Gleichgewichtskonstante K>1 anzeigen. Entsprechend Gleichung 
(7-2) und (7-3) und der positiven Gibbs‘ Energie sind hingegen ZrO2 und vor allem Y2O3 

thermodynamisch stabilere Tiegelmaterialien für die Verwendung bei hoch Ti haltigen Legie-

rungen. Dies gilt auch in beiden Fällen für hoch Al-haltige Legierungen, die problemlos in 

Al2O3 Tiegel gemessen werden können. 

 

Al2O3 + 3*Ti  3*TiO + 2*Al |bei 1.500°C   ΔG = -25,50    kJ/mol K= 5,640 (7-1) 

   ZrO2 + 2*Ti  2*TiO + Zr                          |bei 1.500°C ΔG = +13,51  kJ/mol K= 3,99E-001 (7-2) 

Y2O3 + 3*Ti  3*TiO + 2*Y |bei 1.500°C ΔG = +265,54 kJ/mol K= 1,50E-008 (7-3) 

 

 

7.2 Kalibrierung, Justierung und Messgenauigkeit 

Sowohl DTA- wie auch DSC-Messsensoren sind aus regulären Typ-S Thermoelementen 

(Pt-Pt10Rh) aufgebaut. Die Konstruktion der entsprechenden Messsensoren ist in Abbil-
dung 4-16 und Abbildung 4-25 dargestellt und erlaubt Messungen bis 1.600°C. Die ver-

wendeten Thermoelemente erlauben zwar bei aufeinanderfolgenden Messungen eine hohe 

Wiederholpräzision, jedoch ist deren Richtigkeit vorab durch eine entsprechende Tempera-

turkalibrierung zu bestimmen. Die Temperaturkalibrierung dient somit der Korrektur von            

tatsächlich gemessenen Werten des jeweiligen Thermoelementes zu wahren Temperatur-

werten des Kalibrierungselementes. Die Kalibrierung der Temperaturmessung ist in der 

Norm DIN 51007 [134], wie folgt, definiert: 
 

„Die Einrichtungen zur Erfassung der Probentemperatur müssen vor der Messung kalibriert 

werden. Zur Kalibrierung sind nur Kristallumwandlungen und das Schmelzen genügend reiner 

Substanzen geeignet (= Phasenumwandlung 1. Ordnung). Die Umwandlungen dürfen im               

betrachteten Temperaturbereich nicht durch zusätzliche Phasenänderungen (z.B. Verdampfen, 

Sublimieren) oder chemische Reaktionen (z.B. Oxidation, Reaktionen mit dem Tiegelmaterial) 

gestört werden. Umwandlungen 2. Ordnung sind für die Temperaturkalibrierung ungeeignet.“ 
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Für die DTA- und DSC-Kalibrierung mit Al2O3-Tiegeln kommen ausschließlich hochreine 

Metalle in Frage. Tabelle 7-2 gibt einen Überblick über die zu verwendeten Elemente für die 

unterschiedlichen Temperaturbereiche. Von Eisen sind zwar die charakteristischen Kristall-

umwandlungen und der Schmelzpunkt aufgelistet, jedoch ist es praktisch unmöglich Reinei-

sen (ohne C, O und Spurenelemente) in ausreichender Qualität zu beziehen. Weiters ist 

Eisen sehr oxidationsempfindlich und somit nicht zur Kalibrierung geeignet.  

 

Tabelle 7-2: Kalibrierungselemente und deren Schmelzpunkte sowie Schmelzenthalpien [126,217]. 

Element TM ΔHM 

°C J/g 
Indium 156,6 -28,6 

Bismut 271,4 -53,1 

Aluminium 660,3 -397 

Eisen αγ 911,65 -18,14 

Silber 961,8 -104,6 

Gold 1064,2 -63,7 

Eisen γδ 1394,35 -15,27 

Nickel 1455 -290,4 

Kobalt 1495 -274,89 

Eisen 1537,85 -247,22 

Palladium 1554,8 -156,3 

 

Eine besondere Bedeutung in dieser Arbeit kommt dem Element Kobalt zu, dessen 

Schmelzpunkt TM bei 1.495°C der peritektischen Temperatur im Fe-C System entspricht. Ein 

weiterer Vorteil von Kobalt ist, dass dieses im Periodensystem Nachbar von Eisen ist und 

eine etwas geringere Sauerstoffaffinität aufweist. Abbildung 7-5 zeigt das Zeit-Temperatur-

Programm für die Kobaltkalibrierung. Dabei wird zuerst mit einem schnellen Vorschmelzzyk-

lus ein jeweils frisches Drahtstück von hochreinem Kobalt (99,999%) aufgeschmolzen, damit 

sich eine Schmelzperle bildet, die einen guten Tiegelkontakt hat. Da Kobalt jedoch eine sehr 

starke Unterkühlungsneigung hat, ist es notwendig nach dem Aufschmelzen auf 1.200°C ab-

zukühlen, damit die Kobaltprobe für den folgenden Messzyklus sicher erstarrt. Dann wird 

zwei Mal direkt hintereinander mit z.B. 10K/min das Aufschmelzverhalten gemessen. 

 Ausgewertet wird ausschließlich der Schmelzpunkt (= Phasenumwandlung 1. Ordnung)  

anhand der Onset-Temperatur. Abbildung 4-17 zeigt am Beispiel von Kobalt schematisch 

die Entstehung eines DTA/DSC-Messsignals und die Konstruktion des Onsets (= Tangen-

tenkonstruktion). Die praktische Onset-Auswertung mittels der Auswertesoftware (Proteus 

Thermal Analysis) ist im Anhang B in Kapitel 3.3.2 beschrieben. 
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Folgende Einflussfaktoren beeinflussen sehr stark die Ausbildung des DSC-Signals: 

• Heizrate 

• Masse der Probe 

• Art und Masse der Tiegel 

• Art und Durchflussmenge des Spülgases (Argon, Helium…) 

• Gerätetyp (Thermoelemente, DTA/DSC-Probenträger, Ofenkonstruktion, Kühlung…) 
 

Die entsprechende Auswahl der Einflussfaktoren ist essentiell für eine erfolgreiche Mes-

sung. Die Kalibrierung muss daher immer auf das folgende Messprogramm abgestimmt sein. 

Da die ermittelten Temperaturabweichungen zu den Kalibriersubstanzen, von dem jeweiligen 

Temperaturniveau abhängig sein, ist eine Kalibrierung bei verschiedenen Temperaturen und 

somit mit mehreren Kalibrierungssubstanzen, wie in Tabelle 7-2 zusammengestellt, notwen-

dig. Auf Basis dieser Mehrpunktkalibrierung wird ein Temperaturjustierungspolynom berech-

net, wobei der Bereich zwischen den Messpunkten interpoliert wird. Abbildung 7-7 zeigt 

links eine Zusammenstellung der Schmelzpunkte aus der Literatur und der experimentell   

ermittelten Daten. Auf dieser Basis wird eine Kalibrierungskurve berechnet, welche, wie 

rechts dargestellt, die Messsoftware intern zur Temperaturjustierung verwendet.  
 

  

Abbildung 7-7: Temperaturjustierungspolynom für 10 K/min. 

 

Nach der Normung in DIN 1319-1 [218] wird Justieren, wie folgt, definiert:  

„Einstellen oder Abgleichen eines Messgerätes, um systematische Messabweichungen so weit zu 

beseitigen, wie es für die vorgesehene Anwendung erforderlich ist. − Justierung erfordert einen Ein-

griff, der das Messgerät bleibend verändert.“ 
 

Während unter dem Begriff „Kalibrierung“ die Bestimmung der systematischen Messab-

weichung verstanden wird, beschreibt die „Justierung“ das Eleminieren dieser. Diese 

DTA/DSC-Anlagenjustierung ist jeweils nur gültig bei identischen Bedingungen. Nach der 

durchgeführten Justierung, ist diese durch eine „Re-Kalibrierungsmessung“ zu überprüfen. 

Dabei wird mit der justierten Anlage eine weitere Kalibrierungsmessung durchgeführt, um zu 
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bestimmen, ob die zuvorige systematische Messabweichung vollständig korrigiert ist. Ist die-

se nicht der Fall, so ist die das jeweilige Temperaturjustierungspolynom anzupassen. 

Da Typ-S Thermoelemente bei Hochtemperaturmessungen (T >1.200°C) einer deutlichen 

Alterung unterworfen sind, sind zur Kontrolle alle ~10-15 Messungen mit Re-

Kalibrierungsmessung mit Gold und Kobalt durchzuführen. Typischerweise nimmt mit zu-

nehmender Messanzahl die Thermospannung ab und die gemessene Temperatur sinkt, weil 

das Pt-Pt10Rh Thermoelement ausdiffundiert und sich der Rh-Konzentrationsunterschied 

ausgleicht. Dieser Alterungseffekt ist bei Hochtemperaturmessungen immer zu kontrollieren 

und gegebenenfalls nachzujustieren. Während in dieser Arbeit ausschließlich eine Tempera-

turkalibrierung und -justierung durchgeführt wurde, bestehen bei echten DSC-Anlagen, wie in 

der Literatur in Kapitel 4.3.4 beschrieben weitere Möglichkeiten. So ist bei einer Wär-

mestrom-DSC mit einer thermische Zentrierung und somit der Fixierung des Messsensors im 

Ofen auch eine  „Empfindlichkeits-Enthalpie“ Kalibrierung u. Justierung möglich, dabei wird 

die gemessene Peakfläche [µV*s/mg] einer Umwandlungsenthalpie [J/g] gegenübergestellt, 

wie in Abbildung 4-26 dargestellt. In diesem Fall kann auch mit einem Saphir-Standard 

auch eine Kalibrierung des cp
(T)-Verlauf durchgeführt werden. Weiterführende Literatur zum 

Thema DTA/DSC Kalibrierung und Justierung findet sich unter [126,136,143,219,220,221]. 

Die Messgenauigkeit beschreibt das Ausmaß der Übereinstimmung zwischen dem Mess-

ergebnis und einem wahren Wert der Messgröße. Dabei setzt sich die Messgenauigkeit aus 

der Richtigkeit und Präzision der Messergebnisse zusammen.  

Die Richtigkeit beschreibt quantitativ, wie nahe der Mittelwert mehrerer Messungen des-

selben Prüfstücks beim wahren Wert liegt. Dies wird regelmäßig vor Beginn und Ende einer 

Messserie (meist einmal je Woche = alle 6 bis 10 Messungen) durch eine „Re-Kalibrierungs-

messung“ mit Gold und Kobalt überprüft. Zeigen sich dabei Abweichungen, so wird die Jus-

tierung korrigiert. Die Präzision, bzw. die Wiederholpräzision ist definiert durch das Ausmaß 

der gegenseitigen Annäherung zwischen Ergebnissen aufeinanderfolgender Messungen 

derselben Messgröße, ausgeführt unter denselben Messbedingungen und Messverfahren 

[222,223]. Dies wird innerhalb einer Messserie durch die zufällige Auswahl einer Legierung, 

die dann dreimal gemessen wird, mit jeweils neuen Proben bestimmt, wie in Abbildung 7-8 

dargestellt. Durch diese beiden Maßnahmen (Re-Kalibrierung und Wiederholungsmessun-

gen) zum regelmäßigen Überprüfen der Richtigkeit und der Präzision wird die Qualität der 

Untersuchungen gewährleistet. 
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Die aufgelisteten zu erwartenden Genauigkeiten beziehen sich auf die Gesamtheit der  

Untersuchung. Ausgehend von der HFU-Legierungsherstellung, der chemischen Analyse, 

der DSC-Probenfertigung über das DSC Messsystem (jeweils ein neuer Tiegel, unterschied-

liche DSC-Messsensoren und Temperaturjustierungen), sowie der händischen Auswertung 

und Korrekturrechnung des DSC-Messsignales. Die angegebenen Standardabweichungen 

(+/-) basieren auf bisherigen Erfahrungswerten mit der entwickelten Methodik in dieser Arbeit 

und sind als Richtwert anzusehen. Die reine Wiederholpräzision von DSC-Messungen ist, 

wie in Abbildung 7-8 dargestellt, deutlich besser. Dabei sind bei aufeinanderfolgenden Mes-

sungen derselben Messgröße unter denselben Messbedingungen Standardabweichungen 

zu erreichen, die der Hälfte jener von Tabelle 7-3 entsprechen. 

Die zu erwartenden Messgenauigkeiten hängen dabei maßgeblich von der zu untersu-

chenden Phasenumwandlung ab, wie auch in Tabelle 7-3 ersichtlich. Die jeweilige Phasen-/ 

Enthalpieänderung bestimmt die DSC-Signalausbildung, wie in Kapitel 7.3 im Detail                 

beschrieben. So lassen sich fest-fest Phasenumwandlungen, besonders deren Enden 

(α+γγ und γ+δδ), aufgrund der geringen Enthalpieänderung weniger genau bestimmen 

als fest-flüssig Umwandlungen, die ein sehr starkes DSC-Signal zeigen. Die Phasenum-

wandlungen in einem Stahl lassen sich also umso genauer und einfacher bestimmen, je 

„konzentrierter“ die zu messende Phasenumwandlung ist (= hohes ΔH/ΔT-Verhältnis). 

Einen (indirekten) negativen Einfluss auf die Genauigkeit bei der Bestimmung der              

Umwandlungstemperaturen hat der Gehalt an unerwünschten Begleit- und Spurenelemente 

im Stahl. Höhere Konzentrationen an Schwefel, Phosphor und Bor führen zur Ausbildung 

von niedrig schmelzen Phasen, die in geringen Konzentrationen über einen sehr weiten 

Temperaturbereich vorliegen (= sehr niedriges ΔH/ΔT-Verhältnis). Dieses Phänomen ver-

schlechtert maßgeblich die Genauigkeit bei der Bestimmung der Solidustemperatur, wie in 

Abbildung 7-9 exemplarisch anhand eines hoch Bor-legierten Stahles dargestellt ist. Die 

DSC-Messung der Legierung Fe - 0,33%C - 0,32%Si - 1,29%Mn - 0,0145%B zeigt von 

~1.340°C bis 1.440°C ein sehr weit gestrecktest fest-flüssig Zweiphasengebiet. Die Detailan-

sicht davon lässt einen Schmelzbeginn bei 1.366,5°C erahnen, wobei die Änderung im DSC-

Signal nur minimal ist. Ein derartiges Verhalten unterscheidet sich deutlich von der Solidus-

temperatur von “reinen Laborlegierungen“, wie z.B. bei den Messungen des Fe-C-1%Si Sys-

tems, dargestellt in Abbildung 6-31 und Abbildung 6-36. Abbildung 7-10 zeigt von diesem 

Stahl ThermoCalc Berechnungen des Phasenanteils über die Temperatur mit und ohne Bor               

(Fe - 0,33%C - 0,32%Si - 1,29%Mn / 0,0145%B). Während ohne Bor die Solidustemp bei 

1445,9°C ist, sinkt die Temperatur auf nur noch 1134,5°C bei einem Gehalt von 0,0145% 

Bor. Die durchgeführte DSC-Messung, deren Solidustemperatur sich ab bei 1.366,5°C zeigt, 

entspricht somit einen flüssig-Phasenanteil von ~1,5% (sofern die ThermoCalc  Berechnung 
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7.3 DTA/DSC-Signalentstehung und deren Simulation 

Die Grundsätze der DTA/DSC-Signalentstehung sind in Kapitel 4.3.3 anhand des               

Aufschmelzens von Kobalt (=Phasenumwandlung 1. Ordnung) allgemeingültig beschrieben 

und in Abbildung 4-17 visualisiert. Diese vereinfachte Darstellung beschreibt jedoch nicht 

die Signalentstehung von Legierungen (Multikomponentensysteme) und den Einfluss des 

Messsystems auf das Messsignal selbst. Wie bereits bei der Temperaturkalibrierung- und 

Justierung in Kapitel 7.2 aufgezeigt, beeinflussen die Messbedingungen und Anlageneinstel-

lungen sehr stark die Signalausbildung. So stellt die DSC-Kobaltmessung in Abbildung 7-6 
eindrucksvoll den Einfluss der Heizrate und der Probenmasse auf das DSC-Signal dar.  

Eine Unterstützung zum Verständnis der Zusammenhänge zwischen den: 

• thermophysikalischen Eigenschaften der zu messenden Probe                                 
(= Phasenumwandlungen und der Temperatur-Enthalpie -Verlauf), 

• dem daraus entstehenden Messsignal in Abhängigkeit der Anlageneinstellungen, 

• der Auswertung der gemessenen Phasenumwandlungen und 

• der Ermittlung der Gleichgewichtsumwandlungstemperaturen 
 

bietet die DTA/DSC-Simulation an. Ist eine derartige Simulation an die jeweiligen Mess-

bedingung und Anlageneinstellung angepasst, so handelt es sich um ein sehr hilfreiches 

Werkzeug. So können die zu erwartenden Messsignale von unterschiedlichen Legierungen 

und deren Phasenumwandlungen berechnet werden. Dazu werden als Eingangsdaten aus-

schließlich die Temperatur-Enthalpie-Verläufe der zu berechnenden Legierungen benötigt. 

Auch können mit einer derartigen Simulation vereinfacht die Auswirkungen von Probenmas-

sen- und Heizratenvariationen auf das zu erwartende Messsignal simuliert werden.  

In dieser Arbeit wurde zur Simulation das Wärmestrom-Modell von Boettinger, W. J. et al. 

[143,224] verwendet, welches auf gewöhnlichen Differentialgleichungen basiert und nume-

risch zu lösen ist. Der entsprechende Code ist im Programm Mathematica realisiert und auf 

der NIST-Homepage (National Institute of Standards and Technology, USA) online gestellt 

[225]. Abbildung 7-11 zeigt zusammengestellt den Aufbau des Modells, die wichtigsten 

Gleichungen und die in dieser Arbeit gewählten Parameter. 

Komplexere DSC-Simulationen, die auch den Wärmefluss auf den DSC-Sensor zwischen 

Referenz und Probe, sowie den Einfluss der Probengeometrie und auch weitere Details 

beschreiben, sind in den folgenden Publikationen [226,227,228,229] veröffentlicht – wobei 

es sich dabei nur um eine beschränkte Auswahl von publizierten Modellen handelt. 
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Abbildung 7-11 zeigt den Aufbau des adaptierten Simulationsmodells von Boettinger, W. 

J. et al. [144,223]. Dabei werden ausschließlich die Probe in einem Al2O3-Tiegel und ein 

leerer Referenztiegel sowie deren beider Thermoelemente betrachtet. Das Referenzthermo-

element TR dient gleichzeitig für die Steuerung der Ofentemperatur und entspricht somit 

dieser. Die Temperatur-Enthalpie-Daten, die das Verhalten der Proben und somit die 

Phasenumwandlungen der Probe beschreiben, werden mittels FactSage oder ThermoCalc 

berechnet. Dabei handelt es sich jeweils um eine Gleichgewichtsberechnung der zu betrach-

teten Legierung, wobei die Temperatur-Enthalpie-Daten [J/g] in einem Intervall von 

mindestens 0,1°C ausgegeben werden. Weiters werden bei diesem Modell folgende 

Vereinfachungen getroffen: 

• Es wird ausschließlich der Wärmefluss zwischen der Probe und dem Probentiegel, 
zwischen dem Probentiegel und dem Referenztiegel (= Ofentemperatur) sowie 
zwischen dem Probentiegel und dessen Thermoelement betrachtet. 

• Thermische Gradienten in Probe, Tiegel und den Thermoelementen werden ignoriert. 

• Die Enthalpie-Daten sind reine temperaturabhängige Gleichgewichtsdaten ohne 
Transformationskinetik. 

• Die ermittelten Zeitkonstanten tS,C, tR,C, tT,C  gelten nur für dieses Gerätesetup und nur 
für den Hochtemperaturbereich. Eine allfällige Temperaturabhängigkeit der Zeit-
konstanten wird bei diesem Modell nicht berücksichtigt. 

 

Die drei Zeitkonstanten tS,C, tR,C, tT,C  beschreiben die charakteristische Reaktionszeit für den 

Wärmefluss zwischen den entsprechenden Teilen. Dabei gilt, je geringer die Reaktionszeit 

ist, desto geringer ist der Anlageneinfluss auf die Messung und desto höher ist die Auflösung 

und somit die Qualität des Messgerätes. Bestimmt wurden die Zeitkonstanten anhand des 

Aufschmelzsignals von Kobalt, wobei der simulierte Aufschmelzpeak durch eine Variation 

der Zeitkonstanten so lange an die reale Messung angepasst wurde, bis eine entsprechend 

gute Übereinstimmung herrschte. Die für die Simulation verwendeten Temperatur-Enthalpie-

Daten sind in Abbildung 4-17 dargestellt, während Abbildung 7-6 eine reale DSC-

Kobaltmessung zeigen. Die so ermittelten Zeitkonstanten, für die tT,C=0,5s < tS,C=1,5s < tR,C=5s 

gilt, wurden für die weiteren Simulationen verwendet.  

Ändert sich die Anlagenkonfiguration und das Messsetup, bzw. der Aufbau des DSC-

Sensors, sind auch die Zeitkonstanten jeweils neu zu bestimmen. So liegt bei diesem verein-

fachten Modell der Unterschied zwischen der Simulation eines DTA- und DSC-Signales, 

ausschließlich in der Verwendung der jeweils individuell an die Anlage angepassten Zeitkon-

stanten. Bei einer DSC sind aufgrund des guten thermischen Kontaktes zwischen Probe / 

Tiegel / Probenträger / Thermoelement, der geringe Proben- und Tiegelmassen, sowie dem 

wärmeleitenden DSC-Sensor aus dünnem Platinblech, die Zeitkonstanten gering. Im Gegen-

satz dazu können bei einer älteren DTA-Anlage die Zeitkonstanten bis zu 10x größer sein. 
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Abbildung 7-12 zeigt den Vergleich zwischen Simulation und Messung der peritektischen 

Modelllegierung Si-5 (Fe – 0,14%C – 0,98%Si) sowie die für die Simulation verwendeten 

Temperatur-Enthalpie-Daten. Für die Ausgabe der Simulationsergebnisse wurde TR auf der 

Abzisse und der Verlauf der Temperaturdifferenz ΔT= (TT-TR)*-1 auf der Ordinate aufgetra-

gen. Die Gegenüberstellung der beiden DSC-Signale zeigt die gute Übereinstimmung des 

Signalverlaufs zwischen der realen Messung (Rohdaten ohne Signalkorrektur) und der Simu-

lation. Der steile Peak bei Erreichen der peritektischen Temperatur (γ+δδ+L) ergibt sich 

durch den im Temperatur-Enthalpie-Verlauf auftretenden Enthalpiesprung. 

Die in Abbildung 7-12 erkennbaren Unterschiede zwischen der Messung und der Simula-

tion ergeben sich durch Abweichungen in den thermodynamischen Eingangsdaten für die 

Simulation (FactSage[SGTE2007]). Um eine gute Übereinstimmung beim peritektische Peak 

zu erreichen, wurden für dieses Diagramm die gesamten Enthalpiedaten um +2,4°C 

verschoben. Bei der γγ+δ Umwandlung und bei der Liquidustemperatur zeigen sich jedoch 

deutlich die Abweichungen aufgrund der fehlerhaften thermodynamischen Daten. 

Deutlich ist in Abbildung 7-12 der Einfluss der Heizrate (10K/min) auf die berechnete 

DSC-Peakspitze zu erkennen. Dieser zeigt sich durch den Temperaturunterschied zwischen 

der Liquidustemperatur TLiquid
GGW, die sich als Knick im Temperatur-Enthalpie-Verlauf präsen-

tiert, und der daraus berechneten Peakspitze TPeak. Diese DSC-Simulation ist somit auch ein 

deutlicher Beweis, dass die Peakspitze NICHT der Gleichgewichtsliquidustemperatur ent-

spricht. Diese Erkenntnis steht im Zusammenhang mit dem in Abbildung 6-23 dargestellten 

Diagramm, welches anhand einer DTA-Messung eines peritektischen Stahles den starken 

Heizrateneinfluss auf die Peakspitze TPeak aufzeigt. 

Um die vorgestellten einfachen DSC-Simulation zu validieren und deren Potential aufzu-

zeigen, wird eine Heizratenvariation mit 5 - 10 - 20 K/Min auf die Signalausbildung der peri-

tektischen Modelllegierung Si-5 betrachtet. Abbildung 7-13 zeigt den Vergleich zwischen 

den realen DSC-Messungen und der durchgeführten DSC-Simulation. Auch wenn sich die 

Temperaturen aufgrund der Abweichungen bei den thermodynamischen Eingangsdaten et-

was unterscheiden, kann der Heizrateneinfluss auf das DSC-Signal durch den Anstieg der 

Peakspitze mit zunehmender Heizrate sehr gut dargestellt werden,. Zwischen der Messung 

mit 5 und 20 K/Min ist der Temperaturanstieg der Peakspitze bei der realen Messung 6,1°C 

und bei der DSC-Simulation 5,7°C. Diese sehr gute Übereinstimmung, die innerhalb der zu 

erwartende Messgenauigkeiten liegt, sowie die gute visuelle Übereinstimmung der gemes-

senen und berechneten DSC-Signalverlaufs, bestätigen die Richtigkeit des verwendeten 

DSC-Simulationsmodells. 
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So zeigt sich, dass die leichten Knickpunkte der γγ+δδ Phasenumwandlung im         

Temperatur-Enthalpie-Verlauf ebenfalls zu einem nur sehr schwachen DSC-Signal führen, 

wie bereits in den Kapiteln 6.4 und 6.5 beschrieben. 

Der Enthalpiesprung der peritektischen Phasenumwandlung im Bereich II (γ+δL+γ+δ) 

und im Bereich III (L+γL+γ+δ) ist jeweils mit einer dickeren roten Linie markiert und ist                   

verantwortlich für die Ausbildung des sogenannten „peritektischen Peaks“ im DSC-Signal. 

Bei reinen binären Systemen (Fe-C, oder Fe-Ni…) ist beim Erreichen der Peritektikalen der                

Enthalpiesprung senkrecht und entspricht vollständig einer Phasenumwandlung 1. Ordnung. 

Diese Situation ist auch in Abbildung 4-17 anhand der Entstehung eines DTA/DSC-

Messsignals des Reinstoffes Kobalt visualisiert. Dieser themodynamische Zusammenhang 

ist auch der Grund, warum der charakteristische „peritektischen Peak“ von seinem Aufbau 

und dem starken Anstieg der Peakflanke jenen der Kalibrierungsmetallen (Au, Ag, Ni, Co…) 

entspricht, wie die DSC-Kobaltmessung in Abbildung 7-6 zeigt. 

Bei Multikomponentenlegierungen, wie jener des Fe - C - 1%Si Systems, kommt es hinge-

gen zur Ausbildung eines peritektischen 3-Phasenraumes (L+γ+δ). Dabei handel es sich 

auch um keine reine Phasenumwandlung 1. Ordnung mehr. Dieser zeigt sich dadurch, dass 

der Enthalpiesprung der peritektischen Phasenumwandlung keine senkrechte Gerade,             

sondern leicht geneigt ist, wie die dicke rote Linie in Abbildung 7-15 und Abbildung 7-16 

zeigt. Demzufolge enspricht der Beginn dieser Geraden TPerit
Start und dessen Ende                

TPerit
End. Die Peakspitze dieser Umwandlung im DSC-Signal wird durch das Messsystem             

beeinflusst und entspricht somit auch nicht direkt der Gleichgewichtstemperatur TPerit
End. 

Der Bereich des vollständige Auschmelzens (L+δL oder  L+γL) zeigt sowohl im Tem-

peratur-Enthalpie-Verlauf, wie auch im DSC-Signal jeweils einen gekrümmten Verlauf, was  

typisch ist für binäre und Multikomponentensysteme bei der Ausbildung eines Zweiphasen-

gebietes. Bei Legierungen im Bereich II (zwischen cA und cB) und im Bereich III (zwischen cB 

und cC) überschneidet sich das Ausklingen [e(-t/τ)] des jeweiligen peritektischen Peaks mit 

dem folgenden Auschmelzen (L+δL). Diese Überschneidung hat jedoch keinen Einfluss 

auf die eigentliche Messung und die Bestimmung der Phasenumwandlungen. Auch hängt die 

Ausbildung dieses „Durchhängers / Tiefpunkts“ zwischen den beiden Peakspitzen sehr stark 

von dem Messsystem und dessen Zeitkonstanten ab. 

Das Verständnis des Zusammenhangs zwischen der Entstehung des DSC-Signals, der 

Temperatur-Enthalpie-Daten und dem Phasendiagramm ist essentiell, um DSC-Messungen 

richtig zu interpretieren und auszuwerten. Die eingetragenen Markierungen (▲▼● ▄ ) zeigen 

in allen Diagrammen die jeweiligen Phasenumwandlungen an, wobei die schwarzen Markie-

rungen direkt die Gleichgewichtsumwandlungstemperaturen darstellen.  
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Dies trifft für alle Festkörperphasenumwandlungen zu, sowie für TSolid (δL+δ  oder  

γL+γ) und für TPerit
Start (γ+δL+γ+δ). Die grauen Markierungen in den DSC-Signalen hin-

gegen zeigen jene Punkte an, die durch das Messsystem beeinflusst sind und nicht der 

Gleichgewichtstemperatur entsprechen. Das ist in allen Legierungsbereichen jeweils TLiquid 

(L+δL  oder  L+γL), in den Bereichen II und III TPerit
End  (L+γ+δL+δ) und noch im Be-

reich III TPerit
Start (L+γL+γ+δ). Diese Phasenumwandlungen können aus dem DSC-Signal 

nicht direkt ausgewertet werden, sondern benötigen zur Bestimmung der Gleichgewichts-

umwandlungstemperaturen zuerst eine Signalkorrektur, wie in Kapitel 7.4 beschrieben. 

Die praktische Auswertung der DSC-Messsignale zur Bestimmung alle Phasen-

umwandlungen in Stählen und die Bedienung der Analysesoftware (NETZSCH Proteus                 

Thermal Analysis) ist detailliert in Anhang B, Kapitel 3.3 beschrieben. 

Die Betrachtungen zur Modelllegierung Si-3 (Fe – 0,08%C – 0,99%Si) die im Bereich I, 

links von cA liegt, sind in Abbildung 7-14 dargestellt. Die ensprechenden DSC + HT-LSCM 

Untersuchungen und die Gefügeinterpretation ist in Abbildung 6-34 visualisiert und im                

Kapitel 6.5 beschrieben. Die leichte Aufwölbung des DSC-Signals unmittelbar beim Beginn 

des Aufschmelzens ist ein Artefakt der Messung. 

Abbildung 7-15 und Abbildung 6-35 zeigen die Untersuchungen der Modelllegierung          

Si-5 (Fe – 0,14%C – 0,98%Si), die im Bereich II, zwischen cA und cB liegt. Diese Legierung 

wurde auch zur Methodenentwicklung der DSC-Simulation verwendet, wie in Abbildung 
7-12 und Abbildung 7-13 dargestellt.  

Abbildung 7-16 und Abbildung 6-36 stellen die Untersuchungen der Modelllegierung Si-6 

(Fe – 0,14%C – 0,98%Si) dar, die im Bereich III, zwischen cB und cC liegt. Bei dieser Legie-

rung zeigt sich deutlich ein Unterschied von 10,4°C zwischen der gemessenen und berech-

neten Solidustemperatur im DSC-Signal. Diese Differenz ergibt sich aufgrund einer 

fehlerhaften Abweichung in der SGTE2007 Datenbank. 

Zusammengefasst lässt sich festhalten, dass die DSC-Simulation mit dem adaptierten         

Modell von Boettinger, W. J. et al. [144,223] eine sehr hilfreiche Methode ist, um die             

DSC-Signalentstehung besser zu verstehen und richtig zu interpretieren. Auch lässt sich mit 

dieser Methode gut abschätzen, ob Festkörperphasenumwandlungen, die nur eine geringe 

Enthalpieänderung aufweisen, überhaupt mit der DSC-Methode messbar sind. Dies trifft z.B. 

bei höher Si-legierten Stählen auf, deren γ→δ+γ→δ Umwandlungen sich über mehrere       

hundert °C erstrecken und auch in der DSC-Simulation nur ein minimales Signal zeigen. Zu 

beachten ist, dass, wie in Abbildung 7-16 aufgezeigt, jede DSC-Simulation nur so gut ist, 

wie die thermodynamischen Daten der verwendeten Datenbank.   
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nur zutreffend für DSC-Messungen von Stählen im Hochtemperaturbereich mit einer Netzsch 

STA409PG. Für die Verwendung von anderen Anlagen und Fragestellungen (z.B. Alumini-

umlegierungen, oder auch Festkörperumwandlungen in Sonderstählen) kann die ideale 

Kombination von Probenmasse und Heizrate bei anderen Werten liegen. 

Um den Zusammenhang von Probenmasse und Heizrate auf das DSC-Signal besser zu 

verstehen, wurden gezieltle DSC-Simulationen von Parametervariationen durchgeführt. 

Dabei wurden für die DSC-Simulation immer die gleichen Parameter wie in Abbildung 7-11 

verwendet. Dies ist insofern eine Vereinfachung, da genaugenommen auch die drei Zeitkon-

stanten tS,C, tR,C, tT,C  von der Heizrate und der Probenmasse abhängig sind. 

Abbildung 7-13 zeigt eine Heizratenvariation der peritektischen Legierung Si-5 bei jeweils 

50mg Probenmasse. Dabei ist deutlich ersichtlich, dass mit zunehmender Heizrate die 

Signalstärke sowie die Verschiebung zu höheren Peaktemperaturen stark ansteigen. Jedoch 

ist auch ersichtlich, dass der Bereich („Tiefpunkt“) zwischen den beiden Peakspitzen mit 

zunehmenden Heizraten in Relation zu den Peakspitzen geringer wird, da bei höheren Heiz-

raten weniger Zeit zum Ausklingen [e(-t/τ)] des peritektischen Peaks zur Verfügung steht. So 

führt zwar eine höhere Heizrate zu einem stärkeren DSC-Signal, welches leichter zu messen 

ist, jedoch steigt auch die Gefahr der Peaküberlappung, was besonders bei Phasenumwand-

lungen zutrifft, die in einem engen Temperaturinverall zusammenliegen. D.h. eine höhere 

Heizrate erhöht die Signalstärke, wobei dadurch umgekehrt die Signalschärfe abnimmt. 

Die Auswirkung einer Probenmassenvariation bei jeweils 10K/min Heizrate ist anhand 

einer DSC-Simulation in Abbildung 7-17 visualisiert. Auf der linken Seite ist der Einfluss 

einer Probenmassenvariation (10mg bis 500mg) auf das absolute DSC-Signal (µV, bzw. 

entsprechendes ΔT) aufgetragen. Dabei zeigt sich ein starker Anstieg des DSC-Signales mit 

größer werdender Probenmasse und gleich wie bei der Heizratenvariation auch eine 

Verschiebung zu höheren Peaktemperaturen sowie eine deutliche Abnahme der Signal-

schärfe. Der Einfluss der Probenmasse auf die Signalschärfe ist auf der rechten Seite von 

Abbildung 7-17 visualisiert, bei der jeweils das spezifische DSC-Signal aufgetragen ist. Die 

Verwendung des spezifischen DSC-Signals (µV/mg) ist die typische Form der Darstellung 

aller DSC-Messungen (sowohl in dieser Arbeit, wie auch in der Literatur). Dabei zeigt sich 

eindeutig, wie die Signalschärfe mit zunehmender Probenmasse stark abnimmt (wobei im 

Extremfall bei Proben >>1g ein separater peritektische Peak überhaupt nicht mehr zu erken-

nen wäre). Anderseits ist wiederum eine gewisse Probenmasse notwendig, um überhaupt 

Phasenumwandlungen mit einem niedrigen ΔH/ΔT-Verhältnis messen zu können. So zeigt 

links in Abbildung 7-17 die 500mg Probe absolut gesehen das stärkste DSC-Signal bei der 

γγ+δ Umwandlung, während dies bei der 10mg Probe überhaupt nicht erkennbar ist. 
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Die Zusammenstellung in Abbildung 7-18 zeigt auch auf, dass die in dieser Arbeit           

verwendete Probenmasse von 50mg mit einer Heizrate von 10K/min eine hohe Signalschär-

fe bei einer ausreichenden Signalstärke kombiniert. Somit ist diese Auswahl eine ideale 

Kombination für die Messung aller Hochtemperaturphasenumwandlungen in Stählen mit nur 

einer DSC-Messung. Aufgrund der hohen Messauflösung von selbst geringen DSC-Signalen 

und der geringen Zeitkonstanten des verwendeten DSC-Messsensors, der in Abbildung 
4-25 dargestellt ist, kann diese relativ geringe Probenmasse von 50mg verwendet werden. 

Bei der Verwendung eines DTA-Messensors, wie in Abbildung 4-16 dargestellt, ist hingegen 

die Verwendung einer 100mg Probe zu empfehlen. 

Trotzdem ist die jeweils gewählte Kombination von Probenmasse und Heizrate immer ein 

Kompromiss, wie auch schon bei der Methodenentwicklung in Kapitel 6.4 beschrieben. So 

ist für die Untersuchung von schwierig zu messenden Festkörperumwandlungen mit einem-

niedrigen ΔH/ΔT-Verhältnis z.B. ein γ→δ+γ→δ Umwandlung, die sich über mehrere hundert 

°C erstreckt, die optionale Verwendung von  250mg Proben zu empfehlen, um diese niedrig-

energetischen Phasenumwandlung besser aufzulösen.  

So macht es auch durchaus Sinn, bei ausgewählten Fragestellungen eine Legierung mit 

zwei unterschiedlichen Kombinationen von Probenmassen und Heizraten zu untersuchen. 

Für diesen Fall ist die in Kapitel 7.4 beschriebene Signalkorrektur jeweils an die verwende-

ten Parameter anzupassen. Um das Zusammenspiel von Probenmasse und Heizrate besser 

zu verstehen und die Auswirkung auf das zu erwartende DSC-Signal vorab zu betrachten, ist 

die vorgestellte DSC-Simulation ein sehr nützliches Werkzeug. 

 

 

7.3.3 Simulationen einer Kohlenstoffvariation im Fe-C System   

Die Veränderung des zu erwartenden DSC-Signals bei einer Kohlenstoffvariation im 

binären Fe-C System ist in Abbildung 7-19 und Abbildung 7-20 dargestellt. Für diese DSC-

Simulation wurden die Parameter von Abbildung 7-11 verwendet, mit denen auch die in 

Kapitel 7.3.1 beschriebene Simulationen der Fe-C-Si Modelllegierungen durchgeführt 

wurden. Da das verwendete DSC-Simulationsmodell bei den untersuchten Modelllegierun-

gen eine sehr gute Übereinstimmung mit den realen Messungen zeigte, ist davon auszu-

gehen, dass auch die folgenden Simulationen der binären Fe-C Legierungen realistisch 

erfolgen. Im Vergleich zu den vorherigen DSC-Simulationen wurden für diese Berechnungen 

die Enthalpie-Temperaturdaten mit dem Programm ThermoCalc [TCFE6] berechnet, da bei 
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Die DSC-Simulation zeigt deutlich den Einfluss der Kohlenstofferhöhung auf das Fe-C 

System. So nimmt mit steigendem Kohlenstoffgehalt die Peakspitze des Liquiduspeaks kon-

tinuierlich ab, sowohl von der Temperatur als auch von der Peakhöhe, da sich die Schmelz-

wärme auf ein immer weiteres fest-flüssig Zweiphasengebiet verteilt. In einem viel stärkeren 

Ausmaß als die Peakspitze wandert auch der Peakbeginn (Onset) zu tieferen Temperaturen 

und auch die Peakflanke des Aufschmelzpeaks wird mit steigendem Kohlenstoffgehalt immer 

rundlicher, was für ein weiteres fest-flüssig Zweiphasengebiet typisch ist (= Bereich I). 

Beim einem Kohlenstoffgehaltes > cA bildet sich beim Erreichen der peritektischen Tempe-

ratur von 1494,6°C ein separater steiler peritektischer Peak aus, dessen Peakhöhe mit stei-

gendem Kohlenstoffgehalt ansteigt (= Bereich II). Die Unterscheidung einer Legierung 

unmittelbar links/rechts von cA ist im Detail in Abbildung 7-21 dargestellt. Dabei zeigt sich, 

die hohe Sensitivität der DSC-Methode, um kleinste Kohlenstoffunterschiede und peritekti-

sche Legierungen zwischen cA und cB zu erkennen. DSC-Messung von zwei Fe-C Legierun-

gen mit 0,087%C und 0,108%C sind in Abbildung 8-2 dargestellt und zeigen ebenfalls einen 

deutlichen Unterschied zwischen links/rechts von cA. Diese praktischen Messungen bestäti-

gen auch eine sehr gute Übereinstimmung mit der TCFE6-Datenbank, wobei nähere Details 

im Anhang H beschrieben sind. 

Wird bei einem weiter steigenden Kohlenstoffgehalt der Punkt cB überschritten, so zeigt 

das DSC-Signal ein Aufschmelzen vor dem peritektischen Peak (= Bereich III). Der Peakbe-

ginn des peritektischen Peaks bleibt hingegen unabhängig vom Kohlenstoffgehalt immer bei 

der gleichen Temperatur. Die Situation links/rechts von cB ist im Detail in Abbildung 7-22 

dargestellt. Dabei zeigt sich links cB noch ein γγ+δ Umwandlung, während rechts von cB 

bereits ein Aufschmelzen γγ+L stattfindet. Der peritektische Peak hingegen ist in beiden 

Fällen vorhanden und auch fast gleich groß. 

Rechts von cB wird mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt das fest-flüssig Zweiphasengebiet 

sehr weit und somit nimmt auch die Peakhöhe des peritektischen Peaks wieder ab, da sich 

die Phasenanteile und somit die Umwandlungsenthalpien anders verteilen. Die Ausbildung 

des peritektischen Peaks, d.h. der Anstieg der Peakflanke, die Höhe und auch das Ausklin-

gen hängen dabei sehr stark von den verwendeten Parametern ab (sowohl bei DSC-

Messungen, als auch bei der DSC-Simulation). Somit kann man ohne das Messsystem und 

das entsprechende Phasendiagramm exakt zu kennen, nur anhand der Ausbildung des 

peritektischen Peaks einer einzelnen Legierung, nicht auf die genaue Lage hinsichtlich der 

Entfernung von cB schließen. 

Die vorgestellte DSC-Simulationen einer Kohlenstoffvariation im Fe-C System zeigt deut-

lich auf, dass jede Legierungsposition ein charakteristisches DSC-Signal zeigt, an dem die 
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Die klassische Methode, um mittels DSC-Messungen die GGW-Temperaturen zu ermit-

teln, ist die Durchführung einer Heizratenvariation bei sonst konstanten Versuchsbedingun-

gen und die Rückextrapolation der heizratenabhängigen Temperaturen auf 0 K/min (= GGW-

Bedingungen). Diese Methode ist auch die Standardmethode bei DTA-Messungen, wie in 

Kapitel 6.3 beschrieben und in Abbildung 6-23 dargestellt. Jedoch erfordert diese experi-

mentelle „Heizraten-Methode“ einen erhöhten Messaufwand von mindestens drei unabhän-

gigen Messungen, mit jeweils der gleichen Probenmasse. 

Während bei der DSC-Simulation, wie in Kapitel 7.3 beschrieben, der Einfluss des Mess-

system in das zu erwartende DSC-Signal „hineingerechnet“ wird, besteht nun das Bestreben 

den Einfluss des Messsystems aus dem rohen DSC-Messsignal „herauszurechnen“ um nur 

noch Informationen über das Verhalten der Probe zu erhalten. Bei diesem Ansatz, der soge-

nannten numerischen „Signalkorrektur“, handelt es sich de facto um eine Invertierung der 

zuvor beschriebenen DSC-Simulation. Jedoch werden für die DSC-Signalkorrektur eigene 

numerische Modelle verwendet, um mit höchster Genauigkeit den Anlageneinfluss aus dem 

rohen DSC-Messsignal zu korrigieren. Eine Überblick über verschiedene numerischen         

Simulations & -Korrekturmodelle ist in der Arbeit von Höhne, G.W.H. et al. [136] zusammen-

gefasst, wobei all diese Modelle deutlich komplexer sind als jenes von Abbildung 7-11. 

In der englischen Fachliteratur wird die “DSC-Signalkorrektur” auch oft als “desmearing”                  

bezeichnet. Dieser Begriff stammt davon, dass der Anlageneinfluss auf die DSC-Messung 

auch als “smearing / Verschmierung“ bezeichnet wird. Die Begriffe „Verschmierung“ und die 

Invertierung die „Entschmierung“ beschreiben also die Abweichung des realen DSC-

Messsignals vom idealen DSC-Signal ohne den Anlageneinfluss. Weitere DSC-

Korrekturmodelle sind publiziert von Claudy, P. et al. [230], Baumann, W. et al. [231],             

Flammersheim, H. J. et al. [232], sowie von Moukhina, E. und E. Kaisersberger [233]. 

Vom zuletzt genannten Modell ist sowohl dessen schematischer Aufbau, als auch die 

elektrischen Modellschaltung, nach der die mathematische Berechnung erfolgt, in Abbil-
dung 7-23 dargestellt. Das Modell verwendet vier jeweils temperaturabhängige Zeitkonstan-

ten (t), die als Kondensatoren im elektrischen Schaubild dargestellt sind, und acht 

sogenannte thermische Widerstände, die im elektrischen Schaubild auch als Widerstände 

dargestellt sind. Oft werden solche Modelle zur DSC-Signalkorrektur auch als „Tau-R Model-

le“ bezeichnet, da das Anlagenverhalten anhand von Zeitkonstanten (Tau) und thermischen 

Widerständen (R) beschrieben wird, wobei letzteres jeweils den thermischen Kontakte          

zwischen Probe / Tiegel / Probenträger / Thermoelement beschreibt [234]. Die                          

DSC-Signalkorrekturen wurden in dieser Arbeit mit dem Programm NETZSCH DSC/DTA 

Corrections durchgeführt.  
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ten“ Ergebnis entspricht. Deutlich zu erkennen an dieser Gegenüberstellung „roh“ versus 

„korrigiert“ ist, dass beide Peakspitzen (TPerit.
End  und TLiquid) zu tieferen Temperaturen 

verschoben werden und die Peakflanke des peritektischen Peaks deutlich steiler ist. Das 

korrigierte DSC-Signal wirkt somit „schärfer“, bzw. „entschmiert“. 
 

 
Abbildung 7-25: DSC-Korrekturrechnung der peritektischen Legierung Si-5. 

 

Die Validierung der Korrekturberechnung der peritektischen Legierung Si-5 mit dem 

Programm NETZSCH DSC/DTA Corrections von Abbildung 7-25 erfolgt, indem diese 

numerische DSC-Signalkorrektur der klassischen „Heizraten-Methode“ gegenübergestellt 

wird. Abbildung 7-26 zeigt diese Gegenüberstellung, wobei die DSC-Heizratenvariation mit 

5 – 10 – 20 K/min (links oben) jener von Abbildung 7-13 entspricht. Die Auswertung der 

DSC-Heizratenvariation zeigt deutlich starken Heizrateneinfluss auf TLiquid und den mittleren 

Heizrateneinfluss auf TPerit.
Ende, wobei der minimale Heizrateneinfluss auf TPerit.

Start zu vernach-

lässigen ist. Dieses Verhalten ist ident zu jenem, welches bereits bei der DTA-

Heizratenvariation einer peritektischen Legierung in  Abbildung 6-23 beobachtet wurde. 
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deren großen Enthalpieänderung auch den stärksten Einfluss des Messsystems erfährt. Dies 

zeigt auch die Gegenüberstellung des rohen DSC-Signals (grün) und der Korrekturrechnung 

(rot) in Abbildung 7-26 rechts oben. Dabei wird deutlich, dass die DSC-Signalkorrektur kei-

nen Einfluss auf die Festköperumwandlung Tγγ+δ und den Beginn des Aufschmelzens bei 

TPerit.
Start hat. Auch bei der Auswertung der DSC-Messung in Abbildung 7-8 ist die 

DSC-Signalkorrektur ausschließlich auf das Aufschmelzverhalten angewandt, während die 

αγ Umwandlung direkt aus dem rohen DSC-Messsignal ausgewertet werden kann. 

 

 

7.5 Besonderheit bei Abkühlmessungen 

Ziel aller durchgeführten Messungen in dieser Arbeit war die Bestimmung des Umwand-

lungsverhaltens und der Umwandlungstemperaturen unter Gleichgewichtsbedingungen. 

Dazu wurden alle Messungen mit der in Kapitel 6.4 und Anhang B beschriebenen 

Methodik durchgeführt. Entsprechend dem in Abbildung 6-30 dargestelltem Zeit-

Temperatur-Programm, wurde vor dem eigentlichen Messsegment jeweils die Temperatur 

zum Ausgleich isotherm gehalten und dann mit einer Aufheizrate von 10K/min die Messung 

durchgeführt. Danach erfolgte jeweils ein Abkühlen mit -20K/min, um den Hochtemperatur-

bereich einerseits etwas schneller zu verlassen und somit Versuchszeit zu sparen und 

anderseits nicht zu schnell, damit keine thermischen Spannungen entstehen. Obwohl auch 

während der Abkühlung immer ein Messsignal automatisch aufgezeichnet wurde, wurde 

dieses nie für die Auswertung verwendet.  

Grund dafür sind die starken Unterkühlungen aller Phasenumwandlungen, die mit einer 

starken Streuung beim Abkühlen auftreten. Die folgenden Abbildungen geben einen Über-

blick über die beobachteten Phänomene bei Abkühlmessungen. Abbildung 7-27 zeigt fünf 

verschiedene Abkühlmessungen der Legierung Si-6 unter identischen Bedingungen mit 

jeweils einer neuen DSC-Probe aus der gleichen HFU-Probe. Während auf der endothermen 

Seite (positiv/oben) des Diagramms das typische Aufschmelzsignal einer Legierung 

zwischen cB und cC dargestellt ist, welches jeweils identisch/deckungsgleich ist, zeigt sich auf 

der exothermen Seite das entsprechende DSC-Signal während der Abkühlung. Auffällig 

dabei ist, dass sich die Phasenabfolge beim Aufschmelzen unter Gleichgewichtsbedingun-

gen, deutlich von der beobachteten Phasenabfolge beim Abkühlen unterscheidet. 

So scheint, dass beim Abkühlen die Probe zuerst vollständig erstarrt und erst im festen 

Zustand die δγ Umwandlung abläuft. 
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• Dabei zeigt sich, dass der exotherme Erstarrungspeak umso schmäler und stärker 
negativer ist (= konzentrierter), je größer die Unterkühlung ist.  

• Die Unterkühlungsmessungen lassen sich nicht reproduzieren und weisen eine sehr 
starke Streuung der Ergebnisse auf, wobei (derzeit) keine Einflussfaktoren auf dieses 
Verhalten zu erkennen sind. 

 

Grunde für diese Phänomene ist eine starke Keimbildungshemmung die kleinen DSC-

Proben nach dem Aufschmelzen. Eine mögliche Erklärung dafür ist, dass unter den hochrei-

nen Versuchsbedingungen die 50mg Schmelzperlen aus nur einem großen Korn bestehen, 

praktisch keine Einschlüsse und Fehlstellen im Metall vorhanden sind und somit ein Mangel 

an heterogenen Keimen besteht. Diese Situation ist eine Besonderheit der durchgeführten 

DSC-Messungen und somit des Laborexperimentes. Auch sind diese Messbedingungen 

(saubere Ofenatmosphäre, kleine Proben, Modelllegierungen) notwendig, um entsprechende 

Untersuchungen der GGW-Bedingungen im Hochtemperaturbereich durchzuführen. 

Aus diesem Grund sind die durchgeführten DSC-Abkühlmessungen nicht zu verwenden, 

weder um das Umwandlungsverhaltens, noch die Umwandlungstemperaturen unter Gleich-

gewichts- oder Ungleichgewichtsbedingungen zu untersuchen. Auffällig ist jedoch, die 

besonders starke Neigung zu Unterkühlung der δγ Umwandlung. Diese Beobachtung 

könnte in Zusammenhang stehen mit dem im Literaturteil in Kapitel 2.3.1 beschriebenen 

massiven Transformationsmechanismus der peritektischen Phasenumwandlung, bei dem es 

ebenfalls zu einer diffusionslosen δγ Umwandlung kommt.  

Ob es sich bei dieser in der Literatur beschriebenen Theorie, die mittels in-situ HT-LSCM 

und HT-Synchrotron Experimenten untersucht wurde, ebenfalls um ein Phänomen des Labo-

rexperimentes handelt, oder tatsächlich um einen neuen Mechanismus, gilt es noch vertie-

fend zu untersuchen. Ebenso gilt es abzuklären, ob diese Beobachtungen im Labor im 

Zusammenhang mit dem realen Erstarrungsverhalten im Stranggussbetrieb stehen. 

Ein Spezialfall, bei dem die Abkühlmessungen analysiert werden, ist die klassische 

Thermoanalyse (TA), wie in Kapitel 4.3.2 beschrieben. So wurden bei den Untersuchungen 

von Jernkontoret [131] wie in Abbildung 4-12 dargestellt, 35g schweren Proben verwendet 

(=700x Probenmasse der DSC-Probe), die in einem Tiegel mit einem eingetauchten 

Thermoelement abgekühlt wurden. Dabei zeigten sich keine ausgeprägten Unterkühlungs-

phänomene, wie auch die Messungen in Abbildung 4-13 zeigen. Auch sind Abkühlmessun-

gen bei HT-LSCM Untersuchungen üblich, zumal es bei diesen Versuchen aufgrund der 

Verwendung von größeren Proben, eines Temperaturgradientens in der Probe, sowie des 

Vorliegens eines polykristalinen Gefüges und des nicht vollständigen Aufschmelzens der 

Proben zu keiner so ausgeprägten Keimbildungshemmung und Unterkühlung kommt. 
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8 DSC-Messergebnisse und Phasendiagramme 
von ausgewählten Systemen 

Der Einfluss von Legierungselementen auf den Hochtemperaturbereich des Fe-C Systems 

wurde in dieser Arbeit, basierend auf der durchgeführten Methodenentwicklung, ausschließ-

lich mittels DSC-Messungen bestimmt. Wie die DSC-Methodenentwicklung in Kapitel 6.4 

und deren Vertiefung in Kapitel 7 zeigen, können mittels DSC-Messungen alle Gleichge-

wichtsphasenumwandlungen in Stählen gemessen und somit vollständige Phasendiagram-

me konstruiert werden. Im Fall von Multikomponentensystemen werden sogenannte pseudo-

binäre Phasendiagramme, wie z.B. in Abbildung 2-14 dargestellt, erstellt. Im Vergleich zur 

vereinfachten Fragestellung, ob eine neue Legierung zwischen cA und cB liegt und somit 

peritektisch ist oder nicht, bedeutet dies eine deutliche Erweiterung der Untersuchungen. 

Das Bestimmen von vollständigen Phasendiagrammen ist auch insofern notwendig, um 

die so neu gewonnenen experimentellen Ergebnisse auch nachhaltig für entsprechende 

Berechnungsmodelle zu verwenden. So zeigte die Literaturarbeit in Kapitel 5, dass die ein-

zige Methode, die das Potential hat den komplexen Einfluss von unterschiedlichen Legie-

rungselementen auf höher legierte Stähle zu beschreiben, die in Kapitel 5.4 beschriebene 

CALPHAD Methode ist. Gerade für diese numerische Berechnungsmethode und für die 

weiterfolgende thermodynamische Datenbankoptimierung ist es äußerst wichtig, so viel 

experimentell bestimmte Daten und somit vollständige Phasendiagramme zur Verfügung zu 

haben, wie nur möglich.  

Von besonderer Bedeutung für diese Arbeit ist die thermodynamische Beschreibung der 

Wirkung der Legierungselemente Mn, Si und Al auf das Fe-C System, wie in der folgenden 

Planung des Versuchsprogramms in Kapitel 8.1 beschrieben. 
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Die Planung des Versuchsprogramms orientiert sich nach folgenden Zielsetzungen: 

• Auswählen von Legierungsgehalten im Bereich von heutigen und zukünftigen Stählen. 

• Überprüfung zuerst der relevanten ternären Systeme Fe-C -Si, -Mn, -Al mit signifikan-

ten Mengen der zu untersuchenden Legierungselementen, um allgemeingültige Aus-

sagen über die Wirkung und Wechselwirkung von Legierungselementen zu erhalten.  

• Verwendung von hochreinen Modelllegierungen, d.h. frei von Spurenelementen (S, P 

und B), da sich diese auf die Bestimmung der Solidustemperatur, wie in Abbildung 
7-9 dargestellt, negativ auswirken. 

• Berechnen aller zu untersuchenden Legierungssysteme und einzelner Modelllegierun-

gen vorab mit ThermoCalc 5.0 (Datenbank: TCFE6) und FactSage 6.2 (Datenbank: 

SGTE2007). Ziel dieser Berechnungen ist es, Gemeinsamkeiten und Unterschiede 

zwischen den beiden großen kommerziellen Datenbanken aufzuzeigen. Bereiche, wo 

größere Unterschiede zwischen den Datenbanken herrschen, sind dabei von besonde-

rem Interesse für experimentelle Untersuchungen. Die Berechnungen dienen weiters 

dazu, das Versuchsprogramm auf den peritektischen Bereich abzustimmen.  

• Konzentration auf die Bestimmung der Lage der kritischen Punke cA und cB, wobei 

dafür gezielte Modelllegierungen links und rechts des kritischen Punktes zu platzieren 

sind, um mittels Schnittbildkonstruktion den Punkt zu bestimmen 

• Weitere Details zur Planung des Versuchsprogramms sind in Anhang D beschrieben. 
 

 

Als Fernziel anzustreben ist das Erstellen einer an die Bedürfnisse der Stahlhersteller 

orientierten thermodynamischen Datenbank zur Beschreibung höher legierter Fe-C-Si-Al-Mn 

Stähle. Das mit Messwerten hinterlegte Modell soll es ermöglichen, verlässliche Aussagen 

zu treffen, ob neue Legierungen eine kritische peritektische Phasenumwandlung durchlaufen 

oder nicht. Um dieser Anforderung gerecht zu werden, ist es notwendig, systematische 

Betrachtungen von Teilsystemen des Fe-C-Si-Al-Mn Multikomponentensystems durchzu-

führen. Durch die schrittweisen Untersuchungen der Wirkung und Wechselwirkung von Le-

gierungselementen ist es möglich komplexere Legierungen besser zu verstehen. 

Die Herangehensweise zur Planung des Versuchsprogrammes zur Untersuchung der 

Wirkung von ausgewählten Legierungselementen in Stählen ist detailliert im Anhang C 
beschrieben. In diesem Bericht sind sowohl die untersuchten Legierungen, wie auch die 

wichtigsten Erkenntnisse aus deren Auswertung zusammengefasst. Darauf aufbauend 

folgen dann die einzelnen Detailberichte (Anhang D bis I) zur „Untersuchung von aus-

gewählten Legierungen und pseudobinären Schnitten“ der jeweiligen Systeme.  
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Sämtliche experimentelle Tätigkeiten, die untersuchten Legierungen, sowie die bestimm-

ten Phasenumwandlungen und deren Vergleich mit den thermodynamischen Datenbanken 

TCFE6 und SGTE2007 sind separat im Anhang dokumentiert. In den folgenden Kapitel 8.3 

bis 8.7 sind experimentell neu bestimmten Phasendiagramme und die wichtigsten Erkennt-

nisse zusammengestellt. Der Aufbau des Anhangs dieser Arbeit ist dabei, wie folgt: 

 

Anhang – A Probenherstellung für die thermische Analyse mittels Hochfrequenz-

Umschmelzanlage (HFU) Lifumat-Met-3,3-Vac.  |  Teilweise auch schon in          

Kapitel 6.1 beschrieben und in Abbildung 6-7 dargestellt. 

 

Anhang - B DSC - Probenfertigung, - Versuchsdurchführung und - Auswertung mit der 

STA409PG Luxx.  |  Die Theorie dazu ist in Kapitel 6.4 und 7 beschrieben. 

 

Anhang - C Versuchsprogramm zur Überprüfung und Bestimmung der Wirkung von 

ausgewählten Legierungselementen in Stählen & Ausblick für weiterfüh-

rende Arbeiten.   |  Teilweise in diesem Kapitel vorgestellt. 

 

Anhang - D System Fe - C - Si                           |  Ergebnisse in Kapitel 8.3 
 

Anhang - E System Fe - C - Al                           |  Ergebnisse in Kapitel 8.4 

 

Anhang -  F System Fe - 0,1%C - Mn                 |  Ergebnisse in Kapitel 8.5 
 

Anhang - G System Fe - C - 0,8%Al - 0,52%Si   |  Ergebnisse in Kapitel 8.6 
 

Anhang - H Screening Fe - C - X - Y der Systeme Fe - C   | Ergebnisse in Kapitel 8.2                                    
Fe - C - Si - Mn  und  Fe - C - Cr - Ni               |  Ergebnisse in Kapitel 8.7 
 

Anhang – I Untersuchung von ausgewählten kommerziellen Stählen  |  Kapitel 8.7 
 

 

 

 

Anhang D bis I sind jeweils nach der gleichen Systematik so gestaltet, dass sie als eigen-

ständige Berichte für thermodynamische Datenbankoptimierungen, z.B. mittels FactSage-

OptiSage weiterverwendet werden können. Diese Optimierungen, wie in Kapitel 5.4.3              

vorgestellt, erfolgten außerhalb dieser Dissertation in nachfolgenden Arbeiten.  
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Diese aufgezeigten Unterschiede beim Fe-C System zwischen ThermoCalc [TCFE6] und 

FactSage [SGTE2007], wie in Abbildung 8-1 dargestellt, finden sich in allen höheren Multi-

komponentensystemen wieder und zeigen die gleiche Charakteristik. In erster Linie ist es 

aber nicht das Ziel, die Beschreibung des binären Fe-C Systems zu hinterfragen, zumal die 

aufgezeigten Unterschiede zu gering sind und es definitiv andere Schwerpunkte gibt, wie  

z.B. die in Kapitel 8.4 beschriebene Untersuchung des Fe-C-Al Systems. 

Abbildung 8-2 zeigt die DSC-Messung der Legierungen Fe-0,09er(A) und Fe-0,11er(C) 

links/rechts von cA. Beide Legierungen lassen sich aufgrund der unterschiedlichen DSC-

Signale und der Ausbildung des peritektischen Peaks bei höherem Kohlenstoffgehalt sehr 

deutlich voneinander unterscheiden. Diese DSC-Messungen bestätigen somit auch die DSC-

Simulation der Eisen-Kohlenstoffvariation links/rechts von cA von Abbildung 7-21.  

Die DSC-Messung der Legierung mit 0,108%C zeigt aufgrund des um 0,08%C höheren 

Gehaltes auch einen höheren, stärker ausgebildeten peritektischen Peak. Dies bedeutet, 

dass sich die Legierung entsprechend weiter rechts von cA befindet. 

Die DSC-Messungen in Abbildung 8-2 zeigen auch auf, dass sich die δγ Umwandlung 

eindeutig darstellen lässt und bestätigen somit das Potential der DSC-Methode alle Phasen-

umwandlungen in Stählen bestimmen und selbst geringe Legierungsunterschiede von >> 

0,02%C eindeutig unterscheiden zu können. Dabei ist davon auszugehen, dass mit der 

DSC-Methode Unterschiede bis zu 0,005%C dargestellt werden können. 

 

 

Abbildung 8-2: DSC-Messung der Legierungen Fe-0,09er(A) und Fe-0,11er(C) links/rechts von cA. 
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Die typische Auswertung der thermodynamischen Daten von den Phasendiagrammen und 

den Messpunkten aus  Abbildung 8-1, ist in Tabelle 8-3 und Tabelle 8-4 zusammengestellt. 

Dabei sind die mittels DSC gemessenen (korrekturgerechneten) sowie die berechneten Um-

wandlungstemperaturen [TC/TCFE6 und FS/SGTE2007] und die Zuordnung des Umwand-

lungstyps (Position bezüglich cA, cB) eingetragen. Aus diesen Daten werden die 

Temperaturdifferenzen zwischen DSC - TC, DSC - FS sowie TC – FS berechnet, um die 

beiden verschiedenen Datenbanken zu evaluieren. 

 

Tabelle 8-3: Zusammenstellung und Vergleich der DSC-, TC- und FS- Ergebnisse. 

 
 

Tabelle 8-4: Temperaturdifferenzen zwischen DSC-TC, DSC-FS und TC-FS der Fe-C Legierungen. 

 
 

 

In Tabelle 8-4 sind die Messwerte und die berechneten Temperaturdifferenzen nochmals 

übersichtlich gegenübergestellt. Diese Zusammenstellung zeigt, dass die TC [TCFE6]            

Berechnung sowohl die Solidus-, als auch die peritektische Temperatur besser beschreibt, 

wie auch schon in Abbildung 8-1 dargestellt. Demzufolge ist davon auszugehen, dass der 

Punkt cA bei 0,09%C liegt. Die Abweichungen der TC [TCFE6] Berechnung der beiden             

Legierungen liegen sehr gut innerhalb der in Tabelle 7-3 angegebenen Messgenauigkeiten. 

Typ Tα→γ
Start Tα→γ

Ende Tγ→δ
Start Tγ→δ

Ende TSolid TSolid TPerit
Start TPerit

Start TPerit
Ende TLiquid

α → α+γ α+γ → γ γ → γ+δ γ+δ → δ δ → L+δ γ → L+γ δ+γ → L+δ+γ L+γ → L+δ+γ L+δ+γ→L+δ L+δ → L

LfM  DSC korr (high.Temp) links von cA 729,5 875,0 1449,4 1490,7 1498,4 - - - - 1532,0

LfM links von cA 736,7 872,7 1452,5 1490,9 1497,2 - - - - 1531,0
vals links von cA 726,1 872,9 1452,2 1490,5 1491,3 - - - - 1530,8

Lage gleich  -7,2 2,3 -3,1 -0,2 1,2 - - - - 1,0
Lage gleich  3,4 2,1 -2,8 0,2 7,1 - - - - 1,2

Lage gleich  10,6 -0,1 0,3 0,4 5,9 - - - - 0,2

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 731,7 860,3 1467,6 - - - 1493,4 - 1495,3 1528,6

peritektisch
zwischen cA und cB 733,9 865,1 1467,9 - - - 1494,5 - 1495,1 1528,0

peritektisch
zwischen cA und cB 732,8 862,7 1467,8 - - - 1494,0 - 1495,2 1528,3

LfM zwischen cA und cB 735,7 864,3 1464,2 - - - 1494,5 - - 1529,2
vals zwischen cA und cB 725,3 864,4 1464,4 - - - 1490,9 - - 1529,0

Lage gleich  -2,9 -1,6 3,5 - - - -0,5 - - -0,9
Lage gleich  7,5 -1,7 3,4 - - - 3,1 - - -0,7

Lage gleich  10,4 -0,1 -0,2 - - - 3,6 - - 0,2

ThermoCalc [TCFE6] Fe-C +0,03%Mn

FactSage [SGTE2007] Fe-C +0,03%Mn
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ΔT DSC - TCFE6: -3,1 3,5

ΔT DSC - SGTE2007: -2,8 3,4

ΔT DSC - TCFE6: -0,2 -

ΔT DSC - SGTE2007: 0,2 -

ΔT DSC - TCFE6: 1,2 -

ΔT DSC - SGTE2007: 7,1 -

ΔT DSC / TCFE6: - -0,5

ΔT DSC / SGTE2007: - 3,1

ΔT DSC / TCFE6: 1,0 -0,9

ΔT DSC / SGTE2007: 1,2 -0,7

1494,0
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8.3 System Fe-C-Si, bis 3,3%Si 

Die Untersuchung des ternären Fe-C-Si Systems sind in dieser Arbeit besonders vertieft, 

da die DSC-Methodenentwicklung in Kapitel 6.4 und die HT-LSCM Methodenenwicklung in 

Kapitel 6.5 mit drei ausgewählten Modelllegierungen des Fe - C - 1%Si Systems durchge-

führt wurde. Die Lage der verwendeten Modelllegierungen ist in Abbildung 6-6 visualisiert 

und deren chemische Analysen sind in Tabelle 6-2 aufgelistet. Weiterführende Details, 

sowie die Ergebnisse aller 18 untersuchten Fe-C-Si Legierungen sind im Anhang D 
zusammengestellt, wobei in diesem Kapitel ausschließlich ausgewählte Ergebnisse vorge-

stellt werden. 

Beide Datenbanken TCFE6 und SGTE2007 geben für die thermodynamischen Daten des 

Fe-C-Si System die gleiche Primärquelle von Lacaze, J. und B. Sundman [236] und Mietti-

nen, J. [196] an. Somit sind die Berechnungen mit beiden Programmen sehr ähnlich, wobei 

sich der in Kapitel 8.2 beschriebene Unterschied des Fe-C Systems auch in diesem System 

wiederspiegelt und in der TCFE6 zusätzlich eine nicht offiziell zugängliche Quelle von 

Sundman, B. angegeben wird. 

Tabelle 8-5 ist eine umfassende Zusammenstellung der Messergebnisse von acht Modell-

legierungen des Systems Fe - C - 1%Si, wobei sich in dieser Tabelle auch die Werte der drei 

Legierungen der Methodenentwicklung wiederfinden. Diese gezielte Zusammenstellung von 

Modellegierungen erlaubt es, das pseudobinäre Phasendiagramm Fe - C - 1%Si vollständig 

neu zu konstruieren, wie in Abbildung 8-3 dargestellt. Die Verwendung von jeweils drei Mo-

delllegierungen links von cA und rechts von cB, sowie von zwei bis drei Legierungen zwischen 

cA und cB ist ideal, um ein Phasendiagramm zur Bestimmung von cA und cB zu konstruieren. 
 

Tabelle 8-5: DSC-Messdaten des pseudobinären Systems Fe - C - 1%Si. 

 

Legierung N-00(A) N-0(C) N-I(A) cA N-II(A) N-III(B) cB N-IV(A) N-V(A) N-V(B)

Kohlenstoff 0,03 0,05 0,08 0,095 0,11 0,14 0,175 0,26 0,31 0,38

Silizium 1,04 1,03 0,99 1,01 0,99 0,98 1,01 0,99 1,02 1,03

Lage links von cA links von cA links von cA
cA

ermittelt

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

cB
ermittelt rechts von cB rechts von cB rechts von cB

T γ→δ
Start 1363,3 1371,4 1406,5 1422,2 1441,4 1473,0 - - -

T γ→δ
Ende 1401,8 1423,2 1460,6 1472,0 - - - - -

T δSolidus 1508,9 1497,6 1481,1 1472,0 - - - - -

T γSolidus - - - - - 1473,0 1457,6 1442,4 1432,9

T Perit.
Start

- - - 1472,0 1473,8 1470,4 1473,0 1474,1 1474,1 1475,0

T Perit.
Ende

- - - 1472,0 1475,5 1473,4 1476,0 1474,7 1475,7

T Liquidus 1526,8 1521,6 1519,3 1515,7 1512,3 1506,8 1500,4 1496,5

D
SC

 - 
M

es
sd

at
en
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DSC-MESSERGEBNISSE UND PHASENDIAGRAMME VON AUSGEWÄHLTEN SYSTEMEN 

Das neu konstruierte Phasendiagramm zeigt deutlich den Si-Einfluss, welcher zu einer 

Erniedrigung aller Umwandlungstemperaturen führt und auch zu einer starken Erweiterung 

der Zweiphasengebiete L+δ und δ+γ, wie in Abbildung 8-5 dargestellt. Dadurch wird mit 

zunehmendem Si-Gehalt das Messen der γ→δ+γ Umwandlung schwieriger, da sich deren 

Enthalpieänderung auf einen immer größer werdenden Temperaturbereich erstreckt. Da ab 

2,2%Si die DSC-Messungen mit den regulären 50mg DSC-Proben kein auswertbares Signal 

für die γ→δ+γ Umwandlung zeigten, wurden extra so genannte fest-fest Messungen durch-

geführt, um diese Umwandlung besser zu charakterisieren. Dazu wurden extra 250mg DSC-

Proben verwendet, wie in Kapitel 6.4 vorgestellt und im Anhang B in Abb. B-3 dargestellt. 

Mit diesem Spezialproben wurden gezielt die Festkörperumwandlungen untersucht, ohne 

jedoch die Probe aufzuschmelzen. 

Tabelle 8-6 zeigt eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenzen zwischen den DSC 

Messdaten und den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS 

[SGTE2007] alle Legierungspunkte des untersuchten Fe - hoch Si - 0,15%C Systems von 

Abbildung 8-5. Dabei ist deutlich zu erkennen, dass bei höheren Siliziumgehalten, ab 

1,8%Si die Abweichungen bei Tγ→δ
Start beider Datenbanken deutlich über 20°C ansteigen, 

jedoch bei 3%Si wieder auf ein ΔT kleiner als 3°C abfällt. Weiters nimmt mit steigenden 

Siliziumgehalten ab 1,8%Si die Abweichungen bei TPerit. beiden Datenbanken zu, wobei die 

berechneten Temperaturen im Durchschnitt um mehr als 10°C zu tief gerechnet werden. Die 

Liquidustemperatur wird mit beiden Datenbanken gut beschrieben, da alle Abweichungen bis 

zu einem Siliziumgehalt von 3% immer unter 5°C liegen. 

 

 

Tabelle 8-6:  Temperaturdifferenzen zwischen DSC-TC, DSC-FS und TC-FS der                                                

Fe - hoch Si - 0,15%C Legierungen. 

 

 

 

 

A-II(B) N-III(B) M-I(A) M-II(A) M-III(A) M-IV(A) M-V(A) M-V(B)

Kohlenstoff 0,14 0,14 0,15 0,15 0,15 0,15 0,15 0,16

Silizium 0,51 0,98 1,79 2,20 2,58 3,00 3,28 3,35

Lage

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

ΔT DSC - TCFE6: 9,5 -6,5 -23,3 -34,2 -17,7 2,4 - -

ΔT DSC - SGTE2007: 7,5 -8,9 -27,1 -39,2 -22,2 0,3 - -

ΔT DSC - TCFE6: 4,1 4,2 11,0 12,5 12,6 16,0 13,4 16,3

ΔT DSC - SGTE2007: 6,2 5,1 5,7 10,6 9,8 12,5 9,5 12,3

ΔT DSC - TCFE6: -2,2 -2,8 2,5 2,8 2,8 4,5 4,7 7,2

ΔT DSC - SGTE2007: -1,9 -2,4 2,8 3,2 3,2 4,9 5,0 7,5
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Zur besseren Visualisierung der Unterschiede zwischen den DSC-Messdaten und der 

ThermoCalc Berechnung [TCFE6], sind in Abbildung 8-6 die Messpunkte in dem berechne-

ten Phasendiagramm eingetragen. Dabei ist zu erkennen, dass es bei der berechneten 

Krümmung der γ→δ+γ Umwandlung, d.h. der Ausbildung des reinen γ-Gebietes („Austenit-

nase“), deutlich Unterschiede gibt. 

 

 
Abbildung 8-6: Phasendiagramm Fe - hoch Si - 0,15%C, Vergleich DSC / TC. 

 

Das experimentell neu konstruierte pseudobinäre Phasendiagramm Fe - C - 1%Si ist 

hiermit sehr gut aufgearbeitet. Dabei ist auch deutlich zu erkennen, dass Silizium auf die        

Lage von cA und cB im Vergleich zum reinen Fe-C System praktisch keinen Einfluss hat. Dies 

steht noch im Gegensatz zu den alten Cp-Formeln von Tabelle 5-1, wo Silizium noch als 

Ferrit-Bildner stark negativ gewichtet ist. 

Die durchgeführten Messungen zeigen derzeit ein Potential für weitere Untersuchungen, 

vor allem bei höheren Siliziumgehalten >2% um die peritektische Temperatur und die γ→δ 

Umwandlung besser zu beschreiben. Dabei sollte möglichst gut die gesamte „Austenitnase“ 

von oben und unten charakterisiert werden, d.h. alle Phasenübergänge der folgenden Um-

wandlungen: α→α+γ→γ→δ+γ. 
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Während beim Fe-C-Si System die thermodynamischen Berechnungen mit den beiden 

Datenbanken TCFE6 und SGTE2007 praktisch ident sind, zeigen sich beim Fe-C-Al System 

hingegen signifikante Unterschiede. Die ThermoCalc [TCFE6] Berechnung zeigt im Phasen-

diagramm von Abbildung 8-7 bei Aluminiumgehalten > 7,2% die Bildung einer κ-Phase im 

unteren Temperaturbereich, im Hochtemperaturbereich bis über 13% Al ein durchgehendes 

δ+γ Zweiphasengebiet und somit auch eine peritektische Phasenumwandlung auf. Die 

FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007] Berechnung zeigt hingegen ab 3,3% Al ein durchge-

hend ferritisches (δ, bzw. α) Gefüge auf, welches auch als solches aufschmilzt. 

Abgesehen von der praktisch identen Liquidustemperatur sind beide Berechnungen ab 

einen Aluminiumgehalt von 0,1% bereits sehr unterschiedlich. Bei der TCFE6 liegt der cha-

rakteristische Punkt cB bei 1,2%Al und cA bei über 13,2%Al. Bei der SGTE2007 hingegen 

liegt der charakteristische Punkt cB bei 0,48%Al und cA bei 1,32%Al.  

Während beide Datenbanken TCFE6 und SGTE2007 eine thermodynamische Beschrei-

bung des Fe-Al Systems ausweisen, ist das ternäre Fe-C-Al System nur in der TCFE6 

beschrieben und nicht in der SGTE 2007 (auch nicht in der SGTE2011, die bis Mitte 2014 

die aktuelle Version war). Die in der TCFE6 verwendete Arbeit von Connetable, D. et al. 

[201] ist die erste Publikation, die eine thermodynamischen Beschreibung des  Fe-C-Al Sys-

tems beinhaltet. Diese Arbeit baut jedoch primär auf ab-initio Modellierungen und isothermen 

Schnitten bei 800, 1000, 1200°C (fest-fest Untersuchungen) auf, wobei letztere experimentell 

mittels HT-XRD Untersuchungen Palm, M. und G. Inden [237] gemessen wurden. Grundle-

gende experimentelle Untersuchungen der Hochtemperatur-Phasenumwandlungen (TSolid, 

TLiquid und TPerit.) in der Fe-reichen Ecke sind hingegen bisher nicht publiziert worden. 

Daher wurde das pseudobinäre Phasendiagramm Fe - hoch Al - 0,22%C experimentell 

bestimmt und der Punkt cB, wie in Abbildung 8-8 dargestellt, konstruiert. Während praktisch 

alle Umwandlungstemperaturen in diesem pseudobinären Schnitt mit ansteigendem Al-

Gehalt abfallen, bleibt die Liquidustemperatur von 0 bis 3% Al bei ~1520°C nahezu konstant. 

Ein Vergleich des mit FactSage [SGTE2007] berechneten Phasendiagramms, welches 

rechts in Abbildung 8-7 dargestellt ist, mit dem experimentell bestimmten Phasendia-

gramms von Abbildung 8-8 zeigt deutlich, dass dieses gänzlich falsch ist. Grund dafür ist 

die fehlende thermodynamische Beschreibung des ternären Fe-C-Al Systems in der SGTE-

Datenbank. Der Vergleich zwischen dem experimentell bestimmten Phasendiagramm und 

der ThermoCalc [TCFE6] Berechnung ist in Abbildung 8-9 gegenübergestellt. Die Berech-

nung mit der TCFE6 zeigt ein grundsätzlich vergleichbares Phasendiagramm, wo jedoch mit 

zunehmendem Aluminiumgehalt die Abweichungen immer größer werden. So wird TPerit bei 

2%Al um mehr als 25°C und TLiquid um mehr als 6°C zu hoch berechnet.    
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Abbildung 8-8: Neu konstruiertes pseudobinäres Phasendiagramm Fe - hoch Al - 0,22%C. 

 

 
Abbildung 8-9: Phasendiagramm Fe – hoch Al – 0,22%C,  Vergleich DSC / TC. 
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Das mittels DSC-Messungen experimentell neu ermittelte pseudobinäre Phasendiagramm 

Fe - hoch Al - 0,22%C zeigt deutlich auf, dass die FactSage [SGTE2007] Berechnung gänz-

lich falsch ist und die ThermoCalc [TCFE6] Berechnung signifikante Abweichungen aufweist. 

In Abbildung 8-9 erkennt man, dass zur Optimierung der ThermoCalc [TCFE6] Berechnung 

sowohl der Beginn der γδ Umwandlung zu niedrigeren Aluminiumgehalten (= nach links), 

als auch die peritektischen Phasenumwandlung zu tieferen Temperaturen verschoben 

werden müsste. D.h. cB müsste um 0,25%Al zu kleineren Aluminiumgehalten, sowie um ca. 

20°C zu tieferen Temperaturen wandern.  

Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für weitere Untersuchungen auf; 

einerseits für weitere Aluminiumvariationen bei z.B. 0,1%C (Fe - hoch Al - 0,1%C) und/oder 

0,3%C, sowie für ausführliche Kohlenstoffvariationen bei 0,8%Al und 1,5 (bzw. 2)%Al mit  

jeweils neun Legierungen pro Phasendiagramm, um die charakteristischen Punkt cA und cB 

genau zu bestimmen. Die Auswirkung von Al auf das Fe-C System lässt sich mittels 

Cp-Formeln, aufgrund des starken Einflusses und der Aufweitung des Gebietes zwischen cA 

und cB praktisch überhaupt nicht beschreiben. Alleinig mit der CALPHAD-Methode können 

höher Al-haltige Legierungen thermodynamisch beschrieben werden. 

 

 

8.5 System Fe-C-Mn, bis 5,4%Mn 

Die Untersuchung des ternären Fe-C-Mn Systems in dieser Arbeit erfolgte ausschließlich 

zur schnellen Überprüfung der thermodynamischen Beschreibung bis zu einem Mn-Gehalt 

von 5,5%. Sowohl ThermoCalc 5.0 [TCFE6], wie auch FactSage 6.2 [SGTE2007] geben für 

die thermodynamischen Daten die gleiche Primärquelle von Huang, W. [238] an. Somit sind 

die Berechnungen mit beiden Programmen sehr ähnlich, wobei sich der in Kapitel 8.2 
beschriebene Unterschied des Fe-C Systems auch in diesem System wiederspiegelt und in 

der TCFE6 zusätzlich eine nicht offiziell zugängliche Quelle von Franke, P. extra angegeben 

wird. Die Ergebnisse aller sechs untersuchten Fe-C-Mn Legierungen sind im Anhang F 
zusammengestellt, wobei in diesem Kapitel ausschließlich ausgewählte Ergebnisse 

vorgestellt werden.  

Um mit möglichst wenigen Legierungen den Mn-Einfluss bis 5,5% zu untersuchen, wurde 

ausschließlich das pseudobinäre Phasendiagramm Fe - hoch Mn - 0,10%C experimentell 

bestimmt, und der Punkt cB konstruiert, wie in Abbildung 8-10 dargestellt. Dabei zeigt sich, 

der starke Einfluss von Mangan als Austenit-Bildner, da sich mit zunehmenden Mn-Gehalt 
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das Umwandlungsverhalten von cA Richtung cB bewegt und das γ+δ Zweiphasengebiet im-

mer kleiner wird, bis bei 3,9%Mn der Punkt cB erreicht ist. Ab diesem Punkt liegt das 

Umwandlungsverhalten im Bereich III zwischen cB und cC. Dieses Verhalten ist konträr zum 

Einfluss vom Ferrit-Bildern Aluminium, welches in Abbildung 8-8 dargestellt ist. 
 

 
Abbildung 8-10: Neu konstruiertes pseudobinäres Phasendiagramm  Fe - hoch Mn - 0,10%C. 

 

Tabelle 8-7:  Temperaturdifferenzen zwischen DSC-TC, DSC-FS und TC-FS der                                                

Fe - hoch Mn - 0,10%C Legierungen. 
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Tabelle 8-7 zeigt eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenzen zwischen den DSC 

Messdaten und den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS 

[SGTE2007] alle Legierungspunkte des untersuchten Fe - hoch Mn - 0,10%C Systems von 

Abbildung 8-10. Dabei ist deutlich zu erkennen, dass über den gesamten untersuchten 

Konzentrationsbereich keine einzige Temperaturabweichung größer als +/-10°C auftritt. 

Besonders gering sind die Abweichungen der TC und FS Berechnungen bei TLiquid und bei 

TPerit, wobei die TPerit. von TC um 2,9°C und von FS um 4,9°C im Durchschnitt zu tief berech-

net wird. Die Ergebnisse in Tabelle 8-7 zeigen, dass sowohl TC [TCFE6] wie auch FS 

[SGTE2007] die ausgewählten Modelllegierungen bis 5,5%Mn gut beschreiben. Die durchge-

führten (vereinfachten) Messungen zeigen derzeit kein Potential für weitere Untersuchungen 

auf. Sofern Interesse an Legierungen mit Kohlenstoffgehalten > 0,2% und höheren Mangan-

gehalten > 4% besteht, wäre die Solidustemperatur rechts von cB (=Tγ→γ+L) zu untersuchen. 

Während sich die Hochtemperaturphasenumwandlungen der Fe-C-Mn Modelllegierungen 

mit der vorgestellten Methodik und der direkten Verwendung von rohen HFU-Proben sehr 

gut analysieren lassen, gibt es bei steigendem Mn-Gehalt erhöhte Schwierigkeiten bei der 

experimentellen Bestimmung der αγ Phasenumwandlung. Auf diese Thematik wird extra 

im Anhang F, Kapitel 6,  eingegangen. Eine besondere Gefahr bei der Messung von hoch 

Mn-haltigen Legierungen ist das Abdampfen von Mangan und damit ein Kontamination und 

Beschädigung des Platin DSC-Sensors. Diesbezüglich sind gezielte Reinigungs-

Lehrmessungen (Sauerstoff/Vakuum/Argon) zwischen den Probenmessungen notwendig. 

Bei sehr hohen Mn-Gehalten (> 10%) ist die entwickelte DSC-Methode mit den Al2O3-

Deckeln aufgrund der starken Mn-Abdampfung in Frage zu stellen. 

 

 

8.6 System Fe-C-Si-Al  

Mit derselben Methode, mit der die ternären Fe-C-Si/Al/Mn Systeme untersucht wurden, 

erfolgte die Untersuchung des quaternären Fe-C-Si-Al Systems. Bei diesem quaternären 

System handelt es sich gleich wie bei dem ternären Fe-C-Al System um Neuland, da es über 

den peritektischen Bereich dieses Systems noch keine Veröffentlichungen mit vergleichba-

ren experimentellen Untersuchungen gibt (Stand Ende 2013). Untersucht wurde in dieser 

Arbeit eine Kohlenstoff-Variation mit 0,52%Si und 0,8%Al, welche vom Al- und Si-Gehalt der 

realen Legierung „TRIP 3“ von Tabelle 8-2 entspricht.  
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Keine der beiden Datenbanken (TCFE6 und SGTE2007) SGTE2007 verfügen über eine 

thermodynamische Beschreibung des quarternären Fe-C-Si-Al Systems. Daher sind die vier 

ternären Untersysteme zu betrachten. So verwenden beide Datenbanken für das ternäre 

Untersystem Fe-C-Si, die gleichen Primärquelle von Lacaze, J. und B. Sundman [236] und 

Miettinen, J. [196] und für das ternäre Untersystem Al-Si-C die Arbeit von Grobner, J. et al. 

[239]. Die TCFE6 Datenbank hat weiters eine Beschreibung des Fe-C-Al Systems von 

Connetable, D. et al. [201], jedoch keine Bescheibung des Fe-Si-Al Systems.  

Die SGTE2007 Datenbank verwendet hingegen eine Beschreibung des ternären Fe-Si-Al 

Systems von einer nicht offiziell zugängliche Quelle von Kolby, P. und hat allerdings keine 

Beschreibung des Fe-C-Al Systems. Aufgrund der verschieden verwendeten Datenquellen 

sind die berechneten Phasendiagramme, wie in Abbildung 8-11 dargestellt, dementspre-

chend unterschiedlich. Auffällig bei diesen Berechnungen sind die idente Liquidustempera-

tur, sowie der gleiche Verlauf der Solidustemperatur links von cA. 

 

 

Abbildung 8-11: Phasendiagramm Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al,  Vergleich TC / FS. 

 

Aufgrund der Komplexität von Multikomponentensystemen wird für die erste Untersuchung 

dieses quaternären Fe-C-Si-Al Systems ausschließlich ein pseudobinäres Fe-C Diagramm 

betrachtet. Die Ergebnisse aller sechs untersuchten Fe-C-Si-Al Legierungen sind im Anhang 
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G zusammengestellt, wobei in diesem Kapitel ausschließlich ausgewählte Ergebnisse vorge-

stellt werden. Abbildung 8-12 zeigt ein neu konstruiertes pseudobinäres Fe - C - 0,52%Si - 

0,8%Al Phasendiagramm. Die Punkte cA und cB wurden zwar auch bestimmt, jedoch auf-

grund der Verwendung von nur sechs Messpunkten mit einer deutlich geringeren Genauig-

keit als bei dem in Abbildung 8-3 dargestellten Fe - C - 1%Si System. Demzufolge ist die 

Verwendung von mindestens drei Messpunkten zur Konstruktion jeder Phasengrenzfläche 

zu empfehlen.  

 

 

Abbildung 8-12: Neu konstruiertes pseudobinäres Phasendiagramm Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al. 

 

Ein Vergleich des mit FactSage [SGTE2007] berechneten Phasendiagramms von Abbil-
dung 8-11 und des experimentell bestimmten Phasendiagramms von Abbildung 8-12 zeigt 

große Unterschiede auf, besonders bei der Lage von cB und bei dem überdimensional groß 

berechneten L+γ+δ-Dreiphasengebiet. Grund für diese starken Abweichungen der 

SGTE-Datenbank ist wohl die fehlende thermodynamische Beschreibung des ternären 

Fe-C-Al Systems, wie in Kapitel 8.4 beschrieben. 
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Der Vergleich zwischen dem experimentell bestimmten Phasendiagramm und der 

ThermoCalc [TCFE6] Berechnung wird in Abbildung 8-13 dargestellt. Dabei zeigt sich, dass 

sich die TCFE6 Datenbank prinzipiell gut eignet, die fest-flüssig Umwandlungen des 

Systems Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al zu berechnen. So werden die Punkte cA auf 0,015%C 

und cB auf 0,005% genau, sowie die Umwandlungstemperaturen TSolid und TPerit auf 10°C 

genau berechnet. Jedoch zeigen sich deutlich erhöhte Abweichungen über 20°C bei der 

γδ Umwandlung. 
 

 
Abbildung 8-13: Phasendiagramm Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al,  Vergleich DSC / TC. 

 

Diese Untersuchung eines pseudobinären Schnittes des quarternären Fe-C-Si-Al Systems 

zeigt sehr deutlich das Potential der CALPHAD Methode, welche in Kapitel 5.4 beschrieben 

ist. Obwohl die TCFE6 Datenbank über keine thermodynamische Beschreibung dieses 

quarternären Fe-C-Si-Al Systems verfügt, wird auf Basis der ternären Untersysteme Fe-C-Si 

und Fe-C-Al eine Berechnung durchgeführt, die entsprechend der Darstellung von Abbil-
dung 8-13 eine durchaus gute Prognosefähigkeit aufweist.  

Begünstigt wird diese dadurch, dass in der TCFE6 Datenbank das Fe-C-Si System bei 

0,5%Si sehr gut beschrieben ist und das Fe-C-Al System bei 0,8%Al auch eine akzeptable 

Darstellung aufweist. Die fehlende Beschreibung der Wechselwirkung von Si x Al unterei-

nander fällt bei diesem Beispiel aufgrund deren relativ geringen Gehalten nicht so stark auf. 
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Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für weitere Untersuchungen vor 

allem im Bereich der fest-fest Umwandlungen und bei höheren Si- und Al-Konzentrationen. 

Solange aber das in Kapitel 8.4 beschriebene ternäre System Fe-C-Al nicht ausreichend 

experimentell erforscht und in den thermodynamischen Datenbanken beschrieben ist, sind 

vertiefende Untersuchungen des quaternären Fe-C-Si-Al  Systems verfrüht.  

Nur wenn die ternären Teilsysteme Fe-C-Si (Kapitel 8.3), Fe-C-Al (Kapitel 8.4) und auch 

Fe-Si-Al in ihrer thermodynamischen Beschreibung über einen entsprechenden Konzentrati-

onsbereich abgesichert sind, sollten weitere Untersuchungen des quaternären Fe-C-Si-Al 

Systems erfolgen. Die durchgeführten Untersuchungen in diesem Kapitel zeigen auch, dass 

dieselbe Versuchs- und Auswertemethodik, wie bei den ternären Systemen anzuwenden ist. 

Einen besonderen Ausblick auf die Untersuchung von TRIP-Stählen zeigt die Untersu-

chung in Abbildung 8-14. Dabei wird die DSC-Messung einer Fe-C-Si-Al Modelllegierung, 

welche im Phasendiagramm in Abbildung 8-12 dargestellt ist, mit einer Messung eines 

kommerziellen TRIP Stahles, welcher der Legierung TRIP 3 von Tabelle 8-2 entspricht,            

verglichen. Beide Legierungen verfügen über vergleichbare C-, Si- und Al-Gehalte und           

unterscheiden sich nur im Mangangehalt. Die Gegenüberstellung der Messungen zeigt         

daher deutlich den Einfluss von 2,1%Mn auf das quaternäre Fe-C-Si-Al System. 
 

 

 

Abbildung 8-14: Vergleich einer Fe-C-Si-Al Modelllegierung mit einem TRIP-Stahl. 

 

Beide Legierungen sind leicht rechts vom Punkt cB, d.h. sie schmelzen vor der peritekti-
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+2,1%Mn im TRIP-Stahl [Leg+Al_1] bewirken dabei eine Erniedrigung von TLiquid und TSolid 

um jeweils -7°C im Vergleich zur Modelllegierung [A_IV(C)]. Sonst sind die Auswirkungen 

von +2,1%Mn auf das Fe-C-Si-Al System nur gering. So besteht nur ein minimaler Einfluss 

von -1,8°C auf TPerit. Diese Beobachtung stimmt mit den Untersuchungen von Kapitel 8.5 

überein, wo Mn zwar einen deutlich senkenden Einfluss auf TLiquid zeigt, aber TPerit über weite 

Konzentrationsbereiche nur minimal negativ beeinflusst wird. Weitere Details zur Untersu-

chung des TRIP-Stahls [Leg+Al_1] sind im Anhang I zusammengestellt. 

 

 

8.7 Weitere Untersuchungen von ausgewählten Modelllegierungen 
und kommerziellen Stählen 

Zusätzlich zu den systematische Untersuchungen von vollständigen Phasendiagrammen 

wurden auch ausgewählte Legierungen untersucht, um einen Überblick über die Legierungs-

elemente Cr, Ni und Cr + Ni sowie über kommerzielle, niedrig bis mittel legierte Fe-C-Si-Mn 

Stähle zu gewinnen. Bei diesen Schnelluntersuchungen wurden einzelne Legierungsvariati-

onen mit einem Kohlenstoffgehalt von ~0,1% analysiert. Aufgrund von herstellungsbedingten 

Schwankungen befinden sich jedoch die Kohlenstoffgehalte in einer Bandbreite von 0,09 bis 

0,11%C. Motivation dieser vereinfachten Untersuchungen ist es, den Einfluss von Legie-

rungselementen und deren Kombinationen auf den charakteristischen Punkt cA darzustellen. 

So eine Untersuchung ist anhand der direkten Gegenüberstellung der DSC-Messsignale in 

Abbildung 8-15 zusammengestellt. Dabei wird die Auswirkung von jeweils 2% der Legie-

rungselemente Cr, Ni und Cr+Ni auf eine Fe-0,1%C Referenzlegierung dargestellt. Wird die 

reine Fe-C Legierung als Referenzpunkt angesehen, zeigen sich folgende Resultate: 

• 2%Cr bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -3,2°C und eine Erniedrigung von 
TPerit. um 6°C. Die Messergebnisse zeigen, dass die Legierung im Vergleich zu              
Referenz weiter links, d.h. näher bei cA liegt (=kleinerer peritektischer Peak). 

• 2%Ni bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -7,3°C, eine Erhöhung von TPerit um 
+9,8°C und eine Verschiebung der Legierung zum charakteristischen Punkt cB, wobei 
die Legierung ganz leicht rechts davon liegt (= sehr großer peritektischer Peak). 

• 2%Cr + 2%Ni bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -10,7°C und eine Erhöhung 
von TPerit. um +4,3°C. Die Liquidustemperatur ist von allen drei untersuchten Legie-
rungen am tiefsten, was auch zu erwarten war, da Cr und Ni beide TLiquid senken. Die 
Absenkung von TLiquid von 2%Cr + 2%Ni mit -10,7°C entspricht dabei genau der Addi-
tion der Absenkung von 2%Cr (-3,2°C) und 2%Ni (-7,3°C). Deutlich zu erkennen ist 
auch die Wirkung von 2%Ni, welches die Legierung sehr nahe an cB verschiebt. 
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Abbildung 8-15:  DSC-Messsignale von Fe-C, Fe-C-2%Cr, Fe-C-2%Ni und Fe-C-2%Cr-2%Ni. 

 

Abbildung 8-16 zeigt eine Gegenüberstellung der mittels ThermoCalc [TCFE6] und 

FactSage [SGTE2007] berechneten pseudobinären Fe - C - 2%Cr - 2%Ni Phasendiagram-

me, welche untereinander nur minimale Unterschiede aufzeigen. Die Liquidustemperatur und 

der Verlauf der δ+γ Umwandlung sind praktisch ident. Die sonstigen Temperaturdifferenzen 

zwischen der TCFE6 und SGTE2007 betragen bis zum Punkt cB maximal um die 5°C, wobei 

der Unterschied bei der Solidustemperatur rechts von cB (=Tγ→γ+L) ab 0,25%C über 7°C               

ansteigt. Diese gute Übereinstimmung der Berechnungen dieses quarternären Fe-C-Cr-Ni 

Systems ist damit begründet, dass beide Datenbanken TCFE6 und SGTE2007 über umfang-

reiche thermodyn. Beschreibungen der ternären Untersysteme (Fe-C-Cr, Fe-C-Ni, Fe-Cr-Ni, 

C-Cr-Ni), sowie auch über eine Beschreibung dieses quarternären Fe-C-Cr-Ni Systems                

verfügen. Die erstmalige thermodyn. Beschreibungen dieses besonders für rostfreie Stähle 

wichtigen Systems erfolgte erstmals von Hillert, M. und C. Qiu [240].  

Tabelle 8-8 zeigt eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenzen zwischen den DSC 

Messdaten und den thermodynamischen Berechnungen aller in Abbildung 8-15 gemesse-

nen Modelllegierungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. Auch wenn es sich dabei 

nur um eine punktuelle Untersuchung handelt, die keinesfalls allgemeingültig für ein ganzes 

System ist, zeigt sich deutlich die gute thermodynamische Beschreibung mit beiden Daten-

banken, da alle Abweichungen unter +/- 3,5°C sind. Der in Abbildung 8-16 dargestellte 

Messpunkt der Fe-C-2%Cr-2%Ni Legierung zeigt die sehr gute Übereinstimmung zwischen 

Messung und Berechnung. Weiterführende Details zu den Messungen und Berechnungen 

der untersuchten Legierungen sind im Anhang H zusammengestellt. 
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Aufgrund dieser guten Übereinstimmung und der vielen verfügbaren Publikationen über 

höher Cr- und Ni-legierten Rostfrei-, Werkzeug- und Sonderstählen, zeigt sich derzeit keine 

Notwendigkeit für weitere Untersuchungen im Legierungsbereich bis jeweils 2%. 
 
 

 
 

Abbildung 8-16: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe-C-2%Cr-2%Ni, 
               Vergleich DSC / TC / FS. 

 

Tabelle 8-8:  Temperaturdifferenzen zwischen DSC-TC, DSC-FS und TC-FS  von ausgewählten 

Fe-C, Fe-C-2%Cr, Fe-C-2%Ni und Fe-C-2%Cr-2%Ni Modelllegierungen. 

 

Te
m

pe
ra

tu
r, 

°C

Kohlenstoff, Massen-%

ThermoCalc 5.0: Fe - C - Cr - Ni
Datenbank:TCFE6
W(Cr)=2E-2,  W(Ni)=2E-2

FactSage 6.2: Fe - C - Cr - Ni
Datenbank: SGTE2007
Z=(Fe+C+Cr+Ni)
Cr/Z = 2E-2, Ni/Z = 2E-2

δ+γ+L

Fe - C - 2%Cr - 2%Ni
1440

1450

1460

1470

1480

1490

1500

1510

1520

1530

1540

0 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25

δ+γ γ L+γδ

L+δ

L

cA cB

TLiquidus

T P
er

it.
Fe

-C
-2

N
i/C

r(
A

)

Kohlenstoff

Chrom

Nickel

Lage

Umwandlungen Abweichungen Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT

ΔT DSC - TCFE6: 3,5 -1,2 - 0,2

ΔT DSC - SGTE2007: 3,4 -1,3 - 0,3

ΔT DSC - TCFE6: - - -2,0 -

ΔT DSC - SGTE2007: - - 1,2 -

ΔT DSC - TCFE6: -0,5 -3,2 0,6 -1,0

ΔT DSC - SGTE2007: 3,1 0,5 2,3 1,3

ΔT DSC - TCFE6: -0,9 -2,0 -1,6 -1,3

ΔT DSC - SGTE2007: -0,7 -1,8 -1,4 -1,0

Tγ→δ
Start

TSolidus

TPerit.
Start

Legierung

TLiquidus

Analyse

-

Fe - 0,11er (C)

0,11

-

-
peritektisch

zwischen cA und cB

1467,8

-

1494,0

1528,3

Fe-C-2Cr (A)

0,09

2,04

-
peritektisch

zwischen cA und cB

1444,0

-

1488,0

1525,1

rechts von cB

Fe-C-2Ni/Cr (A)

0,10

2,05

2,02
peritektisch

zwischen cA und cB

Fe-C-2Ni (A)

0,09

-

2,04

1501,2

1503,8

1521,0

1497,3

-

1498,2

1517,6

Dissertation Presoly  Seite 257 



DSC-MESSERGEBNISSE UND PHASENDIAGRAMME VON AUSGEWÄHLTEN SYSTEMEN  



DSC-MESSERGEBNISSE UND PHASENDIAGRAMME VON AUSGEWÄHLTEN SYSTEMEN 

Entsprechend den in Anhang I beschriebenen Betrachtungen, haben die Mikrolegierungs-

elementen Nb und Ti, bei niedrigen Konzentrationen von ~0,02% nach dem derzeitigen   

Wissensstand praktisch keinen Einfluss auf die Hochtemperaturphasenumwandlungen.            

Daher ist davon auszugehen, dass die thermodyn. Berechnung des quarternäre Fe-C-Si-Mn 

Systems fehlerhaft ist. Um diese Behauptung zu überprüfen, wurde am Ende dieser Arbeit 

noch eine vereinfachte Überprüfung des quarternären Fe-C-Si-Mn Systems nach der gleiche 

Methodik wie bei der Überprüfung des quarternären Fe-C-Cr-Ni Systems durchgeführt. 

Dazu wurden drei Modelllegierungen, auf der Basis einer Fe-0,1%C Referenzlegierung, 

mit jeweils 2% der Legierungselemente Si, Mn und Si+Mn hergestellt. Abbildung 8-18 visua-

lisiert eine direkten Gegenüberstellung der DSC-Messsignale, die folgende Ergebnisse zeigt: 

• 2%Mn bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid  um -7°C, keine Beeinflussung der          
peritektischen Temperatur, sowie eine um +9°C höhere Tγ→δ+γ. All dies sind Zeichen, 
dass die Legierung Fe-C-2Mn im Vergleich zu Referenz weiter rechts, d.h. näher bei 
cB liegt (= etwas größerer peritektischer Peak). 

• 2% Si bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -21,7°C, von TPerit. um -44,7°C und 
von Tγ→δ+γ um -109,5°C. Die Messergebnisse zeigen, dass die Legierung Fe-C-2Si im 
Vergleich zu Referenz weiter links, d.h. näher bei cA liegt. 

• 2%Mn + 2%Si bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -31,1°C, von TPerit. um                
-45,8°C und von Tγ→δ+γ um 77,4°C im Vergleich zur Referenz. Die Liquidustemperatur 
ist von allen drei untersuchten Legierungen am tiefsten, was auch zu erwarten war, 
da Mn und Si beide TLiquid senken. Die Absenkung von TLiquid von 2%Mn + 2%Si mit            
-31,1°C entspricht dabei fast der Addition der Absenkung von 2%Mn (-7°C) und 2%Si 
(-21,7°C), mit lediglich einer Abweichung von 2,5°C. Im Vergleich zu reinen Fe-C-
2%Si Legierungen bewirken die 2%Mn eine leichte Erhöhung des peritektischen 
Peaks und somit eine Verschiebung näher zu cB. 

 

Deutlich zu erkennen bei dieser in Abbildung 8-18 dargestellten Untersuchung ist, dass 

die 2%Mn keine Auswirkung auf die peritektische Temperatur haben. Diese hängt           

ausschließlich von Fe-C System und dem Siliziumgehalt ab. Weiters ist gleich wie bei der in 

Abbildung 8-15 dargestellten Untersuchung der Fe-C-Cr/Ni/Cr+Ni Legierungen das gegen-

seitige Verhalten von Austenit-Bilder (Ni, Mn) und Ferrit-Bilder (Cr, Si) zu erkennen.  

Die Messergebnisse der beiden untersuchten quarternären Legierungen in Abbildung 
8-15 und Abbildung 8-18 zeigen auch auf, dass sich in dem untersuchten Konzentrations-

bereich der Legierungseinfluss auf die Liquidustemperatur einfach addieren lässt. Wie schon 

bei der Beschreibung des CALPHAD-Modells in Kapitel 5.4.1, erfolgt die Berechnung der 

Liquidustemperatur mit deutlich einfacheren Modellen, als jene der Festkörperphasen                  

Austenit und Ferrit. Diese Beobachtung steht auch im Einklang damit, dass einfache Liqui-

dusformeln, welche mittels Wirkfaktoren den Elementeinfluss beschreiben, genügen, um die           

Liquidustemperatur einer neuen Legierung zu berechnen.    
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Abbildung 8-18: DSC-Messsignale von Fe-C, Fe-C-2%Si, Fe-C-2%Mn und Fe-C-2%Si-2%Mn. 

 

Abbildung 8-19 zeigt eine Gegenüberstellung der mittels ThermoCalc [TCFE6] und 

FactSage [SGTE2007] berechneten pseudobinären Fe - C - 2%Mn - 2%Si Phasendiagram-

me, welche untereinander nur minimale Unterschiede aufzeigen. Auffällig an beiden             

Berechnungen sind die charakteristischen Punkte cA und cB, die zu sehr niedrigen Kohlen-

stoffgehalten verschoben werden. Dadurch verkleinert sich auch der peritektische Bereich          

(= Abstand zwischen cA und cB) auf nur 0,037%C, welcher hingegen beim reinen Fe-C Sys-

tem mit 0,078%C mehr als doppelt so groß ist. 

Diese gute gegenseitige Übereinstimmung der Berechnungen dieser quarternären                 

Fe-C-Si-Mn Systeme ist damit begründet, dass beide Datenbanken TCFE6 und SGTE2007 

die gleichen thermodynamischen Beschreibungen der ternären Untersysteme (Fe-C-Si,             

Fe-C-Mn, Fe-Si-Mn, C-Si-Mn) ausweisen. Gleich wie bei dem in Kapitel 8.6 beschriebenen 

quarternären Fe-C-Si-Al System, gibt es jedoch keine thermodynamische Beschreibung des 

Fe-C-Si-Mn Systems. Während bei dem quarternären Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al System, der 

in Abbildung 8-13 dargestellt Vergleich zwischen DSC-Messung und ThermoCalc [TCFE6] 

Berechnung eine durchaus gute Übereinstimmung aufzeigt, ist dies beim Fe - C - 2%Si - 

2%Mn System nicht so (zu beachten dabei ist der 4x größere Si-Gehalt!).  

Der in Abbildung 8-19 dargestellte Messpunkt der Fe-C-2%Cr-2%Ni Legierung zeigt 

einen sehr starken Unterschied zwischen der Messung einer peritektischen Legierung und 

den berechneten Phasendiagrammen.  
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Diese ersten durchgeführten Messungen zeigen somit großes Potential für systematische 

Untersuchungen des quaternären Fe-C-Si-Mn Systems auf. Dabei gilt es auch zu überprüfen 

ob die fehlerhaften Berechnungen aufgrund einer fehlenden thermodyn. Beschreibung des 

quarternären Fe-C-Si-Mn Systems verursacht werden, oder ob die ternären Beschreibung 

des Fe-Si-Mn Systems von Forsberg, A. und J. Agren [241] die ursächliche Fehlerquelle ist. 

Dieses ternäre Fe-Si-Mn System wurde in dieser Arbeit nicht experimentell untersucht, da 

den ternären Systemen mit Kohlenstoff eine größere Bedeutung zugewiesen wurde. Wie in 

Kapitel 8.3 beschrieben, ist auch das Fe-C-Si System bei Si-Gehalten > 2% noch gezielt zu 

vermessen. Somit sind noch umfassende systematische Untersuchungen notwendig, um 

dieses Fe-C-Si-Mn legierten Stähle verlässlich beschreiben zu können! 

 

 

8.8 Ausblick auf weiterführende Untersuchungen 

Die Erstellung einer optimierten thermodynamischen Datenbank zur Beschreibung höher 

legierter Fe-C-Si-Al-Mn Stähle gilt es, basierend auf den in dieser Arbeit durchgeführten   

Untersuchungen und den daraus gewonnenen Erkenntnissen, als Fernziel, wie in Kapitel 
8.1 dargelegt, weiter zu verfolgen. Nur durch die in dieser Arbeit begonnene systematische 

Herangehensweise können die noch „weißen Flecken“ im Fe-C-Si-Al-Mn System entdeckt 

und beschrieben werden.  

Während es eine Vielzahl von gut untersuchten quaternären Systemen und thermody.      

Beschreibungen (Fe-C-Cr-Ni, Fe-C-Cr-Mn, Fe-C-Cr-Mo, Fe-C-Cr-V, Fe-C-Cr-W, Fe-C-Cr-Nb, Fe-C-

Mn-V, Fe-C-Ni-Co, Fe-C-Mo-V, Fe-C-Mo-W, Fe-C-Mo-Co, Fe-C-Mo-Nb, Fe-C-Mo-Si, Fe-C-W-Ni, Fe-

C-W-Co, Fe-C-W-V, Fe-C-W-Si, Fe-C-Nb-Si, Fe-C-Nb-V, Fe-C-Nb-W,….[22,43]) in den Legierungs-

lagen der typischen Rostfrei-, Werkzeug- und Sonderstählen vorliegen, gibt es keine einzige 

Publikation, welche die quaternären Untersysteme von Fe-C-Si-Al-Mn Legierungen im Hoch-

temperaturbereich der Eisenecke beschreibt. 

Diesbezüglich besteht absoluter Handlungsbedarf und, um dieser Anforderung gerecht zu 

werden, ist es notwendig, systematische Betrachtungen von allen ternären und quaternären 

Teilsystemen des Fe-C-Si-Al-Mn Multikomponentensystems durchzuführen. Erst durch die 

schrittweisen Untersuchungen der Wirkung und Wechselwirkung von Legierungselementen 

ist es möglich, komplexere Legierungen besser zu verstehen und somit die Phasenumwand-

lungen von höher legierte Dualphasen-, TRIP- und TWIP-Stähle zu berechnen.  
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Die diesbezügliche Vorgangsweise gemäß der CALPHAD-Methode ist in Kapitel 5.4.3    

beschrieben und in Abbildung 5-10 visualisiert. Der entsprechende Aufbau zum Beschrei-

ben von Multikomponentensystemen über die Zusammenstellung der binären-, ternären- und 

quaternären-Systeme ist Abbildung 5-9 dargestellt. Ein Überblick über die bisherigen 

durchgeführten Untersuchungen und der daraus abgeleitete Ausblick für weiterführende             

Untersuchungen ist in Tabelle 8-10 dargestellt. 

 
Tabelle 8-10:  Überblick über bisherige und Ausblick auf weiterführende Untersuchungen. 

 
 

Die dabei aufgezeigte Notwendigkeit für weiterführende Untersuchungen übersteigt bei 

Weiten das Ausmaß dieser Arbeit. Somit sind die in dieser Arbeit gewonnenen ersten 

Ergebnisse als „Beginn“ zu verstehen, deren Fernziel die Erstellung einer individuellen 

CALPHAD Datenbank des Fe-C-Si-Al-Mn Systems ist. 

Abseits der Zusammenstellung in Tabelle 8-10 ist es auch nicht auszuschließen, 

dass auch andere Fe-C-Legierungssysteme falsch, bzw. unzureichend thermodynamisch 

beschrieben sind. Nur durch das Durchführen von experimentellen Untersuchungen und dem 

kritischen Hinterfragen von thermodynamischen Berechnungen ist es möglich, deren Daten-

banken zu evaluieren und zu optimieren. Jedes Messergebnis einer neuen Legierung ist ein 

wichtiger Beitrag, um den in dieser Arbeit aufgezeigten Weg erfolgreich weiter zu gehen. 

System weiteres Potential untersuchte
Legierungen

Fe-C-Si groß, ab 2%Si 18

Fe-C-Mn mittel, eventuell bei C >0,2% & Mn >4% 6

Fe-C-Al sehr groß, ab 0,8%Al 10

Fe-Si-Mn unbekannt / sehr groß 0

Fe-Si-Al unbekannt 0

Fe-Al-Mn unbekannt 0

Fe-C-Si-Mn sehr groß 2

Fe-C-Si-Al mittel 6

Fe-C-Al-Mn unbekannt / groß 0
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9 Zusammenfassung und Ausblick 

Stähle welche die peritektische Phasenumwandlung von (L+δ→δ+γ) durchlaufen, sind  

äußerst schwierig zu vergießen. Das hohe Risko einer Betriebsstörung, die oftmals notwen-

dige Nachbearbeitung des Halbzeugs und die trotzdem beeinträchtigte Produktqualität  

machen „peritektische Stähle“ zu einem ungeliebten Produkt für Stahlhersteller. Die  

„Untersuchung der Wirkung von Legierungselementen auf die peritektische Phasenumwandlung 

in Stählen“ hat die Stahlforschung deshalb über Jahrzehnte beschäftigt, wurde aber  

spätestens mit der Markteinführung  der mächtigen, computerbasierenden, thermo-

dynamischen Datenbanken als obsolet betrachtet.  

Die Betriebserfahrungen an den Stranggießanlagen der voestalpine ließen jedoch Zweifel 

an der Qualität einzelner Berechnungsergebnisse aufkommen und so wurde das Thema im 

Rahmen eines Projekts am COMET K2-Zentrum MPPE (Compentence Centers for Excellent 

Technologies - Materials, Processing and Product Engineering) neu aufgerollt. Es sollten alle 

verfügbaren direkten und indirekten Messmethoden zur Charakterisierung der peritektischen 

Phasenumwandlung bewertet und mit den Ergebnissen von CALPHAD Berechnungen  

verglichen werden.  

Die Ergebnisse bestätigen die Richtigkeit des eingeschlagenen Weges: Die in dieser  

Arbeit durchgeführten systematischen DSC-Messungen zeigen, dass die Berechnungs-

ergebnisse schon in absolut betriebsüblichen Bereichen der Systeme Fe-C mit Si, Mn 

und/oder Al deutlich bis dramatisch von den Messergebnissen abweichen. Hauptgrund ist 

die fehlende oder ungenaue Beschreibung von Untersystemen (also Drei- und Vierstoff-

systemen) in einzelnen Datenbanken. Die im Rahmen der vorliegenden Dissertation ermittel-

ten Messwerte werden als wertvolle Basis für die Optimierung von Datenbanken im Zuge 

weiterführender Arbeiten dienen.     
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   Der Literaturteil dieser Arbeit beschreibt die theoretischen Hintergründe der peritekti-

schen Phasenumwandlung, behandelt das Verhalten von peritektischen Stählen im Strang-

gießprozess und stellt eine Übersicht über sämtliche möglichen Methoden zur 

Charakterisierung peritektischer Stähle im Laborversuch zusammen. Die Einteilung der La-

bormethoden erfolgt in drei Gruppen: 

Die direkten Methoden HT-LSCM und HT-Synchrotron ermöglichen eine visuelle in-situ 

Untersuchung des Mechanismus der peritektische Phasenumwandlung und deren Kinetik.  

Die indirekten Methoden, sogenannte thermoanalytischen Methoden, wie die TA, DTA, 

DSC, DIL, XRD, TOA und kombinierte Verfahren ermöglichen die Bestimmung der Gleich-

gewichtsphasenumwandlungen. 

Die dritte Gruppe, die Eintauch- und Abguss-Erstarrungsexperimente, wie z.B. Dipping-

Tests, SSCC-Versuche und diverse Sonderverfahren dienen zur Nachstellung der charakte-

ristischen Vorgänge während der Anfangserstarrung in der Kokille. 

Entsprechend einer durchgeführten Gewichtung der in der Literatur beschriebenen Labor-

methoden hat die Gruppe der indirekten thermoanalytischen Methoden das größte Potential, 

effizient den Einfluss von Legierungselementen auf das pseudo-binäre Fe-C System zu 

untersuchen und die Lage der charakteristischen Punkte cA und cB  zu bestimmen.  

Weiters wurden im Literaturteil eine Zusammenstellung und Gewichtung von unterschiedli-

chen Berechnungsmethoden zur Beschreibung der Wirkung von Legierungselementen 

durchgeführt. Dabei zeigte sich, dass ausschließlich die CALPHAD Methode die Möglichkeit 

bietet, den komplexen Einfluss von unterschiedlichen Legierungselementen auf höher legier-

te Stähle zu beschreiben. Zu erwähnen sind noch die sehr simplen und weltweit verbreiteten 

Cp-Formeln, die aufgrund der Praxisnähe und der leichten Ausbaufähigkeit im betrieblichen 

Einsatz von Interesse sind. 

Im experimentellen Teil dieser Arbeit wurde eine praktische Evaluierung der Labormetho-

den, DTA, DSC, DIL und HT-LSCM (als TOA), anhand von Modelllegierungen durchgeführt. 

Ziel dieser Untersuchungen war festzustellen, welche Methode sich am besten eignet und 

welche Anlageneinstellungen und Messbedingungen optimal sind. Diese Untersuchungen 

brachten das Ergebnis, dass DSC-Messungen von jeweils neuen, plangeschliffenen 50mg 

Proben, mit 10 K/min unter einer hochreinen Argon-Atmosphäre als ideale Methode anzuse-

hen sind. DIL und HT-LSCM (als TOA) Messungen sind mit deren erarbeiteten Setups 

Ergänzungsmethoden, die jedoch beide durch das Aufschmelzen der Probe, d.h. mit TSolid, 

TPerit, beschränkt sind. Während das vorrangige Potential der DIL Methode die Bestimmung 

der γγ+δ Umwandlung ist, stellt die HT-LSCM Methode eine interessante Ergänzung dar, 

um die mittels der DSC gemessenen Phasenumwandlungen zu visualisieren. 
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Die Stärke der DSC-Methode lieg darin, dass peritektischen Stählen und deren Lage  

bezüglich cA, cB und cC anhand der Ausbildung eines signifikanten peritektischen Peaks  

eindeutig erkannt werden. Weitere Vorteile der DSC-Methode sind die Unabhängigkeit vom 

Ausgangszustand des Probenmaterials (roh oder geschmiedet) bei Hochtemperatur- 

messungen, die einfache Probenfertigung und die gute Standardisier- und auch Automati-

sierbarkeit. Mithilfe einer Signalkorrekturrechnung können mit nur einer DSC-Messung alle 

Gleichgewichtsphasenumwandlungen in Stählen bestimmt werden. Mit diesen Informationen 

ist es möglich vollständige Phasendiagramme zu konstruieren, die charakteristischen Punkte 

cA, cB und cC exakt zu bestimmen und diese Ergebnisse direkt für die CALPHAD Optimierung 

von thermodynamischen Datenbanken zu verwenden. 

Als Fernziel anzustreben ist das Erstellen einer an die Bedürfnisse der Stahlhersteller 

orientierten thermodynamischen Datenbank zur Beschreibung höher legierter Fe-C-Si-Al-Mn 

Stähle. Das mit Messwerten hinterlegte Modell soll es ermöglichen, verlässliche Aussagen 

zu treffen, ob neue Legierungen eine kritische peritektische Phasenumwandlung durchlaufen 

oder nicht. Um dieser Anforderung gerecht zu werden, ist es notwendig, systematische 

Betrachtungen von Teilsystemen des Fe-C-Si-Al-Mn Multikomponentensystems durchzufüh-

ren. Durch die schrittweisen Untersuchungen der Wirkung und Wechselwirkung von Legie-

rungselementen ist es möglich komplexere Legierungen besser zu verstehen. Von 

besonderer Bedeutung für diese Arbeit ist die thermodynamische Beschreibung der Wirkung 

der Legierungselemente Mn, Si und Al auf das Fe-C System. 

Durchgeführte systematische Untersuchungen von ternären Modellsystemen zeigten, dass 

das Fe-C-Si System bis 1%Si in den thermodynamischen Datenbanken [TCFE6 und 

SGTE2007] sehr gut beschrieben ist, sich jedoch ab 2%Si Unterschiede aufzeigen, die wei-

ter untersucht werden müssen. Auch für die Untersuchungen des ternären Fe - hoch Mn - 

0,10%C Systems gilt, dass dieses System in den Datenbanken sehr gut beschrieben ist.  

Im Gegensatz dazu zeigen die Untersuchungen des ternären Fe - hoch Al - 0,22%C  

Systems, dass die thermodynamischen Berechnungen mit der SGTE2007-Datenbank gänz-

lich falsch sind und die Berechnungen mit der TCFE6-Datenbank signifikante Abweichungen 

bei höheren Al-Gehalten aufweisen. 

Die in dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen des Fe-C-Al Systems stellen wissen-

schaftliches Neuland dar. Weiters wurden Vorversuche bei den quaternären Fe-C-Si-Al und 

Fe-C-Si-Mn Systemen durchgeführt. Es zeigte sich hierbei sehr deutlich, dass auch die  

derzeitige thermodynamische Beschreibung des Fe-C-Si-Mn Systems falsch ist.  
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Diese Arbeit bringt den Beweis und dient als Motivation dafür, dass weiterführende  

systematische Messungen notwendig sind, um höherlegierte Fe-C-Si-Al-Mn Multikomponen-

tensystems sowohl experimentell als, auch thermodynamisch umfassend zu beschreiben.  

Gerade bei der Untersuchung von neuen Stahlsorten ist aber nicht nur die Kenntnis der  

Phasenumwandlungen von Interesse. Als Eingangsparameter für die Mikroseigerungs- und 

Erstarrungsberechnung sowie für die Simulation der Ausscheidungs- und Umwandlungs-

kinetik und in Folge auch für die Simulation der Produkteigenschaften sind weitere thermo-

physikalische Daten notwendig. So besteht bei neuen Legierungskonzepten auch der Bedarf 

an experimentellen Untersuchungen der temperaturabhängigen Verläufe der Enthalpie, der 

Dichte und der Wärmeleitfähigkeit, um diese Legierungen besser beschreiben zu können. 

 

 

Jedes Messergebnis einer neuen Legierung ist somit ein wichtiger Beitrag, 

um den in dieser Arbeit aufgezeigten Weg erfolgreich weiter zu gehen. 
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1.) Anlagenbeschreibung, Prinzip, Vor- u. Nachteile der HFU 
 

Die Hochfrequenz-Umschmelzanlage (HFU) ermöglicht die schnelle Herstellung von Labor-
legierungen (z.B. neuen Legierungen für die thermische Analyse) mittels Induktionsschmelzen. 
Die HFU mit Mikroprozessor-Steuerung zum Induktionsschmelzen arbeitet nach dem Energie-
übertragungsprinzip des Transformators. Nach Anlegen eines hochfrequenten Magnetfeldes 
fließt an der Oberfläche des Metalls ein Sekundärstrom, der in Wärme umgewandelt wird und 
damit ein Schmelzen des Metalls bewirkt. Die in der Schmelze entstehenden Wirbelströme  
sorgen für eine gute Durchmischung der schmelzenden Probe. Auch das anschließende zentri-
fugale Abgießen in eine Kupferkokille unterstützt die Homogenisierung der Schmelze. 

 

Hersteller:  Linn High Term GmbH, Heinrich-Hertz-Platz 1, D-92275 Eschenfelden 

Type und Baujahr:  Lifumat Met. 3.3 vac / 1994 
 

 

Vorteile / Potentiale: 

• Einfache Arbeitsvorbereitung und Anlagenbedienung.  

• Kurze Versuchsdauer (Schmelzdauer ca. 2min) und sehr rasche Erstarrung. 

• Kleine (ca. 60g), dichte und homogene Proben durch Schleudern in eine kalte Kupferkokille. 

• Verwendung von hochreinen Legierungselementen (Laborchemikalien), schlackenfreies 
Einschmelzen und kein bzw. nur sehr geringer Legierungsabbrand.  

• Hochreine Al2O3-Tiegel, die jeweils nur einmal verwendet werden (können). 

• Geschlossene und inerte Schmelzkammer mit Argonspülung (keine O- und N-Aufnahme). 
 

Nachteile / Einschränkungen / Gefahren: 

• Maximale Probenmasse von 60g 

• Keine referenzierbare Temperaturmessung möglich (Gefahr der Überhitzung!). 

• Keine integrierte Zeiterfassung bzw. Versuchszeitmessung vorhanden. 

• Jede Schmelze ist aufgrund der fehlenden Temperaturmessung und -steuerung ein Unikat.  

• Die HFU ist primär ein Umschmelzaggregat und eignet sich nur bedingt zur Herstellung von 
Aufbauschmelzen mit höheren Konzentrationen an Legierungselementen (ausgenommen 
davon sind leicht/niedrig schmelzende Legierungselemente wie Al und Si). 

• Reiner Kohlenstoff/Graphit als Legierungselement schwimmt beim Schmelzen auf, treibt 
zum Tiegelrand, wo er verbleibt und löst sich während der 2 Min. Schmelzzeit nicht im 
Stahlbad. Es besteht die Gefahr von inhomogenen Schmelzen mit falschen Analysenergeb-
nissen. Daher ist statt Kohlenstoff die Verwendung von Fe-4,4%C Vorschmelzen notwendig. 
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2.2) Vorbereiten der Kupfer-Schleuderkokille 

Abb. A-3 zeigt eine fertig zusammengebaute Kupfer-Schleuderkokille. Nach jeder Schmelze 
und dem Abschrecken in Wasser ist die Kokille, wie in Abb. A-4 dargestellt, zu zerlegen und 
komplett zu reinigen. Beim Wiederzusammenbauen ist jeweils eine neue mit Bornitrit-Schlichte 
beschichtet Prallplatte einzusetzen. 
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Abb. A-3: Zusammengebaute                 
Kupfer-Schleuderkokille. 

Abb. A-4: Zerlegte Kupfer-Schleuder-
kokille, inkl. beschichteter Prallplatte. 

 

 

2.3) Schmelztiegel  

Für die Herstellung der Modelllegierungen sind ausschließlich hochreine Al2O3-Schmelztiegel 
des Typs DKV-2 LA-O der Firma Linn High Term GmbH zu verwenden. Abb. A-5, zeigt einen 
Tiegel inklusive Gießnase und zurechtgeschnittenes Feuerfestpapier (Altra KP1600, Silikatwolle 
bis 1600 °C, 1 mm dick, Abmessungen 120 x 40mm). Das Feuerfestpapier wird um den Umfang 
des Schmelztiegels gewickelt und schützt die Anlage etwas bei Tiegeldurchbrüchen und 
Schmelzaustritten.  
 

Gießnase

Al2O3-Schmelztiegel
Typ: DKV-2 LA-O 

Feuerfestpapier (Altra KP1600) Abmessungen 120 x 40mm  
Abb. A-5: Al2O3-Schmelztiegel inklusive Gießnase und Feuerfestpapier. 
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Abb. A-7: HFU (Lifumat Met. 3.3 vac) und der Operator. 

 

A B C

 
Abb. A-8: Schmelzen [A= Beginn (ohne Blauglas), B= nach 30 Sek., C= nach 2 Min.].  
 
 

4. Sobald die Schmelze fertig ist (alles flüssig, freie Schmelzbadoberfläche), ist die Spule 
abzusenken und somit der Schmelzvorgang abzubrechen.  

5. Abhängig von der Legierung (Liquidustemperatur, Schmelzgewicht) ist eine Haltezeit 
von 6 bis 12 Sek. zu wählen um die Überhitzung abzubauen. Niedrig legierte                    
Schmelzen, mit hohen Liquidustemperaturen benötigen generell eine kürzere Haltezeit 
(6-8 Sek.), hingegen höher legierte Schmelzen eine längere Haltezeit (10-12 Sek.)                
erfordern.  
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6. Sobald die Schleudertemperatur erreicht und die Schmelze genügend abgekühlt ist              
(= Schutz der Cu-Schleuderkokille vor dem Aufschmelzen), ist die Schleuderung zu akti-
vieren. Die Anlage beginnt daraufhin sofort kräftig zu schleudern, wobei nach 3-5 Sek. 
der Schleudervorgang wieder abzubrechen ist, da bereits nach den ersten Umdrehun-
gen die ganze Schmelze in der Kokille ist.  

7. Nachdem die Anlage wieder ruhig steht, ist der Anlagendeckel, sowie die Schmelz- und 
Schleuderkammer zu öffnen, die heiße Kokille mit der Probe zu entfernen und in einem 
Kübel mit kaltem Wasser abzukühlen. Danach ist die Kupfer-Schleuderkokille, wie in 
Abb. A-4 dargestellt, zu zerlegen und die Probe zu entnehmen. 

8. Während die Kupfer-Schleuderkokille wiederverwendet werden kann, sind der Al2O3-
Schmelztiegel und Gießnase jeweils nur einmal zu verwenden und dann zu entsorgen. 

 

 

 

 

 

2.6) Analysieren der Proben 

Die so hergestellte HFU-Probe ist an beiden Seiten mittels Schleifscheibe plan zu schleifen, wie 
in Abb. A-9 dargestellt. Die Durchführung der chemischen Analyse, sowie die DSC-
Probenfertigung sind in Anhang B beschrieben. 

 

 

Abb. A-9: Fertige HFU-Proben und deren typische Abmessungen. 
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3.) Probenqualität und weiterführende Untersuchungen 
 

3.1) Probenqualität von geschleuderten Proben 

Geschleuderte HFU-Proben weisen nach der vorgestellten Arbeitsanweisung eine sehr homo-
gene chemische Analyse, einen dichten Aufbau (= keine Lunker, Löcher oder Poren), sowie keine 
sichtbaren Einschlüsse auf, wie in den Querschliffen in Abb. A-11 u. Abb. A-12 dargestellt. 
 

 
Abb. A-11: Geschleuderte HFU-Probe, Querschliff durch die gesamte Probe, Nitalätzung 

 Legierung Fe - 0,14%C - 1%Si [N-III(B)]. 
 

 
Abb. A-12: Geschleuderte HFU-Probe, Querschliff durch die gesamte Probe, Pikrinätzung

 Legierung Fe - 0,14%C - 1%Si [N-III(B)]. 
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Die Gefügebilder in Abb. A-11 und A-12 zeigen den Querschnitt einer geschleuderten HFU-
Proben mit folgender Zusammensetzung: Fe - 0,14%C - 1%Si [siehe Anhang D, Legierung           
N-III(B)]. Die Nitalätzung in Abb. A-11 zeigt ein sehr fein strukturiertes perlitisch-ferritisches 
Gefüge, wobei der Ferrit aufgrund der schnellen Abkühlung meist nadelig vorliegt. Die         
Primärstrukturätzung mittels Pikrinsäure, dargestellt in Abb. A-11, zeigt aufgrund der schnellen 
Erstarrung in der Cu-Kokille eine sehr feine dendritisch / globulitische Erstarrungsstruktur.            
Proben mit so einem Gefüge/Mikrostruktur können, sofern keine ausgeprägten Mikroseigerun-
gen vorliegt, direkt für die thermische Analyse mittels DSC und HT-LSCM verwendet werden. 

Hinsichtlich des Gefüges und der Erstarrungsstruktur ist jede Schmelze aufgrund der fehlenden 
Temperaturmessung und -steuerung (= unterschiedliche Überhitzung), wie in Kap. 1 beschrie-
ben, ein Unikat. Weiters erschweren die stark abweichenden Legierungslagen (Al >3%, Si >3%, 
Mn >5,5% - siehe Versuchsprogramm in Anhang C) der hergestellten Proben diesbezüglich 
einheitliche Aussagen zu treffen. Vereinzelte Untersuchungen von höherlegierten Schmelzen, 
besonders Legierungen mit höheren Konzentrationen an Al und/oder Mn (Grenzgehalte sind 
unbekannt), zeigten, dass bei dieser Art der Probenherstellung auch ausgeprägte martensiti-
sche Gefüge und/oder durchgehend gerichtete dendritsche Erstarrungsstrukturen entstehen 
können. Weiterführende Arbeiten zum Bestimmen des Legierungseinflusses auf die Mikrostruk-
tur von geschleuderten HFU-Proben sind diesbezüglich notwendig. Die direkte Verwendung von 
durchgehend dendritisch erstarrten Proben mit ausgeprägten Mikroseigerungen für die thermi-
sche Analyse ist nur bedingt geeignet. Bei solchen Proben ist eine für die Legierung geeignete 
Wärmebehandlung zum Homogenisieren vorab durchzuführen. 

 

Die sehr intensive induktive Baddurchmischung beim Schmelzen, das zentrifugale  Abgießen in 
eine Kupferkokille und die schnellen Erstarrung ergeben eine sehr homogene chemische             
Analyse. Dies wird auch durch die Erfahrungswerte von Dr. Pissenberger (voestalpine Stahl 
Linz), der ebenfalls über eine HFU-Anlage verfügt, bestätigt. Zur exemplarischen Überprüfung 
der Homogenität der chemischen Analyse wurde eine hochlegierte HFU-Probe in mehrere 
Segmente geschnitten und mittels Funkenemissionsspektrometrie (OES-PDA) von Dr. Pissen-
berger analysiert.  

Die Tabelle in Abb. A-13 zeigt deutlich, dass keine Konzentrationsunterschiede in der Probe 
vorliegen und Analyseschwankungen nur minimal sind. Die ermittelten Standardabweichungen 
der Probe (= Stabw. Probe) entsprechen genau den Standardabweichungen des Analyse-
verfahrens (= Stabw. OES) bei dieser Konzentration, die durch Langzeitmessungen aus                  
mehreren Standards ermittelt wurden. Somit bestätigt sich, dass geschleuderte HFU-Proben 
höchste chemische Homogenität aufweisen. 
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C Si

Platte oben1 0,125 2,952
Platte oben2 0,128 2,931
Platte oben3 0,125 2,928
Platte unten 0,127 2,891

Stab unten 0,130 2,940
Stab Zentrum1 0,131 2,911
Stab Zentrum2 0,128 2,935

Mittelwert: 0,128 2,927
Stabw. Probe: 0,002 0,020

Stabw. OES: 0,002 0,025
24,1
55

Stickstoff, ppm:
Sauerstoff, ppm:

Massen-%

HFU
Probe

 

Abb. A-13: Überprüfung der Homogenität der chemischen Analyse einer HFU-Probe. 

 

Der Gehalt an Spurenelementen und Begleitelementen hängt ausschließlich von den Einsatz-
stoffen und deren Reinheit hab. Alle HFU-Proben wurden, wie in Kap. 2.1 und Abb. A-1               
beschrieben, auf Basis von Reineisenzylindern hergestellt. Die chemische Analyse (ebenfalls 
mittels OES von Dr. Pissenberger bestimmt) des verwendeten Reineisens „Böhler“ ist in                 
Tabelle 1 zusammengefasst. 
 

Tabelle 1: Reineisen „Böhler“ – chemische Analyse. 

C Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn

0,0024 0,0014 0,0243 0,0017 0,0020 0,0024 0,0122 0,0034 0,0005 0,0075 0,0005 0,0001 0,0007 0,0026
OLeco N Zr As B Co Sb Ca Pb W Ta Zn Bi Mg

0,0033 0,0026 0,0006 0,0022 0,0001 0,0020 0,0005 0,0001 0,0015 0,0016 0,0044 0,0024 0,0003 0,0001  
 

Typische Werte von Gasen in HFU-Proben sind: Sauerstoff 10-55ppm und Stickstoff 15-40ppm, 
wobei diese Werte ebenfalls stark von der Reinheit der Einsatzstoffe und der Legierungslage 
abhängen. Da die HFU-Proben ausschließlich für die thermische Analyse (DTA, DSC und 
HTLSCM) im Hochtemperaturbereich verwendet werden und dafür alle qualitativen Anforderun-
gen bestens erfüllt sind, wurden keine weiteren Untersuchungen der HFU-Proben im Detail 
durchgeführt. 
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Unmittelbar vor der Verwendung (=Messung) der Proben, sind diese zu entgraten. Eine absolut 
planare Auflagefläche (=Flächenkontakt!) ist sicherzustellen. Dazu sind die Proben kurz mit 
Alkohol zu reinigen und dann händisch, wie in Abb. B-5 Mitte dargestellt, mit einer festen      
Metallpinzette auf einem 1200er Schleifpapier (nass) abzuschleifen. Dabei ist besonders zu 
beachten, dass die kleinen DSC-Proben durch das Abschleifen nicht „rundlich“ werden und 
auch nicht während dem Arbeiten mit der Pinzette von der Arbeitsfläche „springen“ (falls die 
Proben vom Tisch fallen, sind diese zu verwerfen, da die Gefahr der Probenverwechslung sehr 
groß ist). Unmittelbar nach dem Abschleifen und Entgraten sind die Proben von dem KFZ-
Frostschutz und Schleifresten gründlich zu reinigen. Die Reinigung erfolgt durch Eintauchen 
und kurzem Schütteln in Alkohol (= Ethanol), Acton (=Dimethylketon) und wieder Alkohol, wie in 
Abb. B-5 rechts veranschaulich. Die Proben sind dabei zwischen den einzelnen Reinigungs-
flüssigkeiten immer auf saugfähigem Papier abzutrocknen. Die so vorbereiteten und gereinigten 
Proben sind ab jetzt nur mehr mittels einer sauberen Laborpinzette zu bewegen.  
 

 
Abb. B-5: DSC-Probe Anschleifen und Reinigen. 

 

Die Einwaage der DSC-Proben erfolgt (bereits) mit der STA409PG Luxx, da deren interne    
Waage (TG-Funktion) über eine sehr hohe Messauflösung verfügt [bis 0,000mg]. Dazu wird der 
DSC-TG Probenträger, wie in Abb. B-11 dargestellt, mit beiden Al2O3-Probenschalen u.             
Deckeln bestückt und die Anlage geschlossen (= Ofen heruntergefahren). Sobald die Waage 
ein stabiles Signal anzeigt, wird mittels der [Tara]-Funktion (Messsoftware: Diagnose  Ab-
gleichdialog), wie in Abb. B-6 demonstriert, das TG-Signal auf „0“ gesetzt. Darauf wird die 
STA409 wieder geöffnet und die vorbereiteten Proben, wie in Abb. B-3 Mitte abgebildet, aufge-
legt und dann bei geschlossener Anlage (kein Luftstrom) die Probenmasse in [mg] auf zwei 
Kommastellen genau bestimmt. Die von jeder Legierung vorbereiteten 3-4 Proben sind dann 
entsprechend ihrer Masse zu sortieren und jene Probe, die am ehesten  50mg hat, ist für die 
Messung auszuwählen. Da die Probenmasse einen wichtigen Einfluss auf die DSC-Messung 
hat, sind ausschließlich Proben mit einer Masse von 50mg +/- 5mg zu verwenden. Die Proben-
masse der ausgewählten Probe ist für die folgende Messung zu notieren. 
 

 
Abb. B-6: STA-Software: Tarieren und Abwiegen der DSC-Proben mit der STA409PG. 
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2.) DSC - Versuchsdurchführung mit der STA409PG Luxx 
 

Die DSC-Messungen wurden mit einer Anlage zur Simultanen-Thermischen-Analyse der Firma               
NETZSCH Gerätebau GmbH durchgeführt, welche in Abb. B-7 und B-8 dargestellt ist.                
Beschrieben werden die Geräteeinstellungen und die Versuchsdurchführung von DSC Messun-
gen mit der STA409PG Luxx, deren technische Daten in Tabelle B-1 zusammengestellt sind. 
Die theoretische Beschreibung der DSC-Methode ist im Literaturteil in Kapitel 4.3.4 zusam-
mengestellt und die praktische Labormethodenevaluierung ist in Kapitel 6.4. beschrieben. 

 

 
Abb. B-7: Anlagenlayout – NETZSCH STA409 PG Luxx. 

 

 
Abb. B-8: Überblick über die gesamte Anlage inklusive Peripheriegeräte. 
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Tabelle B-1: Technische Daten und gewählte Einstellungen der STA409PG Luxx. 
 

Anlage:  
 

generalüberholte STA409 PG Luxx 
 

oberschalig angeordnetes Wägesystem bis max. 18g 
inklusive Jubabo Thermostat F25, Powerunit Pu 1.851.06, Controller 
TASC 414/4, 3-fach Gas-Schalter, Netzsch Proteus Software 
 

Ofen: SiC-Hochtemperaturofen, bis 1550°C (kurzzeitig) mit Al2O3 Schutzrohr 
  Regelthermoelement:    Typ S 
  Spannungszufuhr: max. 75 V 
  Leistungsaufnahme: max. 900 W 
  Heizrate - ideal: 10K/min, max. 50K/min 
 

Probenträger:  
 

DSC-TG Probenträger (Sonderanfertigung)  
Thermoelement: Typ S, mit Strahlenschutzschild  
 

Tiegel:  
 

DSC-Probenschalen (Ø 6,8mm, 85µl) und Deckel aus Al2O3 mit Loch 
Schalen und Deckel werden vor der ersten Verwendung bei 1600°C                
1h lang unter Luftatmosphäre in einem Laborofen ausgebrannt. 
 

Referenz:  leere DSC-Probenschalen mit Deckel - wie auf der Probenseite 
 

Atmosphäre: Linde Gas - Argon 5.0 
3x Evakuieren und Spülen der Anlage mit Argon vor Versuchsbeginn 
Schutzgasdurchfluss während der Messung: 40ml/min 
 

Getter: Oxy- und Hydrosorb-Patronen von Linde-Gas in der Gasleitung 
Zirkon-Ringe und Titan-Bleche im Ofen 
 

Zeit-Temperatur-
programm: 

den jeweiligen Bedingungen angepasst,  
wobei der eigentliche Messzyklus immer mit 10K/min durchgeführt wird. 
(darauf ist auch die Anlage kalibriert und justiert) 
 

 
Chronologie der STA409PG Luxx: 

2003 Baujahr:  primäre Verwendung für thermogravimetrische Untersuchungen bis 2008/09. 

2010 Jänner:   Generalservice/Großreparatur-I der gesamten Anlage beim Hersteller in Selb   
  (neues Thermostat, Ofenrohr, Service aller Dichtungen und des Ofenkopfes,   
  neue Gasversorgung mit Edelstahlleitungen im Labor für Thermische-Analyse) 

2010 Jänner bis Juni:  DTA Methodenentwicklung und Vorversuche (Bac.Arbeit – Doppelhofer u. Tazreiter) 

2010 Juli:   erste DSC Messungen, folgende Methodenentwicklung 

2010 November:  standardisierte Durchführung von DSC-Messungen neuer Legierungen  

2011 Dezember:  Generalservice/Großreparatur-II der gesamten Anlage beim Hersteller in Selb   
  (neue Waage und elektrische Anschlüsse, Ofenrohr, DSC-TG Probenträger, allg. Service) 

2012 September:  Fertigstellung der letzten Versuche 
 

Währen den Jahren 2010 bis 2012 wurden folgende Komponenten der STA409PG Luxx getauscht: 
6x DSC-Probenträger, 3x Al2O3-Ofenrohr, 2x Ventil am Ofenkopf, 1x SiC Ofenheizelement, 1x Waage, 1x Sicher-
heitsventil des Waagenkessels, 1x Sicherungen der Power Unit, 1x Temperaturkontrollplatine des SiC-Ofens,             
1x Ofenthermoelement – diese Anlagenausfälle führten zu deutlichen Verzögerungen und erforderten jeweils eine 
neue Kalibrierung der Anlage. 
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6.) Einsetzen kleiner Titanblechgettern (~ 4x6mm) zu jeweils zwei Stück in eine alte Al2O3-
Probenschale. Davon werden mind. 3 (besser 6) auf den obersten beiden Ebenen des        
Hitzeschutzschildes platziert. Diese Ti-Blechgetter sind jeweils nur 1x zu verwenden. 

7.) Nachdem der DSC-TG Probenträger vollständig „bestückt“ ist, wie in Abb. B-11 dargestellt, 
ist die Anlage durch gleichzeitiges Drücken von „down“ und „safety“ vorsichtig zu schließen. 
Dabei ist besonders darauf zu achten, dass der frei bewegende DSC-TG Probenträger 
mittig steht und sich weder zum Hitzeschutzschild, zum Zr-Getter, oder zum inneren                
Al2O3-Schutzrohr des SiC-Ofens neigt. Dazu ist, wie in Abb. B-12 dargestellt, der Ofen 
beim Herunterfahren unmittelbar vor dem Eintauchen des DSC-TG Probenträgers anzuhal-
ten und zu kontrollieren, ob der Probenträger zentrisch steht. Ist dies nicht der Falls, so ist 
der DSC-TG Probenträgers leicht mit einer Pinzette (soll nicht mit den Fingern berührt wer-
den) in die entsprechende Richtung zu drücken. Im schlimmsten Fall („worst case“) kann 
der herunterfahrende SiC-Ofen mit dem runden Metall-Eintauchstück auf den der DSC-TG 
Probenträger drücken und diesen, sowie die empfindliche Waage unterhalb, zerstören!                       
Die freie Beweglichkeit des Probenträgers ist bei dieser Anlage notwendig, um TG-
Messungen durchzuführen. Dadurch ist jedoch der DSC-TG Probenträger anlagenbedingt 
nicht immer auf der gleichen Position (= keine Fixierung) und es können daher keine repro-
duzierbaren DSC-Lehrkurven sowie kalorische Messungen (cp-Messungen) durchgeführt 
werden. Diese Thematik ist auch im Literaturteil in Kapitel 6.4 beschrieben. 

 

 
Abb. B-12: Kontrolle der Position des Probenträgers beim Herunterfahren des SiC-Ofens. 

 

8.) Anschließend ist die geschlossene Anlage dreimal zu evakuieren und mit Argon zu                 
spülen/fluten, um die Luft / den Restsauerstoff effektiv aus der Ofenatmosphäre zu                    
entfernen. Dazu ist der Kugelhahn am Gasauslass des SiC-Ofens, sowie alle Kugelhähne 
auf der Rückseite der Anlage, wie in Abb. B-13 dargestellt, zu schließen (geschlossen= 
Hebel am Kugelhahn ist um 90°C verdreht). Zum Evakuieren ist die Vakuumpumpe einzu-
schalten und das schwarze Vakuumventil auf der Rückseite der Anlage langsam zu öffnen, 
bis der Unterdruck sinkt und das Manometer einen stabilen Unterdruck von -0,95bar an-
zeigt (Minimum der Anzeige = -1bar). Das Vakuumventil ist mit Erreichen des maximalen 
Unterdrucks ganz zu öffnen und eine Minute bei maximaler Leistung der Vakuumpumpe of-
fen zu lassen. Dann ist das Vakuumventil zu schließen und die Anlage mittels des    Ar-
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Schnellflutens (eigener Gasanschluss) wieder zu befüllen. Dieser Vorgang von Evakuieren 
und Ar-Befüllen ist 3x zu wiederholen. Dabei sind alle Vorgänge jeweils langsam und kon-
trolliert durchzuführen, damit nicht durch Druckstöße die Anlage beschädigt wird oder die 
DSC-Probenschalen oder die Getter verrutschen!  

Als Kontrolle für die maximale Geschwindigkeit beim Evakuieren und Fluten dient das TG-
Signal, welches keine Schwankungen größer als 1g = 1000mg erreichen soll. Beim letzten 
u. dritten Mal Fluten der Anlage ist die Vakuumpumpe abzuschalten und gezielt ein kleiner 
Überdruck von 0,1-0,2bar einzustellen, damit beim Öffnen des Gasauslass des SiC-Ofens 
keine Falschluft in die Anlage kommt. Dabei sind zuerst die beiden Spülgaseinlässe für den 
Ofen (purge) und die Waage (protective) auf der Geräterückseite, wie in Abb. B-13 darge-
stellt, zu öffnen und zuletzt der Gasauslass des SiC-Ofens. Abschließend ist zu kontrollie-
ren, ob, wie in Kapitel 2.1 beschrieben u. in Abb. B-10 rechts dargestellt, der Schutzgas-
durchfluss (Durchflussmesser des 3-fach Gas-Schalter: Gas 1: 20 ml/min und Gas 2: 10 ml/min) stimmt. 

 

 
Abb. B-13: Gasarmaturen auf der Rückseite der STA409PG Luxx. 

 

9.) Spülen der Anlage mit den zuvor getätigten Einstellungen (40ml/min Argon-Schutzgas) für 
45-60min. Grund für die Spülbehandlung ist einerseits das sehr unruhig und „aufgeschau-
kelte“ TG-Signal nach den drei Evakuier- und Spülungs-Zyklen, anderseits die Verbesse-
rung der Ofenatmosphäre zum Erreichen niedrigster Restsauerstoffgehalte. Die notwendige                 
Spüldauer ist abhängig davon, wie lange das TG-Signal benötigt, um einen stabilen Wert 
zu erreichen. Dazu ist, wie in Abb. B-6 dargestellt, die [Tara]-Funktion so oft zu betätigen 
und abzuwarten, bis das TG-Signal stabil ist (= länger als 5Min auf 0,000mg).   

10.) Kontrollieren der Schutzgasversorgung, ob in der Argon-Flasche genügend Gasreserven 
vorhanden sind. Abklären des Gasverbrauches mit den anderen Verbrauchern im  Labor für 
thermische Analysen.  
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11.) Anlegen einer neuen Messdefinition (= neuer Messauftrag) in der Steuerungssoftware, wie 
in Abb. B-14 dargestellt. Die detaillierten Softwareeinstellungen sind dem Manual, bzw. der 
Hilfefunktion zu entnehmen. Im Folgenden werden nur die relevanten Einstellungen                
für die in dieser Arbeit durchgeführten Messungen erörtert. 

a) Festlegen und Kontrollieren des „Geräte-Setups“ (1. Register), welches innerhalb dieser 
Arbeit immer gleich bleibt und nicht zu verändern ist, dargestellt in Abb. B-14 links. 

b) Auswählen des Messmodus in der „Kopf-Zeile“ (2. Register), dargestellt in Abb. B-14 
rechts. Als Messmodus ist für die durchgeführten regulären DSC-Messungen immer 
„Probe“ auszuwählen. Nur wenn gezielte DSC-TG Messungen durchgeführt werden, wo 
eine absolute Gewichtsmessung gefragt ist, ist als Messmodus „Korrektur+Probe“ zu 
wählen, um den thermischen Auftrieb / Einfluss auf das TG-Signal zu korrigieren.               
DSC-TG Messungen sind als Kontrollmessung notwendig, um z.B. ein etwaiges                
Abdampfen der Probe zu messen (= Gewichtsverlust) oder eine Oxidation der Probe             
(= Gewichtszunahme) durch eine Leckage der Anlage zu messen. Für solche DSC-TG 
Messungen ist vorab eine eigene Korrektur/Lehrkurvenmessung mit genau den glei-
chen Einstellungen wie die Probenmessung durchzuführen, jedoch nur OHNE Probe. 
Dabei wird der reine „Anlageneinfluss“, abhängig vom gewählten Messsetup bestimmt. 

c) Auswählen der Dateien für die „Temperaturkalibrierung“ und die „Empfindlichkeits-
kalibrierung“ in der „Kopf-Zeile“ (2. Register). Die Erstellung einer temperaturabhängi-
gen Kalibrierdatei ist ausführlich im Literaturteil in Kapitel 7.2 beschrieben. Wichtig ist, 
dass die Kalibrierdateien aktuell sind und unter den gleichen Messbedingungen (Tiegel 
/ Gas / Masse / Heizrate…) wie die Probenmessungen durchgeführt wurden. 

d) Eingeben der Probenbezeichnung, des Projektes, des Operators und von weiteren         
Bemerkungen zu der Messung, sowie der verwendeten Gase und deren Durchfluss-
raten (diese Daten sind rein zur Information, ohne Einfluss auf die Messung). 

e) Eingeben der Probenmasse, wie zuvor in Kapitel 1 bestimmt und notiert. Für die Tie-
gelmasse der Probe, sowie für die Masse und Tiegelmasse der Referenz sind keine 
Werte anzugeben.   
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Abb. B-14: STA-Software: Anlegen einer neuen Messung, Teil 1. 

 

f) Es folgt die Eingabe des „Temperaturprogramms“ (3. Register), dargestellt in Abb. B-15. 
Dabei ist jeder einzelne Zeit-Temperatur-Schritt genau zu definieren. Das entsprech-
ende Know-How für die Festlegung des jeweiligen Temperaturprogramms ist detailliert 
im Literaturteil in Kapitel 6.4 beschrieben. Vereinfacht gelten folgende Richtlinien: 

• schnelles Aufheizen mit 30K/min auf mind. über 400°C, damit die Getter wirken. 

• isotherm Halten für 15min, 50-100°C unterhalb der zu erwartenden α→γ+α Umwandlung 

• Messsegment der α→γ Umwandlung mit 10K/min, bis 50-100°C über deren Ende (γ+α→γ) 

• schnelles Aufheizen mit 20K/min, bis zu 50-70°C unterhalb der nächsten zu erwartenden 
Hochtemperatur-Umwandlung (γ→γ+δ, oder TPerit., oder TSolid.). 

• isotherm Halten für 5min im Hochtemperaturbereich 

• Messsegment der Hochtemperatur-Umwandlung mit 10K/min, bis 15-25°C über TLiquid. 
 

Bei Bedarf eines zweiten Aufschmelzzyklus (Kontrolle der Reproduzierbarkeit): 

• schnelles Abkühlen mit -20K/min auf -150°C unterhalb der δ→γ Umwandlung oder der              
Solidustemperatur (damit diese trotz Unterkühlung) vollständig abläuft. 

• schnelles Wiederaufheizen mit 20K/min, bis zur gleichen Haltetemperatur im Hoch-
temperaturbereich mit 5min isothermen Halten, sowie Wiederholung des Messsegment der 
Hochtemperatur-Umwandlung mit 10K/min, bis 15-25°C über TLiquid. 

 

• schnelles Abkühlen mit -20K/min bis 1000°C, dann mit -30K/min bis RT. 
 

Bei allen Schritten ist immer Gas1 (G1), Gas2 (G2) sowie die STC-Funktion (Sample 
Temperature Control) zu aktivieren. Dadurch wird die Temperaturkontrolle durch das 
Thermoelement auf der Referenzseite des DSC-TG Probenträgers durchgeführt, und 
nicht durch das außerhalb des Ofenrohres angebrachte Ofenthermoelement. 
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16.) Nachdem die Messung abgeschlossen ist (Messfile wird automatisch gespeichert), ist die 
Anlage auskühlen zu lassen, die Power Unit abzuschalten und erst ab 40°C zu öffnen.  

17.) Eine Messung ist dann gültig, wenn folgend Kriterien gelten: 

• keine Störungen und starke Artefakte während der Messung 

• kein Temperaturanstieg von TLiquid beim Wiederaufschmelzen > 1,4°C 

• kein Auffälliger TG-Anstieg (auch bei Messungen ohne Korrektur) 

• keine Oxidation, Verfärbung der Probe = metallisch blanke Probe  

18.) Entnehmen beider der Al2O3-Probenschalen (Achtung – können bei Hochtemperaturversuchen 
am Platin-Probenträger „festkleben“  sind dann behutsam zu lösen), sowie aller Getter. 

19.) Wenn eine neue Messung geplant ist, kann jetzt unmittelbar mit Punkt 1.) der Abfolge             
wieder begonnen werden. 

20.) Ist kein weiterer Versuch geplant, ist die leere Anlage, wie in Punkt 8.) beschrieben, zu 
evakuieren, mit Argon zu füllen und ein kleiner Überdruck von 0,1-0,2bar einzustellen,           
sowie alle Gas zu- und ableitungen zu schießen. Sofern kein langfristiger kompletter            
Anlagenstillstand geplant ist, sind die in Kapitel 2.1 beschriebenen Vorbereitungen der An-
lage (Gasversorgung, Thermostat, eingeschaltete Anlagenkomponenten) zu belassen. Ist 
ein länger Stillstand geplant (> 2-4Wochen), so sind auch diese Anlagenteile stillzulegen.  
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3.) DSC - Versuchsauswertung, Korrekturrechnung und Genauigkeit 
 

Nach einer erfolgreichen Versuchsdurchführung gilt es, die aufgezeichnete Messung standardi-
siert mit der Software NETZSCH Proteus Thermal Analysis, dargestellt in Abb. B-17, auszu-
werten. Je nach der Art der Phasenumwandlung, sind folgende beide Fälle zu unterscheiden: 
 

a) Fest-Fest Phasenumwandlungen mit einer geringen Enthalpieänderung (< 18 J/g)        
  können direkt ausgewertet werden, beschrieben in Kapitel 3.3. 

b) Fest-Flüssig Phasenumwandlungen mit einer hohen Enthalpieänderung (> 240 J/g) sind 
hingegen stark von der Heizrate beeinflusst und weisen eine größere Trägheit auf    
  benötigen zuvor eine spezielle Korrekturrechnung, beschrieben in Kapitel 3.1. 

 

Das entsprechende theoretische Fachwissen zur Erkennung und Auswertung von Phasen-
umwandlungen ist ausführlich im Literaturteil in Kapitel 7.3 beschrieben. Kapitel 3.1 und 3.2       
beschreiben detailliert die Durchführung der Korrekturrechnung und die Bestimmung der       
Korrekturparameter mit der Software NETZSCH DSC/DTA Corrections. Die eigentliche Durch-
führung der Versuchsauswertung ist beschrieben in Kapitel 3.3. 

Von der in Abb. B-17 dargestellten Messung der Legierung N-III(B) des Fe-C-Si Systems,           
welche in Anhang D beschrieben ist, wird in weiterer Folge der peritektische Peak systematisch 
ausgewertet. Dabei wird nur das DSC-Signal betrachtet, ohne auf das mitgemessene (nicht 
korrigierte) TG-Signal einzugehen. 
 

 

Abb. B-17: Proteus Thermal Analysis – Darstellung einer kompletten Messung. 
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3.1) Durchführung der Korrekturrechnung  

Die Durchführung der Korrekturrechnung ist notwendig, um den Anlageneinfluss aus den DSC-
Messungen „herauszurechnen“. Somit können mit einer einzelnen DSC-Messung und deren             
Korrekturrechnung direkt die Gleichgewichtsumwandlungstemperaturen bestimmt werden              
(TLiquid, TPerit.

End und bei Stählen zwischen cB und cC auch TPerit.
Start). Die entsprechende Theorie 

zu dieser Methode ist im Literaturteil des Kapitels 7.4 beschrieben.  

Die Korrekturrechnung wird durchgeführt mit dem Programm: NETZSCH DSC/DTA Corrections 
„Correct2“ (Version 2006.01). Bei neueren Geräten als der STA409PG Luxx ist diese Korrekturrechnung bereits direkt im 
NETZSCH Proteus Thermal Analysis intrigiert und muss nicht (wie in dieser Arbeit) mit einem separaten Programm durchgeführt werden. 
 

Der Ablauf für die Korrekturberechnung ist wie folgt: 

1.) Öffnen der zu analysierenden Messung mit dem Programm Proteus Thermal Analysis, wie 
in Abb. B-17 dargestellt. Auswahl des Aufschmelzsegmentes mittels [Ansicht]              
[Segmente]  Auswahl (erstes Mal bis 1545°C), wie in Abb. B-18 ersichtlich. 

2.) Horizontales Ausrichten der DSC-Messung, unmittelbar vor dem Umwandlungsbeginn,  
siehe Abb. B-19. Dazu ist unter [Einstellungen] mit der Funktion [DSC/DTA Horizontal 
„AN“…] ein gerader Bereich ohne Umwandlungen auszuwählen. Mit dieser Funktion wird 
die DSC-Kurve vor der zu betrachtenden Umwandlung auf 0 (µV, bzw. mW) gesetzt. 

3.) Exportieren der Messdaten des aufbereiteten Aufschmelzsegmentes im ANSI/ASCII-
Format. Dazu ist unter [Extra] mit der Funktion [Export: Daten…], wie in Abb. B-20 darge-
stellt, der gewünschte Temperaturbereich (vor und nach der zu untersuchenden Umwand-
lung) auszuwählen und mit den dargestellten Einstellungen zu exportieren. 
 

 
Abb. B-18: Proteus Thermal Analysis – Auswahl des Aufschmelzsegmentes. 
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Abb. B-19: Proteus Thermal Analysis – Horizontales Ausrichten. 

 

 
Abb. B-20: Proteus Thermal Analysis – Datenexport. 
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6.) Das Programm NETZSCH DSC/DTA Corrections zeigt darauf die fertige Berechnung der 
korrigierten Messung (korrigierte DSC Kurve = DSCcorr , das Umsatzintegral = Part.area), wie 
in Abb. B-23 dargestellt. Durch die Korrekturrechnung (= DSCcorr) wird der Trägheitseinfluss  
aus dem DSC-Messsignal (= DSCraw) herausgerechnet. Dadurch wird das Signal schmäler/ 
schärfer, der peritektische Peak TPerit. wird fast senkrecht aufgestellt und der korrigierte      
Liquiduspeak TLiquid entspricht der Gleichgewichts-Liquidustemperatur.  

7.) Rück-Exportieren der berechneten Daten der korrigierten Messung mit der Funktion [Export 
Ascii] wie in Abb. B-23 abgebildet. Dabei soll der „Temp Step“ so klein wie möglich sein. 

 

               
Abb. B-23: NETZSCH DSC/DTA Corrections – Fertige Korrekturrechnung und Export. 

 

8.) Wiedereinlesen der korrigierten Daten in das Programm Proteus Thermal Analysis, wobei 
dies zusätzlich zur bereits geöffneten Rohmessung, wie in Abb. B-20 dargestellt, erfolgt.                
Der Import der in Punkt 7.) erstellten korrigierten Datei erfolgt durch [Datei]  [Import]  
[ASCII…]  [Importformat]  [Free Source ASCII]. Die Importeinstellungen sind wie in 
Abb. B-24 zu wählen. 

9.) Zusammenstellung der rohen Messung und der korrigierten Messung durch gemeinsames 
horizontales Ausrichten der DSC Kurven, unmittelbar vor dem Umwandlungsbeginn, wie      
bereits in Punkt 2.) beschrieben wurde. Es erfolgt die Darstellung der korrigierten DSC      
Kurve mit einer dunkel-grünen (0,7mm) dicken Linie und der rohen DSC Kurve mit einer 
(0,2mm) dünnen brauen Linie, durch ändern der jeweiligen [Kurveneigenschaften]. Die         
aufgearbeitete Messung von Abb. B-25 kann dann, wie in Kapitel 3.3 beschrieben,                 
ausgewertet werden.  
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Abb. B-24: Proteus Thermal Analysis – Datenimport. 

 
Abb. B-25: Proteus Thermal Analysis – Zusammenstellung u. Vergleiche der Daten. 
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3.2) Bestimmen der Korrekturparameter  

Vor der eigentlichen Korrekturrechnung ist der Anlageneinfluss (= Korrekturparameter), der 
jeweils vom verwendeten DSC-TG Sensor und dessen Alter(ung) abhängig ist, zu bestimmen. 
Dazu ist das Aufschmelzverhalten einer Kalibrierprobe, in dieser Arbeit eine 50mg Kobalt-
probe, mit den gleichen Parametern zu messen, wie die zu untersuchenden Probenmessungen. 
Diese Kalibriermessung wird dann verwendet, um mittels eines speziellen Algorithmus die          
spezifischen Korrektur-Parameter (das optimale Modell, den thermische Wiederstand und die Zeit-
konstanten τ1, τ2, τ3) des jeweiligen Messsetups zu bestimmen. Die so bestimmten Korrekturpa-
rameter werden, wie in Abb. B-21 dargestellt, beim Starten eines neuen Projektes geladen. 

 

Der Ablauf zum Bestimmen der Korrekturparameter ist wie folgt:  

1.) Durchführen einer DSC-Messung von einem Kalibiermetall, welches im entsprechenden                    
Temperaturbereich der geplanten Korrekturrechnung aufschmilzt. Diese „Kalibrierungs-
messung“ ist mit aktivierter Temperatur- und Empfindlichkeitskalibrierung, gleicher Heizrate, 
Probenmasse, Tiegel und Schutzgasdurchfluss, wie die zu untersuchenden Probenmes-
sungen durchzuführen. Das Metall Kobalt, dessen Schmelzpunkt (Tm= 1495°C) gleich jener 
der peritektischen Temperatur bei Stählen ist, eignet sich dafür am besten und ist als 50mg 
Probe mit 10K/min zu messen, wie in Kapitel 1 beschrieben. 

2.) Exportieren der (ANSI/ASCII) Daten des zweiten Aufschmelzpeaks der Kobaltprobe,        
dargestellt in Abb. B-26, mit der gleichen Methodik die in Kapitel 3.1, Punkt 1. bis 3.)           
beschrieben ist.  

 

         
Abb. B-26: Proteus Thermal Analysis – Kobalt-Kalibrierungsmessung u. Datenexport. 
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3.) Öffnen des Programmes NETZSCH DSC/DTA Corrections und Starten unter [Extras]              
die Funktion [Determination CorrPar]. Einlesen der in Punkt 2.) erstellten Roh-Datei, wobei 
als [ASCII Source]  [NETZSCH DSC/DTA] und als [Selection Type of Measurement]  
[DSC] auszuwählen ist. Die so geladenen Roh-Daten des Kobalt-Schmelzpeaks sind gleich 
aufzuarbeiten, wie bereits in Kapitel 3.1, Punkt 5.) beschrieben. Der entsprechende                   
eingelesene Peak ist in Abb. B-27 dargestellt.   

 

      
Abb. B-27: NETZSCH DSC/DTA Corrections – Datenimport der Kobalt-Kalibrierung. 

 
 

4.) Automatische Berechnung der Korrekturparameter [Determination of CorrPar] im Programm 
NETZSCH DSC/DTA Corrections. Zu Beginnen ist die Funktion [Search Optimum Type], 
welche sämtliche Simulationsmodelle (= Corr. type) und Parametervariationen durchtestet 
(dauert mehrere Minuten) u. nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate (LSQ > min.) 
das optimalste Modell und deren Parameter bestimmt, anzuwenden. Danach ist mit der 
Funktion [Deterimation] der thermische Widerstand (Thermal resistance [K/wW]) des            
Systems zu bestimmen. Anschließend erscheint erstmals der korrigierte Kobalt-
Schmelzpeak, wie in Abb. B-28 dargestellt. Zum Absichern ist nochmals die Funktion              
[Search Optimum Type] zu starten, um den Anlageneinfluss bestmöglich zu beschreiben. 
Eine erfolgreiche Messung und Berechnung zur Bestimmung des Anlageneinflusses liegt 
dann vor, wenn sich der linear ansteigende Kobalt-Schmelzpeak von Abb. B-26, zu einem 
(ideal) vertikalen Peak „aufstellt“ wie in Abb. B-28 dargestellt. Das in dieser Arbeit ver-
wendete Messsetup ergibt immer mit dem Modell Nr. 6 „3 low passes, differ. weights“ die 
besten Ergebnisse, wobei von den drei Zeitkonstanten eine meist größer als 10 ist und zwei 
zwischen 0 und 3 liegen. 
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5.) Abspeichern der so ermittelten Korrekturparameter in einer Korrekturdatei (*.kcr), sodass 
diese beim Starten einer neuen Korrekturrechnungen, wie in Kapitel 3.1, Punkt 4.)                   
beschrieben, verfügbar sind. 

6.) Regelmäßiges Überprüfen der Gültigkeit der Korrekturparameter, im Rahmen der routine-
mäßigen Kontrolle der Temperaturjustierung, da sich der Anlageneinfluss mit zunehmenden 
Alter das DSC-TG Probenträger ( Kornwachstum und Diffusion der Thermoelemente) so-
wie des SiC-Ofens ( abnehmende Heizleistung) verändert. Dazu ist die wie im Punkt 1.) 
beschrieben, eine standardisierte Kobalt-Kalibrierungsmessung durchzuführen. 

 
 

 
Abb. B-28: NETZSCH DSC/DTA Corrections – Bestimmen der Korrekturparameter. 
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3.3) Durchführung der DSC-Versuchsauswertung 

Nachdem die DSC-Probe (Kapitel 1) hergestellt und die DSC-Messung (Kapitel 2) durch-
geführt, sowie die Korrekturrechnung des Schmelzpeaks (Kapitel 3.1) ausgeführt wurde, kann 
die eigentlich Auswertung der Phasenumwandlungen beginnen. 

Die entsprechende Theorie zu den einzelnen Phasenumwandlungen im Fe-C System, deren 
Entstehung sowie deren Aussehen ist ausführlich im Literaturteil des Kapitels 7.3 beschrieben. 
Die folgende Abhandlung beschreibt die praktische Aufbereitung und die Auswertung der Mess-
signale mit dem Programm NETZSCH Proteus Thermal Analysis. Zur Auswertung aller Phasen-
umwandlungen werden die Funktionen Onset, End und Peak benötigt: 
 

• Onset  = Tangentenmethode             Umwandlungsbeginn (allgemein) 

• End     = Tangentenmethode             Umwandlungsende (nur fest-fest Umwandungen)   

• Peak    = Maximalwert (Hochpunkt)   Umwandlungsende      
 

Die entsprechenden Auswertefunktionen werden in den folgenden Unterkapiteln beschrieben. 
Weiteres ist zwischen fest-fest Phasenumwandlungen, die direkt ausgewertet werden können, 
und fest-flüssig Umwandlungen, die zuvor eine spezielle Korrekturrechnung benötigen, wie in 
Kapitel 3.1 beschrieben, zu unterscheiden. Tabelle B-2 gibt einen Überblick über die Systema-
tik zur Auswertung der Phasenumwandlungen im Fe-C System. Bei den Umwandlungen TSolid 
und TPerit.

Start  (nur im Bereich II) ist der Onset des rohen und des korrigierten Signals identisch. 
Die angegebenen Bereiche I bis IV beziehen sich auf die vier unterschiedlichen Umwandlungs-
charakteristika im Fe-C System, beschrieben im Literaturteil in Kapitel 2.2.1 und Tabelle 2-2. 

 

Tabelle B-2: Systematik zur Auswertung der Phasenumwandlungen im Fe-C System. 

Position / Bereich Umwandlung Funktion zum Auswerten 
Bereich I bis IV 
 Alpha-Gamma Umwandlung 

TCurie  paramagnetisch direkt | Peak 
Tα→γ

Start α → α+γ direkt | Onset 
Tα→γ

End α+γ → γ direkt | End  (optional Peak) 
 

Bereich I 
=  links von cA 
 primäre δ-Fe 

Tγ→δ
Start γ → γ+δ direkt | Onset 

Tγ→δ
End γ+δ → δ direkt | End 

TSolid δ → L+δ Korr.  | Onset 
TLiquid L+δ → L Korr.  | Peak 

 

Bereich II 
=  zwischen cA und cB 
 hypo-peritektisch 

Tγ→δ
Start γ → γ+δ direkt | Onset 

TPerit
Start δ+γ → L+δ+γ Korr.  | Onset 

TPerit
End L+δ+γ→L+δ Korr.  | Peak 

TLiquid L+δ → L Korr.  | Peak 
 

Bereich III 
=  zwischen cB und cC 
 hyper-peritektisch 

TSolid γ → L+γ Korr.  | Onset 
TPerit

Start L+γ → L+δ+γ Korr.  | Onset 
TPerit

End L+δ+γ→L+δ Korr.  | Peak 
TLiquid L+δ → L Korr.  | Peak 

 

Bereich IV 
=  rechts von cC   primäre γ-Fe  

TSolid γ → L+γ Korr.  | Onset 
TLiquid L+γ → L Korr.  | Peak 
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3.3.1) Aufbereitung der Messung für die Auswertung 

Der Beginn der Aufbereitung ist gleich, wie die in Kapitel 3.1 unter Punkt 1.) und 2.) be- 

schriebene Vorgehensweise. 

Die zu bestimmende Messung ist mit dem Programm Proteus Thermal Analysis zu öffnen und 
das entsprechende zu analysierende Segment ist mittels [Ansicht]  [Segmente] auszuwählen, 
siehe Abb. B-29. Dann ist von diesem Segment die Basislinie (= Teil einer Messkurve außer-
halb eines Peaks ohne Umwandlung in der Probe) vor dem Umwandlungsbeginn                       
horizontal auszurichten, wie in Abb. B-30 dargestellt. Dazu ist unter [Einstellungen] mit der 
Funktion [DSC/DTA Horizontal „AN“…] ein linearer Bereich vor dem Peak auszuwählen. Mit 
dieser Funktion wird die DSC-Kurve vor der zu betrachtenden Umwandlung auf 0 (µV bzw. mW) 
gesetzt. Ziel des horizontalen Ausrichtens ist die Verbesserung der Visualisierung des Mess-
signals, sowie die Erleichterung der Auswertung des Onsets durch die horizontale Basislinie. 

Weiters kann das Messsignal bei Bedarf mittels [Einstellungen]  und der Funktion [Glätten…] 
leicht geglättet werden, wie in Abb. B-31 visualisiert. Die maximale zulässige Glättfunktion ist 
die Nr. 5, da alle stärkeren Glättungen das originale Messsignal zu stark beeinflussen. 

 

Hinweis: Bei den folgenden praktischen Bespielen geht es ausschließlich um die Systematik der Auswer-
tung. Zum Teil gibt es bei den bestimmten Umwandlungstemperaturen der Legierungen des Fe-C-Si 
Systems kleine Abweichungen von 1-3°C zu jenen vom Literaturteil in Kapitel 7 und 8 und zu denen im  
Anhang D. Da die Messungen oft mehrmals durchgeführt wurden (Mittelwertbildung) sowie am Ende 
einer Messserie nach einer Kontrolle der Temperaturkalibrierung zum Teil leicht nachkorrigiert wurden, 
gelten ausschließlich die zusammengestellten und abgesicherten Temperaturen von Anhang D. 
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Abb. B-29: Proteus Thermal Analysis – Alpha-Gamma Umwandlung, Rohzustand. 

 
 

Abb. B-30: Proteus Thermal Analysis – Alpha-Gamma Umwandlung, horizontal Ausgerichtet. 

 

 
Abb. B-31: Proteus Thermal Analysis – Signalglättung. 
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3.3.2) Onset – Auswertung 

Die Funktion Onset dient zur Bestimmung der folgenden Phasenumwandlungen:  

   Tα→γ
Start 

(Bereich I bis IV),  Tγ→δ
Start 

(Bereich I, II),  TSolid  (Bereich I, III, IV) und  TPerit
Start (Bereich II, III) 

 

Unter [Auswertung]  ist die Funktion [Onset…] zu starten und der manuelle Modus zu wählen. 
Dabei wird der Schnittpunkt zweier Regressionsgeraden ermittelt. Die eine Gerade beschreibt 
den linearen Teil der Basislinie (= Signal ohne Effekt) und die andere den ansteigend Teil der 
Peakflanke (= Peakbeginn).  

Die Bestimmung des Onsets der Tα→γ
Start (α → α+γ) Umwandlung ist an einem stark vergrößer-

tem rohen (ungeglätteten) DSC-Signal in Abb. B-32 visualisiert. Deutlich zu erkennen ist die 
Konstruktion mit den beiden Geraden, deren Schnittpunkt (= Onset) der Umwandlungsbeginn 
ist. Als Hilfestellung bei der Auswertung dient auch die 1. Ableitung, deren Anstieg ebenfalls 
den Umwandlungsbeginn signalisiert. Diese Art der Auswertung ist für Bereich I bis IV gültig. 

Schwierig ist die Auswertung des Onsets (= des Umwandlungsbeginns), wenn das DSC-Signal 
sehr „rundlich“ ist und keinen „scharfen Peak“ mit einer steil ansteigenden Peakflanke ausbildet 
(z.B. bei niedrigschmelzenden Phasen). Dann ist die DSC-Messung gegebenenfalls zu wieder-
holen (= besseres Signal), bzw. bei der Auswertung die Skalierung so zu wählen, dass der  
Beginn der Peakflanke bestmöglichst visualisiert werden kann. 

 

 
Abb. B-32: Proteus Thermal Analysis – Auswertung der Alpha-Gamma Umwandlung. 
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Die Onset-Bestimmung der Tγ→δ
Start (γ → γ+δ) Umwandlung ist identisch wie jener der Tα→γ

Start 

Umwandlung, dargestellt in Abb. B-33, und betrifft Legierungen im Bereich I u. II. Jedoch ist der 
Anstieg des DSC-Signales nicht so stark, wie jener bei der Alpha-Gamma Umwandlung. Dies 
lässt sich auf die geringere Enthalpieänderung der Gamma-Delta Umwandlung zurückführen.  
 

 
Abb. B-33: Proteus Thermal Analysis – Auswertung der Gamma-Delta Umwandlung. 

 

Die Auswertung der fest-flüssig Umwandlungen erfolgt, wie in Tabelle B-2 zusammengestellt, 
immer anhand der korrigierten DSC-Kurve, deren Durchführung in Kapitel 3.1 beschrieben ist. 
Der Onset des Schmelzpeakes entspricht dabei immer der Solidustemperatur TSolid                   
(Bereich I: δ → L+δ  und Bereich III und IV: γ → L+γ) und wird, wie in Abb. B-34 aufgezeigt, 
ausgewertet. Im Legierungsbereich II entspricht der Onset des Schmelzpeaks der TPerit

Start 

(δ+γ → L+δ+γ) Umwandlung, deren Auswertung jedoch identisch, wie jene von TSolid in             
Abb. B-34 ist.  Die Auswertung in Abb. B-34 zeigt auch, dass die Onset-Auswertung der rohen               
Messung und des korrigierten DSC Signales identisch ist, was auch so sein soll, da an diesem 
Punkt noch kein Umsatz (fest  flüssig) stattgefunden hat. 

Ein Spezialfall stellt die Auswertung der TPerit
Start  (L+γ → L+δ+γ) Umwandlung im Bereich III 

dar. Bei dieser Onset-Auswertung wird mit den Geraden/Tangenten der Schnittpunkt zwischen 
zwei unterschiedlichen Segmenten bestimmt, wie in Abb. B-35 dargestellt, und nicht jener            
zwischen Basislinie und Peakflanke. Da die Umwandlung TPerit

Start (L+γ → L+δ+γ) im fest-

flüssig Zweiphasengebiet zwischen TSolid (γ → L+γ)  und  TLiquid (L+δ → L) liegt, unterliegt diese 
Umwandlung einem starken Trägheitseinfluss. Dieser Unterschied ist deutlich zwischen dem 
rohen und dem korrigierten Signal in Abb. B-35 erkennbar. Daher ist für die Bestimmung der 
TPerit

Start  (L+γ → L+δ+γ) Umwandlung eine aktuelle Korrekturrechnung besonders wichtig. 
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Abb. B-34: Proteus Thermal Analysis – Auswertung der Solidustemperatur. 
 

 
Abb. B-35: Proteus Thermal Analysis – Auswertung der peritektischen Temperatur (Bereich III). 
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3.3.3) End – Auswertung 

Die Funktion End dient zur Bestimmung der folgenden Phasenumwandlungen: 

   Tα→γ
End  (Bereich I bis IV), Tγ→δ

End  (nur Bereich I) 
 

Unter [Auswertung]  ist die Funktion [End…] zu starten und der manuelle Modus zu wählen. 
Die End-Funktion ist gleich auszuführen wie die Onset-Funktion, bei der ebenfalls der Schnitt-
punkt zweier Regressionsgeraden ermittelt wird. Jedoch nicht zwischen der Basislinie und einer 
Peakflanke, sondern zwischen zwei unterschiedlich orientierten Peakflanken/Abschnitten. 

Die Bestimmung des End der Tα→γ
End  (α+γ → γ) Umwandlung ist in Abb. B-32 visualisiert. Im 

Vergleich zur Onset Bestimmung liegt die Schwierigkeit bei der End-Konstruktion an dem             
richtigen Erkennen des abfallenden Peakabschnittes. Da das Ende einer Phasenumwandlung 
(z.B. 99,9% α+γ → auf 100% γ) nur mit einer minimalen Phasen- und Enthalpieänderung ein-
hergeht, ist der messbare Effekt in der DSC verschwindend klein. So zeigt die Messung in Abb. 
B-32. selbst bei starker Vergrößerung nur einen leichten Abfall und in der 1. Ableitung (auf-
grund des erhöhten Signalrauchens infolge der Vergrößerung) kaum einen erkennbaren Trend. 

Eine effektive Möglichkeit um die Endauswertung und das Erkennen des abfallenden Peak-
abschnittes zu verbessern besteht, indem das DSC-Signal vor dem vermeidlichen End                   
„horizontal ausgerichtet“ wird, wie in Kapitel 3.3.1 beschrieben und Abb. B-30 visualisiert.            
Bei Legierungen mit einem sehr großen Zweiphasenraum (α+γ oder γ+δ) ist es jedoch aufgrund 
der geringen Enthalpieänderung meist nicht möglich mit der DSC-Methode das Umwandlungs-
ende zu bestimmen. 

 
Abb. B-36: Proteus Thermal Analysis – Auswertung des Endes der Alpha-Gamma Umwandlung. 
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3.3.4) Peak – Auswertung 

Die Funktion Peak dient zur Bestimmung der folgenden Phasenumwandlungen: 

   TPerit
End 

(Bereich II, III)  und TLiquid  (Bereich I bis IV),  sowie für TCurie  (Bereich I bis IV) 
 

Unter [Auswertung]  ist die Funktion [Peak…] zu starten u. direkt anzuwenden, wie in Abb.          
B-37 dargestellt. Wenn mehrere Peakspitzen vorliegen, wie z.B. bei Legierungen im Bereich III, 
wo gleichzeitig die TPerit

End (L+δ+γ→L+δ) u. TLiquid (L+δ → L) Umwandlung auszuwerten sind, 
kann dies mit der Funktion [automatische Peaksuche…], in Abb. B-38 visualisiert, erfolgen. 

Zu beachten ist die doppelte Verwendung des Begriffes „Peak“, welcher einerseits das ganze 
DSC-Signal einer Umwandlung beschreibt, anderseits im Auswerteprogramm „Proteus Thermal 
Analysis“ für die Bestimmung der Temperatur der „Peakspitze“ verwendet wird. Der korrekte 
Fachbegriff laut DIN-Norm 51 007 ist dafür „Peakmaximumtemperatur“. 

Die Bestimmung der Peakspitze ist einfach und immer eindeutig (= Maximalwert / Hochpunkt) 
durchzuführen. Jedoch ist die richtige Anwendung und Interpretation der Peakspitze schwierig 
und wird oft falsch durchgeführt. Bei fest-flüssig Umwandlungen beschreiben die Peakspitzen 
eines „idealen Schmelzpeak“ immer das Ende einer Umwandlung. Da jedoch ein „realer 
Schmelzpeak“ (große Enthalpieänderung) durch die Trägheit des Messsystems stark            
beeinflusst ist, darf die Peakspitze auf keinen Fall direkt ausgewertet werden. Es ist zuvor eine 
Korrekturrechnung durchzuführen, wie in Kapitel 3.1 beschrieben. Nur die Auswertung des 
korrigierten DSC-Signales erlaubt es, die Gleichgewichtstemperaturen von TPerit

End und TLiquid, 
wie in Abb. B-37 und B-38 dargestellt, zu bestimmen. 
 

 
Abb. B-37: Proteus Thermal Analysis – Auswertung der Peakspitze. 
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Abb. B-38: Proteus Thermal Analysis – Auswertung mit der automatischen Peaksuche. 

 

Ein Sonderfall, bei dem die Peakspitze direkt ausgewertet werden kann, stellt die Curie                
Temperatur TCurie dar, wie in wie in Abb. B-39 dargestellt. Die Curie-Temperatur markiert den 
reversiblen Phasenübergang ferromagnetischer Materialien in ihre paramagnetische Hoch-
temperaturform. Dieser Phasenübergang zweiter Ordnung findet ohne Enthalpiesprung statt 
und bildet somit keinen Onset aus. Auch zeigt diese magnetische Umwandlung keine               
Trägheitsbeeinflussung und kann somit direkt als ausgewertet werden. Typischerweise werden 
bei höher siliziumlegierten Stählen ausgeprägte Curie Temperaturen gemessen, die im                  
Temperaturbereich unterhalb der Alpha-Gamma Umwandlung liegen, oder auch mit dieser            
zusammenfallen können.  

Eine weitere Besonderheit der in Abb. B-39 abgebildeten Messung ist das sehr schmale Alpha-
Gamma Zweiphasengebiet (nur 38°C), welches beim Umwandlungsende eine Peakspitze aus-

bildet. Dieses Umwandlungsende Tα→γ
End  (α+γ→ γ) lässt sich aufgrund der konzentrierte      

Phasen- und Enthalpieänderung sehr gut bestimmen, und es kommt für die Auswertung sowohl 

die Funktion „End“ wie auch „Peak“ infrage. Der Peakspitze nach dem Onset der Tα→γ
Start           

(α → α+γ) Umwandlung kommt hingegen keine Bedeutung zu. Diese Peakspitze ergibt sich nur 
durch das Ausklingen des Signals nach dem Enthalpiesprung der beginnenden                               
α → α+γ  Umwandlung. 
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Abb. B-39: Proteus Thermal Analysis – Auswertung der Curie-Temperatur                                            
und der Alpha-Gamma Umwandlung. 
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3.4) Genauigkeit von DSC Untersuchungen von Stählen 

Die zu erwartenden Messgenauigkeiten hängen maßgeblich von der zu untersuchenden            
Phasenumwandlung ab, wie auch in Tabelle B-3 ersichtlich und im Literaturteil in Kapitel 7.2              
beschrieben. Die jeweilige Phasen-/Enthalpieänderung bestimmt die DSC-Signalausbildung. So 
lassen sich fest-fest Phasenumwandlungen, besonders deren Enden (α+γγ und γ+δδ), 
aufgrund der geringen Enthalpieänderung weniger genau bestimmen als fest-flüssig Umwand-
lungen, die ein sehr starkes DSC-Signal zeigen. Die Phasenumwandlungen in einem Stahl            
lassen sich also umso genauer und einfacher bestimmen, je „konzentrierter“ die zu messende 
Phasenumwandlung ist (=hohes ΔH/ΔT-Verhältnis). 

Die in Tabelle B-3 aufgelisteten zu erwartenden Genauigkeiten (= Richtig + Präzise) beziehen 
sich auf die Gesamtheit der Untersuchung. Ausgehend von der HFU-Legierungsherstellung, der 
chemischen Analyse, der DSC-Probenfertigung über das DSC Messsystem (jeweils ein neuer 
Tiegel, unterschiedliche DSC-Messsensoren und Temperaturjustierungen), sowie der händi-
schen Auswertung und Korrekturrechnung des DSC-Messsignales. Die angegebenen Stan-
dardabweichungen (+/-) basieren auf bisherigen Erfahrungswerten mit der entwickelten Metho-
dik in dieser Arbeit und sind als Richtwert anzusehen.  

Die Richtigkeit der DSC Messungen wird regelmäßig mit einem Kalibrierstandard (meist Gold 
und Kobalt) vor Beginn und Ende einer Messserie (= meist 6 bis 10 neue Legierungen) über-
prüft. Die Präzision wird bei einer zufällig ausgewählten Legierung innerhalb einer Messserie 
durch die dreimalige Wiederholung der gleichen Messung mit jeweils neuen Proben bestimmt. 
Durch diese beiden Maßnahmen (Re-Kalibrierung und Wiederholungsmessungen) zum regel-
mäßigen Überprüfen der Richtigkeit und der Präzision wird die Qualität der Untersuchungen 
gewährleistet. 
 

 

 

Literatur Kapitel 7.2 / Tabelle B-3:  
Zu erwartende Genauigkeiten von DSC-Messungen im Fe-C System. 

Umwandlung zu erwartende 
Genauigkeit 

  Messung des Schmelzpunktes Tm eines                         
  Kalibrierstandards (Au, Ag, Co…) +/- 0,3°C 

TCurie  paramagnetisch +/- 3°C 

Tα→γ
Start α → α+γ +/- 3°C 

Tα→γ
End α+γ → γ +/- 6°C 

Tγ→δ
Start γ → γ+δ +/- 6°C 

Tγ→δ
End γ+δ → δ +/- 6°C 

TSolid δ → L+δ  oder  γ → L+γ +/- 2°C 

TPerit
Start δ+γ → L+δ+γ +/- 2°C 

TPerit
Start L+γ → L+δ+γ +/- 3°C 

TPerit
End L+δ+γ → L+δ +/- 2°C 

TLiquid L+δ → L  oder  L+γ → L +/- 2°C 
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1.) Planungsgrundsätze des Versuchsprogramms 
 

Die systematische Auswahl der Modellsysteme und Legierungen ist besonders von Relevanz, 
um mit möglichst wenigen Messungen einen möglichst großen Legierungsbereich allgemein-
gültig gut beschreiben zu können. Weiters sollen die neu ermittelten Messergebnisse für nach-
folgende Arbeiten (Datenbankoptimierungen) verwendet werden. Nur durch die Verwendung 
von möglichst reinen Modelllegierungen von binären, ternären und quaternären Systemen             
lassen sich direkt verwertbare Ergebnisse über die Wirkung und Wechselwirkung von Legie-
rungselementen für die Erstellung von thermodynamischen Datenbanken gewinnen.  

Seitens der Industriepartner voestalpine Stahl und Siemens-VAI wurde als Legierungsbereich 
von Interesse die in Tabelle C-1 zusammengestellten chemischen Analysen angegeben. Dabei 
liegt das Hauptaugenmerk auf den Legierungselementen Si, Mn und Al (bezogen auf ein              
niedrigkohliges Fe-C System mit speziellen Fokus auf den Bereich von cA und cB). Die weiteren 
Legierungselemente treten nur in geringeren Konzentrationen auf und sind auch von kleinerer 
Bedeutung für Stähle mit einer Fe-C-Si-Al-Mn Matrix. Die Wirkung der Elemente Cr und Ni ist in 
den thermodynamischen Datenbanken aufgrund der zahlreichen Untersuchungen von Rostfrei- 
und Werkzeugstählen sehr gut beschrieben. Cu ist ebenfalls beschrieben, bzw. hat laut existie-
render thermodynamischer Datenbanken praktisch keinen Einfluss auf den peritektischen Be-
reich in Stählen. Mo, V und Nb treten in keinen nennenswerten Mengen auf und P, S und N2 
sind jeweils Spurenelemente. Einzig Ti wäre noch ein interessantes Element, welches jedoch 
vorerst nicht für das Versuchsprogramm herangezogen wurde, da Ti ein hochreaktives Element 
ist und Reaktionen mit den Al2O3 Tiegeln (HFU und DSC Tiegel) nicht ausgeschlossen werden 
können. Eine mögliche Abhilfe diesbezüglich wären ZrO2 Tiegel (bzw. Beschichtungen).  
 

Elemente C Si Mn Al Ni Cu Cr Mo Ti V Nb P S N2

TRIP-Al 0,1 - 0,3 0,1 - 0,8 1,0 - 2,5 0,5 - 1,5 0 - 0,4 0 - 0,8 0 - 0,1 0 - 0,2 0 - 0,5 0 - 0,01 0 - 0,05 0,03 - 0,1 0 - 0,05 0 - 0,01

TRIP-Si 0,1 - 0,3 1,0 - 3,0 1,0 - 3,0 0,06 - 0,1 0 - 0,4 0 - 0,8 0 - 0,1 0 - 0,2 0 - 0,5 0 - 0,01 0 - 0,05 0,03 - 0,1 0 - 0,05 0 - 0,01

ELDUKT 0 - 0,05 0 - 3,0 0 - 1,0 0,5 - 2 0 - 0,05 0 - 0,03 0 - 0,05 - - - - 0 - 0,02 0 - 0,01 0 - 0,01

jeweilige max. 
Bandbreite 0 - 0,3 0 - 3,0 0 - 3,0 0,06 - 2 0 - 0,4 0 - 0,8 0 - 0,1 0 - 0,2 0 - 0,5 0 - 0,01 0 - 0,05 0,03 - 0,1 0 - 0,05 0 - 0,01

 
Tabelle C-1: Vorgegebener Legierungsbereich, alle Angaben in Gew.-%. 

 

Um das Versuchsprogramm möglichst angelehnt an reale Legierungen zu planen, wird die  
Untersuchung eines ausgewählten Fe-C-Si-Al Vierstoffsystemes an die Legierung „TRIP 3“ von 
Tabelle C-2 angelehnt. 

C Si Al Mn Cu B N

TRIP 1 0,2 0,14 1,5 1,5 0,02 3,6 22,3

TRIP 2 0,2 0,34 1,0 1,8 0,05 3,9 25,2

TRIP 3 0,2 0,53 0,8 2,2 0,05 4,0 32,4

chemische Analyse, Gew.-%reale 
Legierungen

ppm

 
Tabelle C-2: Auszug von realen TRIP Legierungen. 
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Die Planung des Versuchsprogramms orientiert sich nach folgenden Zielsetzungen: 

 

• Auswählen von Legierungsgehalten im Bereich von realen und zukünftigen Stählen. 

• Überprüfung zuerst der relevanten ternären Systeme Fe-C -Si, -Mn, -Al. 

• Verwendung von möglichst reinen Modelllegierungen (= frei von Spurenelementen) von 
ternären und quaternären Systemen mit signifikanten Mengen der zu untersuchenden       
Legierungselementen, um allgemeingültige Aussagen über die Wirkung und Wechselwir-
kung von Legierungselementen zu erhalten. 

• Vermeiden von einzelnen, unterschiedlichen Multikomponenten-Legierungen (außer in      
Ausnahmefällen und für praktische Beispiele), da deren Ergebnisse nicht für die Bestim-
mung der Wirkung einzelner Legierungselementen herangezogen werden können. 

• Berechnen aller zu untersuchenden Legierungssysteme und einzelner Modelllegierungen 
vorab mit ThermoCalc 5.0 (Datenbank: TCFE6, Lehrstuhl für Metallurgie) und FactSage 6.2 
(Datenbank: SGTE2007, voestalpine Stahl Linz, Herr Kokert). Ziel dieser Berechnungen ist 
es, Gemeinsamkeiten und Unterschiede zwischen den beiden großen kommerziellen            
Datenbanken aufzuzeigen. Bereiche, wo größere Unterschiede zwischen den Datenbanken 
herrschen, sind dabei von besonderem Interesse für experimentelle Untersuchungen.             
Die Berechnungen dienen weiters dazu, das Versuchsprogramm auf den peritektischen               
Bereich abzustimmen.  

• Die Durchführung von Kohlenstoffvariationen bei einem konstanten Gehalt an sonstigen 
Legierungselementen ist hinsichtlich der Herstellung der Laborlegierung deutlich einfacher, 
als eine Legierungselementvariation bei konstantem Kohlenstoffgehalt. Grund dafür ist die 
Schwierigkeit eine Probenserie bei exakt konstantem Kohlenstoffgehalt herzustellen. Dies 
ergibt sich einerseits aufgrund der herstellungsbedingten Schwankungen von +/- 0,01%C 
beim HFU-Schmelzen und aufgrund kleiner Schwankungen beim Einsatzmaterial (Fe-C  
Vorlegierungen). Ein weiterer Faktor ist die mangelnde Möglichkeit Kohlenstoffgehalte           
mit dem Funkenspektrometer (LfM Ofenhalle) genau (+/- 0,01%C) auf aufzulösen. 

• Konzentration auf die Bestimmung der Lage der kritischen Punke cA und cB, wobei dafür 
gezielte Modelllegierungen links und rechts des kritischen Punktes zu platzieren sind, um 
mittels Schnittbildkonstruktion den Punkt zu bestimmen. Legierungen die direkt, bzw. unmit-
telbar um den zu bestimmenden kritischen Punkt liegen, eignen sich hingegen nicht, um             
diesen Punkt eindeutig zu bestimmen. 

• Aufbau des Versuchsprogramms zu Beginn mit wenigen Legierungen in größeren                   
Abständen, um sich zuerst einen Überblick zu verschaffen. 

• Verfeinern der Abstände der Modelllegierungen (bei Legierungsvariationen), angepasst an 
die Erfordernisse, um flexibel alle interessanten Bereiche mit entsprechender Genauigkeit 
zu untersuchen. 
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Motivation und Fernziel ist das Erstellen einer an die Bedürfnisse der Stahlhersteller optimierten 
thermodynamischen Datenbank zur Beschreibung höher legierter Fe-C-Si-Al-Mn Stähle. Das 
mit Messwerten hinterlegte Modell soll es ermöglichen, verlässliche Aussagen zu treffen, ob 
neue Legierungen eine kritische peritektische Phasenumwandlung durchlaufen oder nicht. Um 
dieser Anforderung gerecht zu werden, ist es notwendig, systematische Betrachtungen von 
Teilsystemen des Fe-C-Si-Al-Mn Multikomponentensystems durchzuführen. Durch die schritt-
weisen Untersuchungen der Wirkung und Wechselwirkung von Legierungselementen ist es 
möglich komplexere Legierungen besser zu verstehen.  

 

Beispiel für das schrittweise Vorgehen ist folgender systematischer Versuchsaufbau, der ange-
lehnt an die Legierung  „TRIP 3“ von Tabelle C-2 ist:  

Allgemeine Untersuchung der ternären Systeme: Fe – C – Si, Fe – C – Al, Fe – C – Mn  

Untersuchung der 4-Stoffsysteme:  Fe - C - 0,8%Al - 0,5%Si   (C-Variation) 

             Fe - C - 0,8%Al - 2,2%Mn 

       Fe - C - 0,5%Si - 2,2%Mn 

          sowie des 5-Stoffsystemes:  Fe - C - 0,8%Al - 0,5%Si - 2,2%Mn  

um dann einen komplexen TRIP-Stahl, wie mit folgender Zusammensetzung, zu untersuchen:   
 Fe - 0,2%C - 0,8%Al - 0,5%Si - 2,2%Mn - 0,3%Cr - 0,3%Ni - 0,09%Cu. 

 

Im folgenden Versuchsprogramm werden die ternären Systeme Fe - C - Si, Fe - C - Al, Fe - C - 
Mn, sowie das 4-Stoffsysteme Fe - C - 0,8%Al - 0,5%Si  untersucht. Die weiteren Kombi-
nationen, wie Si x Mn und Al x Mn, werden noch nicht im Detail betrachtet, sind jedoch für wei-
terfolgende Untersuchungen von besonderem Interesse. Neben der systematischen Untersu-
chung von ausgewählten pseudobinären Schnitten der vier beschriebenen Legierungssysteme 
werden weiters noch folgende Legierungen betrachtet:  

o Untersuchung, wie gut sich eine reine Fe - C Legierung unmittelbar                                          
links und rechts von cA unterscheiden lässt. 

o Schnelluntersuchung (= „Screening“) von jeweils drei Legierungen aus dem System                                                  
Fe - C - 2%Si - 2%Mn und aus dem System                                                                                  
Fe - C - 2%Cr - 2%Ni, um Potentiale für zukünftige Versuchsprogramme aufzuzeigen. 

o Untersuchung von ausgewählten kommerziellen niedrig legierten Fe-C-Si-Mn Stählen 
sowie von höher legierten Fe-C-Si-Al-Mn Stählen, um einen praktischen Bezug herzu-
stellen und erste Aussagen über Multikomponentensysteme zu treffen. 
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2.) Durchgeführtes Versuchsprogramm und weitere Ausblicke 
 

Folgende Legierungen und Modellsysteme wurden untersucht, siehe Kapitel 2.1 bis 2.6. 

 

 

2.1) System Fe - C - Si  (Anhang D) 
 

 

Bezeich-
nung

Kohlenstoff 
Gew.-%

Silizium
Gew.-% IST

Silizium
Gew.-% SOLL

Bezeich-
nung

Silizium
Gew.-%

Kohlenstoff 
Gew.-% IST

Kohlenstoff 
Gew.-% SOLL

Y-I(A) 0,04 0,51 A-II(B) 0,51 0,141

A-I(C) 0,09 0,49 N-III(B) 0,98 0,142

A-II(B) 0,14 0,51 M-I(A) 1,79 0,151

A-III(A) 0,25 0,52 M-II(A) 2,20 0,153

N-00(A) 0,03 1,04 M-III(A) 2,58 0,150

N-0(C) 0,05 1,03 M-IV(A) 3,00 0,154

N-I(A) 0,08 0,99 M-V(A) 3,28 0,145

N-II(A) 0,11 0,99 M-V(B) 3,35 0,162

N-III(B) 0,14 0,98

N-IV(A) 0,26 0,99 chemischer Analyse nicht ideal

N-V(A) 0,31 1,02

N-V(B) 0,38 1,03

0,15

1,0

0,5

Modelllegierungen des ternären Systems Fe-C-Si

Kohlenstoffvariationen Siliziumvariationen

 
Tabelle D-1: Versuchsprogramm im ternären System Fe-C-Si. 

 

 

Ausblick: 

Das experimentell neu konstruierte pseudobinäre Phasendiagramm Fe - C - 1%Si ist hiermit 
sehr gut aufgearbeitet. Ziel ist es nun, mittels dieser Informationen von Tabelle D-4 und D-5 die 
thermodynamische Beschreibung des Fe-C-Si Systems zu optimieren, wobei diesbezüglich das 
Hauptaugenmerk bei der Solidustemperatur liegt. 

Die durchgeführten Messungen zeigen derzeit ein Potential für weitere Untersuchungen vor 
allem bei höheren Siliziumgehalten > 2% im Bereich von TPerit. und den fest-fest Umwandlungen 
auf. Dabei sollte möglichst gut die gesamte „Austenitnase“ von oben und unten charakterisiert 
werden, d.h. alle Phasenübergänge der folgenden Umwandlungen: α→α+γ→γ→δ+γ. 
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2.2) System Fe - C - Al (Anhang E) 
 

 

 

Bezeich-
nung

Kohlenstoff 
Gew.-%

Aluminium
Gew.-% IST

Aluminium
Gew.-% SOLL

Bezeich-
nung

Aluminium
Gew.-%

Kohlenstoff 
Gew.-% IST

Kohlenstoff 
Gew.-% SOLL

A-Ix (Eneu) 0,10 0,43 A-II (D) 0,39 0,217

A-I (D) 0,12 0,41 N-I (A) 0,61 0,225

A-II (D) 0,22 0,39 B-I (E) 0,80 0,215

A-III (A) 0,31 0,37 N-II (A) 1,16 0,220

B-II (E) 1,48 0,229

B-III (E) 1,97 0,224

N-III (A) 3,04 0,223

0,4

Aluminiumvariationen

Modelllegierungen des ternären Systems Fe-C-Al

0,22

Kohlenstoffvariationen

 
Tabelle E-1: Versuchsprogramm im ternären System Fe-C-Al. 

 

 

Ausblick: 

Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für weitere Untersuchungen auf; einer-
seits für weitere Aluminiumvariationen bei z.B. 0,1%C (Fe - hoch Al - 0,1%C) und/oder 0,3%C, 
sowie für ausführliche Kohlenstoffvariationen bei 0,8%Al und 1,5 (bzw. 2)%Al mit jeweils mind. 
8 Legierungen pro Serie, um die charakteristischen Punkt cA und cB genau zu bestimmen. 
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2.3) System Fe - 0,1%C - Mn  (Anhang F) 
 

 

 

Bezeich-
nung

Mangan
Gew.-%

Kohlenstoff 
Gew.-% IST

Kohlenstoff 
Gew.-% SOLL

A-I(A) 1,02 0,106

A-II(A) 2,00 0,107

A-III(B) 2,88 0,100

A-IV(B) 3,69 0,098

A-V(B) 4,38 0,098

A-VI(B) 5,39 0,098

Modelllegierungen des ternären Systems
Fe-C-Mn

Manganvariation

0,1

 
Tabelle F-1: Versuchsprogramm im ternären System Fe-C-Mn. 

 

 

 

Ausblick: 

Die durchgeführten (vereinfachten) Messungen zeigen derzeit kein Potential für weitere Unter-
suchungen auf. Sofern Interesse an Legierungen mit Kohlenstoffgehalten > 0,2% und höheren 
Mangangehalten > 4% besteht, wäre die Solidustemperatur rechts von cB (=Tγ→γ+L) zu unter-
suchen. 
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2.4) System Fe - C - 0,8%Al - 0,52%Si (Anhang G) 
 

 

 

bereits untersuchte ternäre Systeme

Bezeich-
nung

Kohlenstoff 
Gew.-%

Silizium
Gew.-% SOLL

Aluminium
Gew.-% SOLL

Fe-C-Si Kohlenstoff 
Gew.-%

Silizium
Gew.-%

A_0(C) 0,04 A-I 0,09

A_Ix(C) 0,11 A-II 0,14

A_I(A) 0,12 A-III 0,25

A_III(A) 0,16 Fe-C-Al C Gew.-% Al Gew.-%

A_IV(C) 0,23 B-I (E) 0,22 0,8

A_V(A) 0,26

0,52 0,80

Kohlenstoffvariationen

Modelllegierungen des 4-Stoffsystems Fe-C-Si-Al

0,51

 
Tabelle G-1: Versuchsprogramm im 4-Stoffsystem Fe-C-Si-Al. 

 

 

 

 

 

Ausblick: 

Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für weitere Untersuchungen, vor allem  
im Bereich der fest-fest Umwandlungen und bei höheren Si- und Al-Konzentrationen, auf.              
Vorerst sollten aber keine weiteren Untersuchungen des quaternären Fe-C-Si-Al Systems 
durchgeführt werden, solange das ternäre System Fe-C-Al (Anhang E) nicht ausreichend        
experimentell erforscht und in den thermodynamischen Datenbanken beschrieben ist. Nur wenn 
die ternären Teilsysteme Fe-C-Si (Anhang D) und Fe-C-Al (Anhang E) in ihrer thermodynami-
schen Beschreibung abgesichert sind, sollten weitere Untersuchungen des quaternären              
Fe-C-Si-Al Systems erfolgen. Die vorliegende Untersuchung anhand von sechs Modelllegierun-
gen zeigt aber deutlich das zukünftige Potential für weitere Messungen in diesem quaternären 
System. 
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2.5) Screening der Systeme Fe - C, Fe-  C - Si - Mn und Fe - C - Cr - Ni (Anhang H) 
 

 

Bezeichnung Kohlenstoff 
w.t.-% SOLL

Kohlenstoff 
w.t.-% IST

Si Mn Cr Ni

Fe - 0,09er (A) links von cA 0,087 - - - -

Fe - 0,11er (C) rechts von cA 0,108 - - - -

Fe-C-2Si (B) 0,116 2,04 - - -

Fe-C-2Mn [A-II (A)] 0,107 - 2,00 - -

Fe-C-2Si/Mn (B) 0,114 2,00 1,94 - -

Fe-C-2Cr (A) 0,093 - - 2,04 -

Fe-C-2Ni (A) 0,094 - - - 2,04

Fe-C-2Ni/Cr (A) 0,097 - - 2,05 2,02

Modelllegierungen Fe - 0,1%C - X - Y

0,1

IST-Mittelwert
= 0,094%

0,1

IST-Mittelwert
= 0,113%

 

Tabelle H-1: Versuchsprogramm der Fe - 0,1%C - X - Y Legierungen. 

 

 

Ausblick Fe-C: 

Die zwei durchgeführten Messungen zeigen auf, dass es empfehlenswert ist, die FS 
[SGTE2007] Parameter des Fe-C Systems an die TC [TCFE6] Berechnung anzupassen. Um 
den Bereich der Solidustemperatur rechts von cB experimentell abzusichern, wären zwei Legie-
rungen mit z.B. 0,25 und 0,35%C sinnvoll. 
 

Ausblick Fe-C-Si-Mn: 

Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für weitere Untersuchungen auf, da 
weder TC [TCFE6] noch FS [SGTE2007] Berechnungen das Fe-C-2%Si-2%Mn System richtig 
beschreiben. Daher sind neue Phasendiagramme mit mehreren Legierungsvariationen             
aufzubauen und die thermodynamischen Parameter für das bis jetzt noch nicht beschriebene          
quaternäre Fe-C-Si-Mn System zu ermitteln. Zuvor sollte aber die thermodynamische Beschrei-
bung des Fe-C-Si Systems (Anhang D) im Detail noch optimiert werden.  

Ein Fe-C-Si-Mn Versuchsprogramm ist abzustimmen an die tatsächlich vorkommenden Si- und 
Mn-Gehalte in realen Stählen (die Kombination 2%Si + 2%Mn wurde nur gewählt, um mittels 
„Schnelluntersuchung“ Potentiale für zukünftige Versuchsprogramme aufzuzeigen). 
 

Ausblick Fe-C-Cr-Ni: 

Die durchgeführten Messungen bestätigen die sehr guten TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] 
Berechnungsergebnisse im untersuchten Fe-C-Cr-Ni Legierungsbereich. Aufgrund der vielen 
verfügbaren Arbeiten/Publikationen über den Bereich der höher Cr- und Ni-legierten Rostfrei-, 
Werkzeug- und Sonderstählen, zeigt sich derzeit kein Potential für weitere Untersuchungen. 
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2.6) Ausgewählte kommerzielle Stählen (Anhang I) 

Untersuchung von kommerziellen niedrig legierten Fe-C-Si-Mn Stählen und von mittel und   
höher legierten Stähle mit erhöhten Cr, bzw. Al Gehalten. 

 

Probe: C Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn N

Fe-C-Si-Mn_1 0,109 0,11 1,24 0,004 0,008 0,009 0,012 0,009 0,002 0,014 0,001 0,001 0,001 0,000 0,0086

Fe-C-Si-Mn_2 0,050 0,15 0,31 0,003 0,004 0,028 0,002 0,014 0,005 0,014 0,001 0,014 0,001 0,001 -

Fe-C-Si-Mn_3 0,085 0,34 1,63 0,004 0,004 0,025 0,016 0,015 0,001 0,014 0,001 0,024 0,013 0,001 -

Fe-C-Si-Mn_4 0,169 0,44 1,60 0,016 0,005 0,033 0,040 0,022 0,003 0,078 0,005 0,018 0,002 0,008 0,0042

Fe-C-Si-Mn_5 0,172 0,44 1,57 0,013 0,003 0,040 0,040 0,020 0,005 0,045 0,005 0,018 0,015 0,007 0,0033

Fe-C-Si-Mn_6 0,100 1,11 2,75 0,006 0,005 0,097 0,002 0,020 0,003 0,015 0,002 0,020 0,014 0,001 -

Leg.+Cr_1 0,135 0,20 0,47 0,006 0,000 0,024 2,44 0,040 1,030 0,025 0,006 0,003 0,001 0,003 0,0071

Leg.+Cr_2 0,080 0,30 0,70 - - 0,30 11,80 1,45 - - - - - - 0,035

Leg.+Al_1 0,21 0,54 2,12 0,008 0,001 0,77 0,016 0,010 0,004 0,019 0,002 0,002 0,005 0,004 0,005

Leg.+Al_2 0,216 0,33 1,76 0,009 0,002 0,95 0,036 0,022 0,006 0,054 0,004 0,020 0,004 0,006 0,003

ausgewählte kommerzielle Stähle

 
Tabelle I-3: Versuchsprogramm von ausgewählten kommerziellen Stählen. 

 

 

Ausblick Fe-C-Si-Mn Stähle mit Mikrolegierungselementen: 

Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für systematische Untersuchungen des 
quaternären Fe-C-Si-Mn Systems auf, mit besonderem Fokus auf der γ→δ Umwandlung,               
siehe auch Anhang H, Kapitel 3. 

 

Ausblick mittel- und höher legierte Stähle mit erhöhten Cr, sowie Al Gehalten: 

Untersuchungen von einzelnen kommerziellen höher legierten Stählen sind sehr wertvoll, um 
das grundsätzliche Potential der thermodynamischen Datenbanken zu evaluieren. Solche         
einzelne punktuelle Messungen von komplexen Multikomponentenlegierungen eignen sich       
jedoch nicht, um den Einfluss von einzelnen Legierungselementen zu beschreiben. Erst wenn 
die zugrunde liegenden ternären und quaternären Teilsysteme thermodynamisch beschrieben 
sind, sind Untersuchungen von Multikomponentensystemen in Betracht zu ziehen. Die durchge-
führten Messungen zeigen somit kein unmittelbares Potential für weitere Untersuchungen auf.  
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1.) Versuchsprogramm und Modelllegierungen 
 

Das Versuchsprogramm setzt sich aus zwei Kohlenstoffvariationen, bei konstantem Silizium-
gehalt und einer Siliziumvariation bei konstantem Kohlenstoffgehalt zusammen, dargestellt in 
Tabelle D-1. Die Siliziumvariation basiert dabei auf zwei zuvor untersuchten Legierungen aus 
den Kohlenstoffvariationen [A-II(B) und N-III(B)]. Das ternäre Legierungssystem Fe-C-Si wird 
als Teil der Methodenentwicklung in dieser Arbeit besonders intensiv untersucht. 
 

Bezeich-
nung

Kohlenstoff 
Gew.-%

Silizium
Gew.-% IST

Silizium
Gew.-% SOLL

Bezeich-
nung

Silizium
Gew.-%

Kohlenstoff 
Gew.-% IST

Kohlenstoff 
Gew.-% SOLL

Y-I(A) 0,04 0,51 A-II(B) 0,51 0,141

A-I(C) 0,09 0,49 N-III(B) 0,98 0,142

A-II(B) 0,14 0,51 M-I(A) 1,79 0,151

A-III(A) 0,25 0,52 M-II(A) 2,20 0,153

N-00(A) 0,03 1,04 M-III(A) 2,58 0,150

N-0(C) 0,05 1,03 M-IV(A) 3,00 0,154

N-I(A) 0,08 0,99 M-V(A) 3,28 0,145

N-II(A) 0,11 0,99 M-V(B) 3,35 0,162

N-III(B) 0,14 0,98

N-IV(A) 0,26 0,99 chemischer Analyse nicht ideal

N-V(A) 0,31 1,02

N-V(B) 0,38 1,03

0,15

1,0

0,5

Modelllegierungen des ternären Systems Fe-C-Si

Kohlenstoffvariationen Siliziumvariationen

 
Tabelle D-1: Versuchsprogramm im ternären System Fe-C-Si. 

 

Die Bezeichnung der Legierungen innerhalb einer Variation / Serie erfolgt immer mit dem          
gleichen Buchstaben, außer es handelt sich um eine Legierung, die bereits zuvor bei einer      
anderen Legierungsvariation schon einmal vorgekommen ist und benannt wurde (z.B. die           
Legierung Y-I in der A-Serie). Der aufsteigende Legierungsgehalt innerhalb einer Serie wird 
mittels römischer Zahlen benannt. Wenn allerdings nachträglich in eine bestehende Serie zum 
Zweck der besseren Auflösung Legierungen eingefügt werden (wie z.B. bei den Untersuch-
ungen des ternären Systems Fe-C-Al), geht die durchgehende Bezeichnung mittels gleicher 
Buchstaben und aufsteigender römischen Zahlen oft verloren. Trotzdem lässt sich jede Legie-
rung durch ihre Bezeichnung eindeutig identifizieren und kommt auch jeweils nur einmal vor.  

Der Buchstabe in der runden Klammer danach (z.B. (A), (B)) beschreibt die Anzahl der durch-
geführten HFU-Schmelzen, um die gewünschte Legierung zu erreichen. Durch z.B. Anlagen-
probleme mit der HFU (siehe Anhang A), oder bei einem Nichterreichen der gewünschten            
Legierungszusammensetzung ist es oft notwendig, mehrere Schmelzversuche durchzuführen. 
Folglich wurden zum Herstellen der Legierung A-I(C) 3 HFU-Schmelzversuche benötigt. 
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2.) Thermodynamische Berechnungen und Vergleiche 

 

Zur Planung und Ausweitung des Versuchsprogramms wurden, wie in Anhang C beschrieben, 
thermodynamische Berechnungen und Vergleiche durchgeführt. Es wurden vorab alle zu unter-
suchenden Legierungssysteme (pseudobinären Schnitte) und einzelne Modelllegierungen              
(reale HFU-Proben) mit ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6, Lehrstuhl für Metallurgie] und 
FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007, voestalpine Stahl Linz, Herr Kokert] berechnet. Ziel        
dieser Berechnungen ist es, Gemeinsamkeiten und Unterschiede zwischen den beiden großen 
kommerziellen Datenbanken aufzuzeigen. Bereiche, wo größere Unterschiede zwischen den 
Datenbanken herrschen, sind dabei von besonderem Interesse für experimentelle Untersu-
chungen. Die Berechnungen dienen weiters dazu, um das Versuchsprogramm auf den peritek-
tischen Bereich abzustimmen.  

 

Sowohl ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6] (TC), wie auch FactSage 6.2 [Datenbank: 
SGTE2007] (FS) geben als Primärquellen für die thermodynamischen Daten des ternären                
Systems Fe-C-Si folgende Publikationen an: 

 

• Lacaze, J. and B. Sundman: An Assessment of the Fe-C-Si System. Metallurgical and Mate-
rials Transactions 22A (1991), 10, 2211-2223. 

• Miettinen, J.: Reassessed thermodynamic solution phase data for ternary Fe-Si-C system. 
Calphad 22 (1998), 2, 231-256. 

 

Wobei TC [TCFE6] extra noch folgende (nicht offiziell zugängliche) Quelle angibt: 

                   Sundman, B.: revision of the liquid Fe-Si-C description, 1999. 
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Abb. D-1: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - C - 0,5%Si, Vergleich TC / FS. 
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Abb. D-2: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - C - 1%Si, Vergleich TC / FS. 
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3.) Chemische Analysen der HFU-Proben / Modelllegierungen 
 

In den folgenden Tabellen sind die chemischen Analysen der HFU-Proben (= der Modelllegie-
rungen) zusammengestellt. Von primärer Bedeutung sind dabei die links angeführten 
Hauptelemente C und Si. Einziges Spurenelement von Relevanz ist Mn, welches typischer-
weise in Spuren von 0,02 bis 0,04% auftritt. Weiters ist die Kontrolle des Cu Gehaltes wichtig, 
da erhöhte Cu Werte auf ein Aufschmelzen der Kupfer-Schleuderkokille hindeuten. Alle             
anderen Spurenelemente sind aufgrund ihrer geringen Konzentrationen nicht relevant,         
bzw. bei einer Erhöhung ein Grund die Legierung nochmals herzustellen. In der folgenden           
Zusammenstellung stehen weiters Notizen zur Herstellung sowie eine Auflistung der verwen-
deten Einsatzstoffe. 

 

 

Chemische Analyse der HFU-Proben des Systems: Fe - C - 0,5%Si

Analyse: Funkenemissionsspektrometrie am Lehrstuhl für Metallurgie

Herstellung:

Einsatzstoffe: technisches Reineisen (Böhler, Ferro35)

Hinweis: Die Legierung Y-I(A) wurde gleicher Weise hergestellt und analysiert wie die Legierungen der M-Serie

Probe: C Si Mn P S Cr Mo Ni Al Cu

Y-I(A) 0,038 0,51 0,045 0,003 0,005 0,009 0,000 0,013 0,019 0,007

A-I(C) 0,093 0,49 0,031 0,001 0,002 0,016 0,012 0,014 0,004 0,024

A-II(B) 0,141 0,51 0,029 0,001 0,002 0,016 0,012 0,014 0,005 0,026

A-III(A) 0,254 0,52 0,030 0,001 0,003 0,016 0,012 0,014 0,005 0,026

0,51

0,012

HFU, Ar-Schutzgasatmosphäre, hochreine Al2O3 DKV2-Tiegel (je Schmelze ein neuer Tiegel),
Abguss per Schleudern in Cu-Kokille (Prallplatte ohne Beschichtung)

Fe-4,4%C Tammannofen Vorschmelze aus Ferro35 und 
hochreinem Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882)
hochreines Siliziumpulver (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 21,561-9, Pulver 99% metallisch, 
Lot Nr: MKAA3150G9)

Mittelwert:
Stabw:

SpurenSystem Fe-C-Si
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Chemische Analyse der HFU-Proben des Systems: Fe - C - 1%Si

Analyse: Funkenemissionsspektrometrie (OES) von Dr. Pissenberger (voestalpine Stahl Linz, Prozessanalytik Metallurgie) 

Herstellung:

Einsatzstoffe: technisches Reineisen (Böhler, Ferro35)
Fe-4,4%C Tammannofen Vorschmelze aus Ferro35 und hochreinem Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882)

Probe: C Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn Zr N

N-00(A) 0,031 1,04 0,044 0,002 0,005 0,020 0,010 0,012 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,003 0,001 0,0019

N-0(C) 0,046 1,03 0,024 0,002 0,002 0,002 0,011 0,003 0,001 0,007 0,001 0,000 0,001 0,003 0,000 0,0027

N-I(A) 0,084 0,99 0,024 0,002 0,002 0,004 0,011 0,004 0,001 0,008 0,001 0,000 0,001 0,002 0,000 0,0021

N-II(A) 0,109 0,99 0,023 0,002 0,002 0,004 0,011 0,003 0,000 0,033 0,001 0,000 0,001 0,001 0,000 0,0018

N-III(B) 0,142 0,98 0,023 0,002 0,002 0,004 0,010 0,004 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,001 0,000 0,0020

N-IV(A) 0,256 0,99 0,023 0,002 0,002 0,003 0,011 0,003 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,002 0,000 0,001

N-V(A) 0,307 1,02 0,045 0,003 0,004 0,019 0,009 0,011 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,002 0,001 0,001

N-V(B) 0,381 1,03 0,042 0,003 0,005 0,019 0,009 0,012 0,000 0,006 0,001 0,000 0,001 0,002 0,000 0,002

1,01 0,030 0,002 0,003 0,009 0,010 0,007 0,000 0,010 0,001 0,000 0,001 0,002 0,000 0,002

0,022 0,011 0,000 0,001 0,008 0,001 0,004 0,000 0,009 0,000 0,000 0,000 0,001 0,000 0,000

Mittelwert:

HFU, Ar-Schutzgasatmosphäre, hochreine Al2O3 DKV2-Tiegel (je Schmelze ein neuer Tiegel),
Abguss per Schleudern in Cu-Kokille (Prallplatte mit BN-Beschichtung)

Die Proben N_0(B), N-I(A), N-II(A), N-III(A), N-III(B) und N-IV(A)
wurden aus hochreinem Siliziumpulver (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 21,561-9, Pulver 99% metallisch, Lot Nr: MKAA3150G9) erschmolzen.
Die Proben N_00(A), N_0(C), N-V(A) und N-V(B)
wurden aus hochreinem metallischen Silizium (Alfa Aesar,Silicon lump, 99,9999%, LOT: 61000304) erschmolzen.

Stabw:

System Fe-C-Si Spuren

 

 

 

Chemische Analyse der HFU-Proben des Systems: Fe - 0,15%C - hoch Si

Analyse: Funkenemissionsspektrometrie (OES) von Dr. Pissenberger (voestalpine Stahl Linz, Prozessanalytik Metallurgie) 

Herstellung:

Einsatzstoffe: technisches Reineisen (Böhler, Ferro35)
Fe-4,4%C Tammannofen Vorschmelze aus Ferro35 und hochreinem Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882)

Probe: C Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn Zr N

A-II(B) 0,141 0,51 0,029 0,001 0,002 0,016 0,012 0,014 0,005 0,026

N-III(B) 0,142 0,98 0,023 0,002 0,002 0,004 0,010 0,004 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,001 0,000 0,0020

M-I(A) 0,151 1,79 0,022 0,002 0,002 0,001 0,011 0,004 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 -0,002 0,000 0,0021

M-II(A) 0,153 2,20 0,022 0,002 0,002 0,001 0,011 0,003 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 -0,001 0,000 0,0021

M-III(A) 0,150 2,58 0,020 0,002 0,002 0,002 0,011 0,004 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 -0,001 0,000 0,0021

M-IV(A) 0,154 3,00 0,020 0,003 0,002 0,002 0,011 0,004 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 -0,001 0,000 0,0022

M-V(A) 0,145 3,28 0,019 0,003 0,002 0,002 0,011 0,004 0,001 0,007 0,001 0,000 0,001 0,000 0,000 0,0023

M-V(B) 0,162 3,35 0,038 0,004 0,005 0,019 0,009 0,012 0,000 0,006 0,001 0,001 0,001 -0,001 0,000 0,002

Mittelwert: 0,150 - 0,024 0,003 0,002 0,004 0,010 0,005 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 -0,001 0,000 0,002

 Stabw: 0,005 - 0,007 0,001 0,001 0,007 0,001 0,004 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,001 0,000 0,000

Hinweis: Analyse dieser Probe nur mit dem 
LfM-Spektrometer durchgeführt

HFU, Ar-Schutzgasatmosphäre, hochreine Al2O3 DKV2-Tiegel (je Schmelze ein neuer Tiegel),
Abguss per Schleudern in Cu-Kokille (Prallplatte mit BN-Beschichtung)

Die Proben A-II(B) und N-III(B)
wurden aus hochreinem Siliziumpulver (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 21,561-9, Pulver 99% metallisch, Lot Nr: MKAA3150G9) erschmolzen.
Die Proben M-I(A), M-II(A), M-III(A), M-IV(A), M-V(A) und M-V(B)
wurden aus hochreinem metallischen Silizium (Alfa Aesar,Silicon lump, 99,9999%, LOT: 61000304) erschmolzen.

System Fe-C-Si Spuren
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4.) Zusammenstellung und Vergleich der DSC, TC und FS Ergebnisse 
 

4.1) Allgemeiner Aufbau der Auswertung und Zusammenstellung 

Von jeder Modelllegierung sind in den folgenden Zusammenstellungen alle gemessenen         
Umwandlungstemperaturen, sowie der Umwandlungstyp im Bezug auf die kritischen Punkte cA 
und cB eingetragen. Entsprechend der in Anhang B, Kapitel 3 beschriebenen Auswerte-
methodik sind dabei die Temperaturen der fest-fest Umwandlungen (aufgrund des geringen 
Trägheitseinflusses) aus der Messung direkt bestimmt. Die Temperaturen der fest-flüssig          
Umwandlungen im Hochtemperaturbereich sind hingegen mittels Korrekturrechnung mit dem 
Programm NETZSCH DSC/DTA Corrections (v 2006.01) bestimmt. 

Umwandlungstemperaturen, die mittels DSC Messung undeutlich zu erkennen sind, sind in 
grauer Schrift eingetragen. Temperaturen, die hingegen besonders deutlich zu erkennen sind, 
sind in fetter roter Schrift eingetragen. Wenn Messungen wiederholt werden, wird immer deren 
Mittelwert für weitere Betrachtungen verwendet. Neben den regulären Messergebnissen (50mg 
Versuchen) sind bei einem besonderen Interesse an der δ→δ+γ→γ Umwandlung so genannte 
fest-fest Messungen (beschrieben in Anhang B, Kapitel 1) ergänzend durchgeführt worden.  
 

Typ Tα→γ
Start Tα→γ

Ende Tγ→δ
Start Tγ→δ

Ende TSolid TSolid TPerit
Start TPerit

Start TPerit
Ende TLiquid

α → α+γ α+γ → γ γ → γ+δ γ+δ → δ δ → L+δ γ → L+γ δ+γ → L+δ+γ L+γ → L+δ+γ L+δ+γ→L+δ L+δ → L

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 752,9 901,0 1441,4 - - - 1470,4 - 1473,4 1512,3

LfM zwischen cA & cB 754,6 907,5 1449,4 - - - 1468,9 - 1471,0 1516,0
vals zwischen cA & cB 754,6 908,8 1451,8 - - - 1468,0 - 1470,0 1515,6

Lage gleich  -1,7 -6,5 -8,0 - - - 1,5 - 2,4 -3,7
Lage gleich  -1,7 -7,8 -10,4 - - - 2,4 - 3,4 -3,3

Lage gleich  0,0 -1,3 -2,4 - - - 0,9 - 1,0 0,4

N
-II

I(B
)
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C

Gew.-%

0,14 0,98
ThermoCalc [TCFE6]  +0,024%Mn

FactSage [SGTE2007]  +0,024%Mn
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bw
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ΔT ThermoCalc - FactSage

ΔT DSC - FS [SGTE2007]

ΔT DSC - TC [TCFE6]

Daten

links / rechs von c A  / c B

Si
Gew.-%

 
LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch

zwischen cA und cB 780,0
nicht

erkennbar 1361,0 - - - 1446,0 - 1449,1 1502,4

WIEDERHOLUNG peritektisch
zwischen cA und cB 781,2

nicht
erkennbar 1362,0 - - - 1442,6 - 1445,7 1500,3

Messung FEST-FEST peritektisch
zwischen cA und cB 781,7

nicht
erkennbar 1357,3 - - - 1446,5 - - -

Mittelwert peritektisch
zwischen cA und cB 781,0

nicht
erkennbar 1360,1 - - - 1445,0 - 1447,4 1501,4

LfM zwischen cA & cB 784,5 994,9 1394,3 - - - 1432,5 - 1437,2 1498,6
vals zwischen cA & cB 764,4 1000,5 1399,3 - - - 1434,4 - 1439,6 1498,2

Lage gleich  -3,5 x -34,2 - - - 12,5 - 10,2 2,8

Lage gleich  16,6 x -39,2 - - - 10,6 - 7,8 3,2

Lage gleich  20,1 -5,6 -5,0 - - - -1,9 - -2,4 0,4

ΔT DSC - TC [TCFE6]

ΔT ThermoCalc - FactSage

FactSage [SGTE2007] Fe-C-Si +0,021%Mn

2,201

ΔT DSC - FS [SGTE2007]

ThermoCalc [TCFE6] Fe-C-Si + 0,021%MnM
-II

(A
)

A
bw

ei
ch

-
un

g

0,153

 

 

Unterhalb der gemessenen DSC Umwandlungstemperaturen (DSC) sind die mittels Thermo-
Calc 5.0 [Datenbank: TCFE6] (TC) und FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007] (FS) berechne-
ten Gleichgewichts-Temperaturen (stabiles Fe-C System) eingetragen. Die thermodynamischen 
Berechnungen wurden mit den in Kapitel 3 angeführten chemischen Analysen durchgeführt, 
wobei jeweils nur die Hauptelemente C und Si sowie Mn als relevantes Spurenelement verwen-
det werden. In den weiteren Zeilen wird die Temperaturdifferenz ΔT zwischen DSC - TC,             
DSC - FS sowie TC – FS berechnet, sowie der ermittelte Umwandlungstyp verglichen. In den 
beiden  Zeilen ΔT DSC - TC und ΔT DSC - FS sind bei der Messung nicht erkannte Umwand-
lungen als „x“ eingetragen und falsch berechnete Umwandlungen als „xxx“. Weiters werden die 
Unterschiede zwischen Messung und Berechnung in der Tabelle, wie folgt, angezeigt: 

Abweichungen der Berechnung von der Messung mit mehr als 10°C sind rot makiert, mehr als 15°C sind so  dargestellt!

Abweichungen der Berechnung von der Messung mit weniger als 5°C sind grün makiert.

Abweichungen bei der Liquidustemperatur sind ab 5°C rot makiert.
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4.2) System Fe - C - 0,5%Si   Zusammenstellung und Vergleich 
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4.3) System Fe - C - 1%Si   Zusammenstellung und Vergleich  
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5.) Auswertung und Interpretation 
 

5.1) System Fe - C - 0,5%Si   Auswertung und Interpretation 

Alle gemessenen Umwandlungstemperaturen der Modelllegierungen des pseudobinären         
Systems Fe - C - 0,5%Si sind mit der jeweiligen chemischen Analyse sowie dem Umwandlungs-
typ in Tabelle D-2 zusammengestellt. Diese aufbereiteten Messdaten können so direkt für die 
Datenbankoptimierung, z.B. mittels FactSage-OptiSage herangezogen werden.  

 

Legierung Y-I(A) A-I(C) A-II(B) A-III(A)

Kohlenstoff 0,04 0,09 0,14 0,25

Silizium 0,51 0,49 0,51 0,52

Lage
links von cA

peritektisch
zw ischen 
cA und cB

peritektisch
zw ischen 
cA und cB

rechts von cB

T γ→δ
Start 1399,5 1442,0 1473,7 -

T γ→δ
Ende 1430,7 - - -

T δSolidus 1511,5 - - -

T γSolidus - - - 1472,5

T Perit.
Start

- 1488,0 1485,5 1486,1

T Perit.
Ende

- 1490,3 1487,3 1486,5

T Liquidus 1528,8 1522,4 1519,2 1512,3

D
SC

 - 
M

es
sd

at
en

 

Tabelle D-2: DSC-Messdaten des pseudobinären Systems Fe - C - 0,5%Si. 

 

Tabelle D-3 ist eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenz ΔT zwischen den DSC Mess-
daten und den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007], 
wie in den Tabellen in Kapitel 4 berechnet. Diese Zusammenstellung ermöglicht auf einen Blick 
Legierungsbereiche zu erkennen, welche bei den thermodynamischen Berechnungen nur        
unzureichend, bzw. falsch beschrieben werden. So wird z.B. bei der Legierung A-I(C) das            
peritektische Umwandlungsverhalten mit ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6] falsch berechnet 
(= „xxx“). FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007] hingegen berechnet die Solidustemperatur der 
Legierung A-III(A) um 13,4°C zu tief. Die Liquidustemperatur wird bei allen Legierungen von 
beiden Programmen TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] gleich gut berechnet.  

Die vier Legierungen des pseudobinären Systems Fe - C - 0,5%Si waren reine Vorversuche 
zum Beginn der Methodenentwicklung. Der Anspruch, das Phasendiagramm neu zu bestim-
men, bestand nicht. Daher wurden auch keine weiteren Modelllegierungen in diesem System 
platziert, zumal auch die Unterschiede zwischen den DSC-Messdaten und den thermodynami-
schen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] klein sind (= im Durchschnitt 
unter 5°C). 
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Y-I(A) A-I(C) A-II(B) A-III(A)

Kohlenstoff 0,04 0,09 0,14 0,25

Silizium 0,49 0,49 0,51 0,52

Lage
links von cA

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

rechts von cB

ΔT DSC - TCFE6: -0,5 3,5 9,5 -

ΔT DSC - SGTE2007: 2,0 3,5 7,5 -

ΔT DSC - TCFE6: -1,2 - - -

ΔT DSC - SGTE2007: -1,7 - - -

ΔT DSC - TCFE6: 0,2 xxx - 8,5

ΔT DSC - SGTE2007: 2,6 - - 13,4

ΔT DSC - TCFE6: - xxx 4,1 3,9

ΔT DSC - SGTE2007: - 7,7 6,2 6,2

ΔT DSC - TCFE6: -0,7 -3,1 -2,2 0,1

ΔT DSC - SGTE2007: -0,8 -2,9 -1,9 0,7

TPerit.
Start

Tγ→δ
Ende

Legierung

Tγ→δ
Start

Legierung

A
bw

ei
ch

un
ge

n

TSolidus

TLiquidus
 

Tabelle D-3: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      
thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 

 

 

5.2) System Fe - C - 1%Si   Auswertung und Interpretation 

Tabelle D-4 ist eine umfassende Zusammenstellung der Messergebnisse von acht Modelllegie-
rungen des pseudobinären Systems Fe - C - 1%Si. Diese gezielte Zusammenstellung von         
Modellegierungen erlaubt es, das pseudobinäre Phasendiagramm Fe - C - 1%Si vollständig neu 
zu konstruieren, dargestellt in Abb. D-4. 
 

Legierung N-00(A) N-0(C) N-I(A) cA N-II(A) N-III(B) cB N-IV(A) N-V(A) N-V(B)

Kohlenstoff 0,03 0,05 0,08 0,095 0,11 0,14 0,175 0,26 0,31 0,38

Silizium 1,04 1,03 0,99 1,01 0,99 0,98 1,01 0,99 1,02 1,03

Lage links von cA links von cA links von cA
cA

ermittelt

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

cB
ermittelt rechts von cB rechts von cB rechts von cB

T γ→δ
Start 1363,3 1371,4 1406,5 1422,2 1441,4 1473,0 - - -

T γ→δ
Ende 1401,8 1423,2 1460,6 1472,0 - - - - -

T δSolidus 1508,9 1497,6 1481,1 1472,0 - - - - -

T γSolidus - - - - - 1473,0 1457,6 1442,4 1432,9

T Perit.
Start

- - - 1472,0 1473,8 1470,4 1473,0 1474,1 1474,1 1475,0

T Perit.
Ende

- - - 1472,0 1475,5 1473,4 1476,0 1474,7 1475,7

T Liquidus 1526,8 1521,6 1519,3 1515,7 1512,3 1506,8 1500,4 1496,5

D
SC

 - 
M

es
sd

at
en

 
Tabelle D-4: DSC-Messdaten des pseudobinären Systems Fe - C - 1%Si. 

 

Die Neukonstruktion des Phasendiagramms erfolgt primär durch einfache Regressionsgeraden, 
(bzw. bei Bedarf mit Regressionspolynoms 2ten Grades). Durch das Verlängern und Einschnei-
den der Regressionslinien können die kritischen Punkte cA und cB bestimmt werden, wobei die-
se Punkte dann selbst ein Teil der Regressionslinie sind. Die Bestimmung der kritischen Punkte 
cA und cB erfolgt durch die Optimierung deren Lage (= Kohlenstoffgehalt und Temperatur).                  
Als Zielgröße ist die Korrelation R² aller Regressionsgeraden jeweils zu maximieren (Max = 1). 
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5.3) System Fe - hoch Si - 0,15%C   Auswertung und Interpretation 

Tabelle D-6 ist eine umfassende Zusammenstellung der Messergebnisse von 6 (8) Modelllegie-
rungen des pseudobinären Systems Fe - hoch Si - 0,15%C. Diese gezielte Zusammenstellung 
erlaubt es, das pseudobinäre Phasendiagramm Fe - hoch Si - 0,15%C neu zu konstruieren, 
dargestellt in Abb. D-7. Mit der verwendeten Methodik konnte jedoch die γ→δ+γ Umwandlung 
bei den Legierungen M-V(A) und M-V(B) nicht gemessen. Generell wird mit zunehmendem          
Si-Gehalt das Messen der γ→δ+γ Umwandlung schwieriger, da sich deren Enthalpieänderung 
auf einen größeren Temperaturbereich erstreckt. So wurden ab 2,2%Si bei den Legierungen         
M-II(A), M-III(A) und M-IV(A) extra so genannte fest-fest Messungen durchgeführt, um die 
γ→δ+γ Umwandlung besser zu charakterisieren. 
 

Legierung A-II(B) N-III(B) M-I(A) M-II(A) M-III(A) M-IV(A) M-V(A) M-V(B)

Kohlenstoff 0,14 0,14 0,15 0,15 0,15 0,15 0,15 0,16

Silizium 0,51 0,98 1,79 2,20 2,58 3,00 3,28 3,35

Lage

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

T γ?δ
Start 1473,7 1442,9 1395,7 1360,1 1338,1 1292,8 nicht

erkennbar
nicht

erkennbar

T Perit.
Start 1485,5 1473,1 1456,2 1445,0 1432,8 1421,4 1409,6 1408,6

T Perit.
Ende 1487,3 1474,8 1461,0 1447,4 1435,8 1423,5 1412,6 1414,2

T Liquidus 1519,2 1513,2 1507,2 1501,4 1495,8 1490,2 1486,5 1486,1

D
SC

 - 
M

es
sd

at
en

 
Tabelle D-6: DSC-Messdaten des pseudobinären Systems Fe - Si - 0,15%C. 

 
Fe - hoch Si - 0,15%C

y = -76,28x + 1524,99
R2 = 0,98

y = -26,61x + 1500,79
R2 = 0,99

y = -26,40x + 1503,00
R2 = 0,99

y = -8,18x2 - 41,98x + 1495,40
R2 = 1,00
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1400
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1500

1550

0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 3,0 3,5

Silizium, Gew.-%

Te
m
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T Liquidus T Perit.Start T Perit.Ende T γ→δStart

250mg Fest-Fest
Untersuchung

250mg Fest-Fest
Untersuchung

δ+γ

L+δ

γ

L

δ+γ+L

2x gemessen
250mg Fest-Fest

250mg Fest-Fest
Untersuchung

250mg Fest-Fest
Untersuchung

 
Abb. D-7: Neu konstruiertes pseudobinäres Phasendiagramm Fe - hoch Si - 0,15%C. 

Seite 20 Anhang – D   Dissertation Presoly   



 

Zu  Abb. D-7 ist anzumerken, dass dieses Fe - hoch Si – 0,15%C Phasendiagramm sehr emp-
findlich auf den Kohlenstoffgehalt im Hintergrund reagiert. So wirkt sich bereits die herstel-
lungsbedingte Kohlenstoffschwankung (Min= 0,141%C / Max= 0,162%C / MW= 0,150%C) der 
Modelllegierungen negativ auf die Konstruktion dieses pseudobinäres Phasendiagramm aus. 
Die Ergebnisse der beiden Legierungen M-V(A) und M-V(B) sind aufgrund ihrer schlechten 
Probenqualität (M-V(A)), bzw. ihres überhöhten Kohlenstoffgehaltes (M-V(B)) kritisch zu          
betrachten und im Zweifel nicht für weitere Berechnungen/Optimierungen zu verwenden. 

Tabelle D-5 ist eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenz ΔT zwischen den DSC Mess-
daten und den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] der 
jeweiligen Legierungen. Dabei ist deutlich zu erkennen, dass bei höheren Siliziumgehalten, ab 
1,8%Si die Abweichungen bei Tγ→δ

Start beider Datenbanken deutlich über 20°C ansteigen,        
jedoch bei 3%Si sich wieder auf einen ΔT kleiner als 3°C abfällt. Weiters nimmt mit steigenden 
Siliziumgehalten ab 1,8%Si die Abweichungen bei TPerit. beiden Datenbanken zu, wobei die      
berechneten Temperaturen im Durchschnitt um mehr als 10°C zu tief gerechnet werden. Bei 
TLiquid scheint ebenfalls TC und FS mit zunehmendem Siliziumgehalt leicht zu tiefe Werte zu 
berechnen, dabei bleibt bis zu einem Siliziumgehalt von 3% die Abweichung immer unter 5°C. 
Wie in Abb. D-3 dargestellt, besteht zwischen TC und FS nur ein minimaler Unterschied. Die 
Ergebnisse in Tabelle D-5 zeigen, dass TC bei Tγ→δ

Start eine leicht geringere Abweichung auf-
zeigt, hingegen FS wiederum bei TPerit etwas besser liegt. 
 

A-II(B) N-III(B) M-I(A) M-II(A) M-III(A) M-IV(A) M-V(A) M-V(B)

Kohlenstoff 0,14 0,14 0,15 0,15 0,15 0,15 0,15 0,16

Silizium 0,51 0,98 1,79 2,20 2,58 3,00 3,28 3,35

Lage

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

peritektisch
zwischen 
cA und cB

ΔT DSC - TCFE6: 9,5 -6,5 -23,3 -34,2 -17,7 2,4 - -

ΔT DSC - SGTE2007: 7,5 -8,9 -27,1 -39,2 -22,2 0,3 - -

ΔT DSC - TCFE6: 4,1 4,2 11,0 12,5 12,6 16,0 13,4 16,3

ΔT DSC - SGTE2007: 6,2 5,1 5,7 10,6 9,8 12,5 9,5 12,3

ΔT DSC - TCFE6: -2,2 -2,8 2,5 2,8 2,8 4,5 4,7 7,2

ΔT DSC - SGTE2007: -1,9 -2,4 2,8 3,2 3,2 4,9 5,0 7,5

A
bw

ei
ch

un
ge

n

Tγ→δ
Start

Legierung

TLiquidus

Legierung

TPerit.
Start

 

Tabelle D-7: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      
thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 

 

In Abb. D-8 ist zur besseren Visualisierung das neu konstruierte pseudobinäres Phasen-
diagramm Fe - hoch Si - 0,15%C von Abb. D-7 mit dem in Abb. D-3 berechneten Phasen-
diagramm überlappt. Abb. D-8 bezieht sich auf den vereinfachten Vergleich mit der TC Berech-
nung und Abb. D-9 auf die FS Berechnung. In beiden Diagrammen ist gut zu erkennen, dass 
die mittels TC und FS berechnete Krümmung der γ→δ+γ Umwandlung zwischen 1,8 bis 3%Si 
deutlich Abweichungen zu den Messergebnissen aufweist. 

Die durchgeführten Messungen zeigen derzeit ein Potential für weitere Untersuchungen, vor 
allem bei höheren Siliziumgehalten >2% und im Bereich von TPerit. und den fest-fest Umwand-
lungen auf. Dabei sollte möglichst gut die gesamte „Austenitnase“ von oben und unten charak-
terisiert werden, d.h. alle Phasenübergänge der folgenden Umwandlungen: α→α+γ→γ→δ+γ. 
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1.) Versuchsprogramm und Modelllegierungen 
 

Das Versuchsprogramm setzt sich aus einer kleinen Kohlenstoffvariation (4 Legierungen) bei 
einem konstanten Aluminiumgehalt von 0,4% und einer Aluminiumvariation (7 Legierungen) bei 
einem konstanten Kohlenstoffgehalt von 0,22% zusammen, dargestellt in Tabelle E-1. Da bei 
den Legierungen des Systems Fe - C - 0,4%Al (Kohlenstoffvariation) alle Abweichungen von 
den thermodynamischen Berechnungen mit ThermoCalc [TCFE6] kleiner als 10°C waren,          
wurde das 0,4% Aluminiumsystem nicht weiter untersucht. Stattdessen wurde eine Aluminium-
variation bis 3%Al analysiert. Das System Fe - hoch Al - 0,22%C wurde bewusst ausgewählt, 
da mehrere reale TRIP-Stähle um die 0,2%C haben und Aluminiumgehalte von 0,8 bis 1,5% 
aufweisen, beschrieben in Anhang C, Tabelle C-2.  

 

 

Bezeich-
nung

Kohlenstoff 
Gew.-%

Aluminium
Gew.-% IST

Aluminium
Gew.-% SOLL

Bezeich-
nung

Aluminium
Gew.-%

Kohlenstoff 
Gew.-% IST

Kohlenstoff 
Gew.-% SOLL

A-Ix (Eneu) 0,10 0,43 A-II (D) 0,39 0,217

A-I (D) 0,12 0,41 N-I (A) 0,61 0,225

A-II (D) 0,22 0,39 B-I (E) 0,80 0,215

A-III (A) 0,31 0,37 N-II (A) 1,16 0,220

B-II (E) 1,48 0,229

B-III (E) 1,97 0,224

N-III (A) 3,04 0,223

0,4

Aluminiumvariationen

Modelllegierungen des ternären Systems Fe-C-Al

0,22

Kohlenstoffvariationen

 
Tabelle E-1: Versuchsprogramm im ternären System Fe-C-Al. 

 
 

Der Kohlenstoffgehalt von 0,22% ergab sich herstellungsbedingt (geplant war 0,2%C). Die      
uneinheitliche Bezeichnung der Legierungen entstand durch den nachträglichen Bedarf von 
zusätzlichen Legierungen, um im pseudobinäre Schnitte Fe - hoch Al - 0,22%C den kritischen 
Punkte cB neu bestimmen zu können. 
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A Calphad as-
sessment of Al-C-Fe system with the [kappa] carbide modelled as an ordered form of the fcc 
phase

unpublished work

ab-initio

Experimental determination of phase equilibria in the Fe-Al-C system.          



 



 

Interpretation: Die mittels TC und FS berechneten pseudobinären Fe - hoch Al - 0,2%C             
Phasendiagramme, dargestellt in Abb. E-1, zeigen grundlegende Unterschiede auf. Die           
ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6] Berechnung zeigt bei Aluminiumgehalten > 7,2% die        
Bildung einer κ-Phase im unteren Temperaturbereich, im Hochtemperaturbereich bis über          
13% Al ein durchgehendes δ+γ Zweiphasengebiet und somit auch eine peritektische Phasen-
umwandlung auf. Die FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007] Berechnung zeigt hingegen ab 
3,3% Al ein durchgehends ferritisches (δ, bzw. α) Gefüge auf, welches auch als solches             
aufschmilzt (δ  L+δ  L  = Bereich I). 

In Abb. E-2 ist im Detail das pseudobinäre Phasendiagramm Fe - Al - 0,22%C dargestellt.           
Abgesehen von der praktisch identischen Liquidustemperatur sind beide Berechnungen ab    
einen Aluminiumgehalt von 0,1% bereits sehr unterschiedlich. Bei TC liegt der charakteristische 
Punkt cB bei 1,2%Al und cA bei über 13,2%Al. D.h. alle Legierungen mit einem Kohlenstoff-
gehalt von 0,22% sind ab einem Aluminiumgehalt von 1,2% laut TC peritektisch. Bei FS hinge-
gen liegt der charakteristische Punkt cB bei 0,48%Al und cA bei 1,32%Al. Diese großen Unter-
schiede gilt es mittels experimentellen Messungen zu untersuchen. 

Abb. E-3 zeigt das pseudobinäre Phasendiagramm Fe - C - 0,4%Al. Bei einem Aluminium-
gehalt von 0,4% ist der Unterschied zwischen TC und FS noch überschaubar, denn beide           
Phasendiagramme weisen die gleichen Phasen auf. TC und FS unterscheiden sich bei der      
peritektische Temperatur Tperit. um 15 bis 20°C, bei der Lage von cA und cB um 0,02%C. Die 
Liquidus-, sowie die Solidustemperatur links von cA (=Tδ→L+δ) sind praktisch identisch, alle             
anderen Umwandlungstemperaturen weisen ab einen Kohlenstoffgehalt von 0,09% Unter-
schiede von 10 bis 25°C auf. 

Beide Produkte, TC und FS, berechnen ab einem Aluminiumgehalt von 0,1% (aufgrund der 
unterschiedlichen Datenbanken und deren Primärquellen) ein sehr unterschiedliches Umwand-
lungsverhalten. Dabei verwendet ausschließlich ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6] eine    
Calphad Beschreibung des ternären Systems Fe-C-Al (Connetable, 2008), wobei diese primär 
auf ab-initio Modellierungen u. HT-XRD Untersuchungen der fest-fest Umwandlungen aufbaut. 
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3.) Chemische Analysen der HFU-Proben / Modelllegierungen 
 

In den folgenden Tabellen sind die chemischen Analysen der HFU-Proben (= der Modelllegie-
rungen) zusammengestellt. Von primärer Bedeutung sind dabei die links angeführten 
Hauptelemente C und Al. Einziges Spurenelement von Relevanz ist Mn, welches typischer-
weise in Spuren von 0,023% auftritt. 

 

  

Chemische Analyse der HFU-Proben des Systems: Fe - C - Al
Analyse: Funkenemissionsspektrometrie (OES) von Dr. Pissenberger (voestalpine Stahl Linz, Prozessanalytik Metallurgie) 

Herstellung:

Einsatzstoffe: technisches Reineisen (Böhler, Ferro35)
Fe-4,4%C Tammannofen Vorschmelze aus Ferro35 und hochreinem Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882)

Probe: C Al Si Mn P S Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn Zr N

A-I (D) 0,12 0,41 0,005 0,021 0,002 0,002 0,010 0,003 0,001 0,006 0,001 0,000 0,001 0,000 0,001 0,002

A-Ix (Eneu) 0,10 0,43 0,004 0,023 0,002 0,002 0,010 0,003 0,001 0,008 0,001 0,000 0,001 0,002 0,001 0,002

A-II (D) 0,22 0,39 0,003 0,023 0,002 0,002 0,010 0,002 0,001 0,008 0,001 0,000 0,001 0,001 0,001 0,002

A-III (A) 0,31 0,37 0,003 0,023 0,002 0,003 0,010 0,003 0,001 0,008 0,001 0,000 0,001 0,001 0,001 0,002

0,40 0,004 0,023 0,002 0,002 0,010 0,003 0,001 0,007 0,001 0,000 0,001 0,001 0,001 0,002

0,026 0,001 0,001 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,001 0,000 0,000 0,000 0,001 0,000 0,000

Probe: C Al Si Mn P S Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn Zr N

A-II (D) 0,224 1,97 0,010 0,024 0,003 0,002 0,011 0,004 0,005 0,007 0,001 0,001 0,001 0,000 0,002 0,003

N-I (A) 0,225 0,61 0,004 0,023 0,002 0,002 0,011 0,003 0,001 0,009 0,001 0,000 0,001 0,003 0,001 0,002

B-I (E) 0,215 0,80 0,006 0,023 0,002 0,002 0,010 0,003 0,002 0,007 0,001 0,000 0,001 0,002 0,001 0,003

N-II (A) 0,220 1,16 0,008 0,024 0,003 0,002 0,011 0,003 0,003 0,007 0,001 0,001 0,001 0,003 0,001 0,002

B-II (E) 0,229 1,48 0,007 0,020 0,003 0,002 0,009 0,003 0,004 0,006 0,001 0,001 0,001 0,001 0,001 0,002

B-III (E) 0,224 1,97 0,010 0,024 0,003 0,002 0,011 0,004 0,005 0,007 0,001 0,001 0,001 0,000 0,002 0,003

N-III (A) 0,223 3,04 0,015 0,024 0,004 0,002 0,011 0,004 0,008 0,009 0,002 0,002 0,001 0,002 0,002 0,002

Mittelwert: 0,223 - 0,009 0,023 0,003 0,002 0,010 0,003 0,004 0,008 0,001 0,001 0,001 0,001 0,001 0,002

Stabw: 0,004 - 0,003 0,001 0,001 0,000 0,001 0,000 0,002 0,001 0,000 0,000 0,000 0,001 0,001 0,000

HFU, Ar-Schutzgasatmosphäre, hochreine Al2O3 DKV2-Tiegel (je Schmelze ein neuer Tiegel),
Abguss per Schleudern in Cu-Kokille (Prallplatte mit BN-Beschichtung)

hochreines Aluminium (Alfa Aesar - Aluminum powder, 99,8% metals basis, +325 mesg, LOT: A02U002)

Stabw:
Mittelwert:

System Fe - C - 0,4%Al Spuren

System Fe - Al - 0,22%C Spuren
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4.) Zusammenstellung und Vergleich der DSC, TC und FS Ergebnisse 
 

4.1) System Fe - C - 0,4%Al   Zusammenstellung und Vergleich 
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4.2) System Fe - hoch Al - 0,22%C   Zusammenstellung und Vergleich 

 

 

Ty
p

T α
→

γS
ta

rt
T α

→
γE

nd
e

T γ
→

δS
ta

rt
T γ

→
δE

nd
e

T S
ol

id
T S

ol
id

T P
er

itS
ta

rt
T P

er
itS

ta
rt

T P
er

itE
nd

e
T L

iq
ui

d

α
 →

 α
+γ

α
+γ

 →
 γ

γ 
→

 γ
+δ

γ+
δ 

→
 δ

δ 
→

 L
+δ

γ 
→

 L
+γ

δ+
γ 

→
 L

+δ
+γ

L+
γ 

→
 L

+δ
+γ

L+
δ+

γ→
L+

δ
L+

δ 
→

 L

Lf
M


D

SC
 k

or
r (

hi
gh

.T
em

p)
re

ch
ts

 v
on

 c
B

ei
nd

eu
tig

74
1,

3
ni

ch
t

er
ke

nn
ba

r
-

-
-

14
78

,0
-

14
83

,6
14

84
,6

15
17

,8

W
IE

D
ER

H
O

LU
N

G
re

ch
ts

 v
on

 c
B

ei
nd

eu
tig

74
2,

0
ni

ch
t

er
ke

nn
ba

r
-

-
-

14
78

,6
-

14
83

,5
14

84
,2

15
17

,8

M
itt

el
w

er
t

re
ch

ts
 v

on
 c

B

ei
nd

eu
tig

74
1,

7
ni

ch
t

er
ke

nn
ba

r
-

-
-

14
78

,3
-

14
83

,6
14

84
,4

15
17

,8

Lf
M

re
ch

ts
 v

on
 c

B
75

1,
2

91
3,

2
-

-
-

14
89

,2
-

14
93

,8
14

93
,8

15
23

,7
va

ls
zw

is
ch

en
 c

A
 &

 c
B

74
2,

0
90

8,
6

14
50

,2
-

-
-

14
63

,7
-

14
70

,2
15

22
,8

La
ge

 g
le

ic
h 


-9
,6

-
-

-
-

-1
0,

9
-

-1
0,

3
-9

,4
-5

,9
 u

nt
er

sc
hi

ed
lic

h!
-0

,4
-

-
-

-
xx

x
xx

x
xx

x
14

,2
-5

, 0

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

9,
2

4,
6

xx
x

-
-

xx
x

xx
x

xx
x

23
,6

1,
0

Lf
M


D

SC
 k

or
r (

hi
gh

.T
em

p)
re

ch
ts

 v
on

 c
B

ei
nd

eu
tig

74
5,

5
ni

ch
t

er
ke

nn
ba

r
-

-
-

14
76

,6
-

14
81

,6
14

82
,3

15
20

,7

W
IE

D
ER

H
O

LU
N

G
re

ch
ts

 v
on

 c
B

ei
nd

eu
tig

74
4,

2
ni

ch
t

er
ke

nn
ba

r
-

-
-

14
74

,5
-

14
79

,1
14

79
, 9

15
18

,2

M
itt

el
w

er
t

re
ch

ts
 v

on
 c

B

ei
nd

eu
tig

74
4,

9
ni

ch
t

er
ke

nn
ba

r
-

-
-

14
75

,6
-

14
80

,4
14

81
,1

15
19

,5

Lf
M

re
ch

ts
 v

on
 c

B
75

5,
8

93
8,

3
-

-
-

14
90

,2
-

14
93

,3
14

93
,3

15
24

,6
va

ls
zw

is
ch

en
 c

A
 &

 c
B

74
8,

2
94

9,
8

14
14

,5
-

-
-

14
54

,4
-

14
61

,0
15

23
,4

La
ge

 g
le

ic
h 


-1
0,

9
-

-
-

-
-1

4,
7

-
-1

3,
0

-1
2,

2
-5

,1

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

-3
,3

-
xx

x
-

-
xx

x
xx

x
xx

x
20

,1
-4

, 0

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

7,
6

-1
1,

5
xx

x
-

-
xx

x
xx

x
xx

x
32

,3
1,

2

Lf
M


D

SC
 k

or
r (

hi
gh

.T
em

p)
pe

rit
ek

tis
ch

zw
is

ch
en

 c
A
 u

nd
 c

B
74

9,
7

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

14
54

,3
-

-
-

14
74

,4
-

14
76

,5
15

19
, 8

Lf
M

re
ch

ts
 v

on
 c

B
76

4,
4

98
5,

0
-

-
-

14
91

,6
-

14
91

,7
14

91
,9

15
26

,0
va

ls
zw

is
ch

en
 c

A
 &

 c
B

76
2,

1
10

92
,8

12
84

,8
-

-
-

14
37

,1
-

14
40

,2
15

24
,6

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

-1
4,

7
-

-
-

-
xx

x
xx

x
xx

x
-1

5,
4

-6
,2

La
ge

 g
le

ic
h 


-1
2,

4
-

-
-

-
-

37
,3

-
36

,3
-4

,8

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

2,
3

x
xx

x
-

-
xx

x
xx

x
xx

x
51

,8
1,

5

ku
rz

 
B

ez
ei

ch
-

nu
ng

C
G

ew
.-%

Al
G

ew
.-%

D
at

en

lin
ks

 / 
re

ch
s v

on
 c

A
 / 

c B

Th
er

m
oC

al
c 

[T
C

FE
6]

 F
e-

C
-A

l +
 0

,0
23

%
M

n

Fa
ct

Sa
ge

 [S
G

TE
20

07
] F

e-
C

-A
l +

0,
02

3%
M

n

Th
er

m
oC

al
c 

[T
C

FE
6]

 F
e-

C
-A

l +
 0

,0
23

%
M

n

Fa
ct

Sa
ge

 [S
G

TE
20

07
] F

e-
C

-A
l +

0,
02

3%
M

n

Abweich-
ung

Δ
T 

D
SC

 - 
TC

 [T
C

FE
6]

Δ
T 

Th
er

m
oC

al
c 

- F
ac

tS
ag

e

Δ
T 

D
SC

 - 
FS

 [S
G

TE
20

07
]

Fa
ct

Sa
ge

 [S
G

TE
20

07
] F

e-
C

-A
l +

0,
02

3%
M

n

Th
er

m
oC

al
c  

[T
C

FE
6]

 F
e-

C
-A

l +
 0

,0
23

%
M

n

Abweich-
ung

Δ
T 

D
SC

 - 
TC

 [T
C

FE
6]

Δ
T 

D
SC

 - 
FS

 [S
G

TE
20

07
]

Δ
T 

Th
er

m
oC

al
c 

- F
ac

tS
ag

e

Abweich-
ung

Δ
T 

D
SC

 - 
TC

 [T
C

FE
6]

Δ
T 

D
SC

 - 
FS

 [S
G

TE
20

07
]

Δ
T 

Th
er

m
oC

al
c 

- F
ac

tS
ag

e

N-I (A) N-II (A)

0,
22

0,
61

0,
22

0,
80

0,
22

1,
16

B-I (E)

Seite 8 Anhang – E   Dissertation Presoly 



 

 

 

Ty
p

T α
→

γS
ta

rt
T α

→
γE

nd
e

T γ
→

δS
ta

rt
T γ

→
δE

nd
e

T S
ol

id
T S

ol
id

T P
er

itS
ta

rt
T P

er
itS

ta
rt

T P
er

itE
nd

e
T L

iq
ui

d

α
 →

 α
+γ

α
+γ

 →
 γ

γ 
→

 γ
+δ

γ+
δ 

→
 δ

δ 
→

 L
+δ

γ 
→

 L
+γ

δ+
γ 

→
 L

+δ
+γ

L+
γ 

→
 L

+δ
+γ

L+
δ+

γ→
L+

δ
L+

δ 
→

 L

Lf
M


D

SC
 k

or
r (

hi
gh

.T
em

p)
pe

rit
ek

tis
ch

zw
is

ch
en

 c
A
 u

nd
 c

B
75

4,
0

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

14
25

,3
-

-
-

14
68

,5
-

14
70

,9
15

20
,7

pe
rit

ek
tis

ch
zw

is
ch

en
 c

A
 u

nd
 c

B
75

3,
0

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

14
18

,9
-

-
-

14
69

,5
-

14
70

,6
15

20
,0

pe
rit

ek
tis

ch
zw

is
ch

en
 c

A
 u

nd
 c

B
75

2,
6

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

14
21

,4
-

-
-

14
68

,4
-

14
70

,2
15

19
,3

M
itt

el
w

er
t

75
3,

2
ni

ch
t

er
ke

nn
ba

r
14

21
,9

-
-

-
14

68
,8

-
14

70
,6

15
20

,0
ST

AB
W

0,
7

-
3,

2
-

-
-

0,
6

-
0,

4
0,

7

Lf
M

zw
is

ch
en

 c
A
 &

 c
B

77
1,

8
10

22
,7

14
83

,8
-

-
-

14
90

,0
-

14
90

,2
15

26
,2

va
ls

lin
ks

 v
on

 c
A

79
0,

9
-

-
14

12
,4

14
25

,7
-

-
-

-
15

24
,6

La
ge

 g
le

ic
h 


-1
8,

6
-

-6
1,

9
-

-
-

- 2
1,

2
-

-1
9,

6
-6

,2

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

-3
7,

7
-

-
xx

x
xx

x
-

xx
x

-
-

-4
,6

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

-1
9,

1
xx

x
xx

x
xx

x
xx

x
-

xx
x

-
xx

x
1,

6

Lf
M


D

SC
 k

or
r (

hi
gh

.T
em

p)
pe

rit
ek

tis
ch

zw
is

ch
en

 c
A
 u

nd
 c

B

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

-
-

-
14

61
,1

-
14

63
,7

15
21

,7

M
es

su
ng

 F
ES

T-
FE

ST
pe

rit
ek

tis
ch

zw
is

ch
en

 c
A
 u

nd
 c

B

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

10
55

,7
12

88
,4

 <
 s

eh
r s

ch
le

ch
t e

rk
en

nb
ar

-
14

61
,3

-
-

-

M
itt

el
w

er
t

pe
rit

ek
tis

ch
zw

is
ch

en
 c

A
 u

nd
 c

B

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

10
55

,7
12

88
,4

-
-

-
14

61
,2

-
14

63
,7

15
21

,7

Lf
M

zw
is

ch
en

 c
A
 &

 c
B

78
2,

1
11

12
,9

14
30

,0
-

-
-

14
86

,6
-

14
87

,1
15

28
,0

va
ls

lin
ks

 v
on

 c
A

82
0,

3
-

-
13

30
,2

14
40

,5
-

-
-

-
15

26
,3

La
ge

 g
le

ic
h 


-
-

-1
41

,6
-

-
-

- 2
5,

4
-

-2
3,

4
-6

,3

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

-
-

xx
x

xx
x

xx
x

-
xx

x
-

-
-4

,6

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

-3
8,

2
xx

x
xx

x
xx

x
xx

x
xx

x
xx

x
-

xx
x

1,
7

Lf
M


D

SC
 k

or
r (

hi
gh

.T
em

p)
pe

rit
ek

tis
ch

zw
is

ch
en

 c
A
 u

nd
 c

B

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

ni
ch

t
er

ke
nn

ba
r

-
-

-
14

46
,3

-
14

47
,9

15
21

,7

Lf
M

zw
is

ch
en

 c
A
 &

 c
B

80
0,

5
gi

bt
 e

s 
ni

ch
t

-
-

-
-

14
77

,0
-

14
77

,8
15

29
,2

va
ls

lin
ks

 v
on

 c
A

89
6,

3
gi

bt
 e

s 
ni

ch
t

-
11

04
,0

14
56

,0
-

-
-

-
15

27
,3

La
ge

 g
le

ic
h 


-
-

-
-

-
-

-3
0,

7
-

- 2
9,

9
-7

,5

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

-
-

-
xx

x
xx

x
-

xx
x

-
-

-5
,6

 u
nt

er
sc

hi
ed

lic
h!

-9
5,

8
-

-
-

-
xx

x
-

xx
x

xx
x

1,
9

Abweich-
ung

Δ
T 

D
SC

 - 
TC

 [T
C

FE
6]

Δ
T 

Th
er

m
oC

al
c 

- F
ac

tS
ag

e

Δ
T 

D
SC

 - 
FS

 [S
G

TE
20

07
]

Δ
T 

D
SC

 - 
TC

 [T
C

FE
6]

D
at

en

lin
ks

 / 
re

ch
s v

on
 c

A
 / 

c B

W
IE

D
ER

H
O

LU
N

G
 1

W
IE

D
ER

H
O

LU
N

G
 2

M
es

su
ng

 v
on

 je
w

ei
ls

 d
re

i n
eu

en
 P

ro
be

n 
um

 d
ie

 
R

ep
ro

du
zi

er
ba

rk
ei

t z
u 

be
st

im
m

en
.

ku
rz

 
B

ez
ei

ch
-

nu
ng

C
G

ew
.-%

Al
G

ew
.-%

Th
er

m
oC

al
c 

[T
C

FE
6]

 F
e-

C
-A

l +
 0

,0
23

%
M

n

Fa
ct

Sa
ge

 [S
G

TE
20

07
] F

e-
C

-A
l +

0,
02

3%
M

n

Abweich-
ung

Th
er

m
oC

al
c 

[T
C

FE
6]

 F
e-

C
-A

l +
 0

,0
23

%
M

n

Fa
ct

Sa
ge

 [S
G

TE
20

07
] F

e-
C

-A
l +

0,
02

3%
M

n

Δ
T 

Th
er

m
oC

al
c 

- F
ac

tS
ag

e

Δ
T 

D
SC

 - 
FS

 [S
G

TE
20

07
]

Th
er

m
oC

al
c 

[T
C

FE
6]

 F
e-

C
-A

l +
 0

,0
23

%
M

n

Fa
ct

Sa
ge

 [S
G

TE
20

07
] F

e-
C

-A
l +

0,
02

3%
M

n

Abweich-
ung

Δ
T 

D
SC

 - 
TC

 [T
C

FE
6]

Δ
T 

D
SC

 - 
FS

 [S
G

TE
20

07
]

Δ
T 

Th
er

m
oC

al
c 

- F
ac

tS
ag

e

B-II (E) B-III (E) N-III (A)

0,
22

0,
22

3,
04

1,
97

0,
23

1,
48

Dissertation Presoly Anhang – E     Seite 9 



 

5.) Auswertung und Interpretation 
 

5.1) System Fe - C - 0,4%Al   Auswertung und Interpretation 

Tabelle E-2 ist eine Zusammenstellung der Messergebnisse von 4 Modelllegierungen des 
pseudobinären Systems Fe - C - 0,4%Al. Dabei bestand nicht der Anspruch das Phasen-
diagramm neu zu bestimmen, sonder nur mit wenigen Messungen die TC und FS Berech-
nungen im Bereich von 0,4%Al auf Plausibilität zu überprüfen. 

Tabelle E-3 zeigt eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenz ΔT zwischen den            
DSC-Messdaten und den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und                 
FS [SGTE2007], wie in den Tabellen in Kapitel 4.1 berechnet. Diese Zusammenstellung zeigt         
deutlich, dass bei der TC [TCFE6] Berechnung alle Abweichungen kleiner als -10°C sind, d.h. 
die Umwandlungstemperaturen zu hoch berechnet werden. FS [SGTE2007] berechnet hinge-
gen alle Umwandlungstemperaturen zu tief, mit Abweichungen bis zu +13,4°C, wobei das    
Umwandlungsverhalten der Legierung A-Ix(Eneu) falsch berechnet wird. TLiquid wird von beiden 
Programmen TC und FS gleich gut berechnet, die anderen Umwandlungstemperaturen, sowie 
das Umwandlungsverhalten werden jedoch eindeutig besser von TC berechnet. 
 

Legierung A-Ix (Eneu) A-I (D) A-II (D) A-III (A)

Kohlenstoff 0,10 0,12 0,22 0,31

Aluminium 0,43 0,41 0,39 0,37

Lage

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB
rechts von cB rechts von cB

Tγ→δ 1432,9 1447,3 - -

TSolidus - - 1480,6 1464,0

TPerit.
Start δ+γ 1487,7 1487,7 - -

TPerit.
Start L+γ - - 1488,3 1489,6

TPerit.
Ende

1488,6 1489,2 1489,2 1490,2

TLiquidus 1527,2 1526,0 1520,6 1512,5

D
SC

 - 
M

es
sd

at
en

 
Tabelle E-2: DSC-Messdaten des pseudobinären Systems Fe - C - 0,4%Al. 

 

A-Ix (Eneu) A-I (D) A-II (D) A-III (A)

Kohlenstoff 0,10 0,12 0,22 0,31

Aluminium 0,43 0,41 0,39 0,37

Lage
peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB
rechts von cB rechts von cB

ΔT DSC - TCFE6: -6,9 -7,5 - -

ΔT DSC - SGTE2007: 10,8 11,9 - -

ΔT DSC - TCFE6: - - -7,4 -8,0

ΔT DSC - SGTE2007: xxx - 8,4 12,2

ΔT DSC - TCFE6: -6,6 -6,6 -6,0 -4,7

ΔT DSC - SGTE2007: xxx 8,7 13,0 13,4

ΔT DSC - TCFE6: -5,0 -4,6 -2,0 -2,9

ΔT DSC - SGTE2007: -4,3 -3,8 -1,3 -2,0

Tγ→δ
Start

A
bw

ei
ch

un
ge

n

TSolidus

TPerit.
Start

TLiquidus

Legierung

Legierung

 
Tabelle E-3: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      

thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 
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5.2) System Fe - hoch Al - 0,22%C   Auswertung und Interpretation 

Tabelle E-4 ist eine umfassende Zusammenstellung der Messergebnisse von 7 Modell-
legierungen des pseudobinären Systems Fe - Al - 0,22%C. Diese gezielte Zusammenstellung 
von Modellegierungen erlaubt es, das pseudobinäre Phasendiagramm vollständig neu zu          
konstruieren, dargestellt in Abb. E-4, und den charakteristischen Punkt cB neu zu bestimmen. 
[Die gemessene Umwandlungstemperatur Tγ→δ

Start der Legierung B-III(E) ist aufgrund der geringen            
Enthalpieänderung (= minimales Messsignal) mit Vorbehalt zu verwenden (= grau markiert)]. 
 

Legierung A-II (D) N-I (A) B-I (E) cA N-II (A) B-II (E) B-III (E) N-III (A)

Kohlenstoff 0,22 0,22 0,22 0,22 0,22 0,23 0,22 0,22

Aluminium 0,39 0,61 0,80 0,95 1,16 1,48 1,97 3,04

Lage
rechts von cB rechts von cB

eindeutig
rechts von cB

eindeutig
cA

ermittelt

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

Tγ→δ - - - 1478,0 1454,3 1421,9 1288,4 -

TSolidus 1480,6 1478,3 1475,6 1478,0 - - - -

TPerit.
Start δ+γ - - - 1478,0 1474,4 1468,8 1461,1 1446,3

TPerit.
Start L+γ 1488,3 1483,6 1480,4 1478,0 - - - -

TPerit.
Ende

1489,2 1484,4 1481,1 1476,5 1470,6 1463,7 1447,9

TLiquidus 1520,6 1517,8 1519,5 1519,8 1520,0 1521,7 1521,7

D
SC

 - 
M

es
sd

at
en

 
Tabelle E-4: DSC-Messdaten des pseudobinären Systems Fe - Al - 0,22%C. 

 

Fe - hoch Al - 0,22%C

y = 1,05x + 1518,73
R2 = 0,50

y = -6,10x + 1482,30
R2 = 0,51

y = -15,36x + 1494,04
R2 = 1,00

y = -15,15x + 1491,73
R2 = 1,00

y = -18,40x + 1495,20
R2 = 0,99

y = -106,63x + 1578,85
R2 = 1,00
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Abb. E-4: Neu konstruiertes pseudobinäres Phasendiagramm Fe - Al - 0,22%C. 
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Ein Anstieg der Liquidustemperatur mit zunehmendem Aluminiumgehalt zeigt sich nicht,             
TLiquid  bleibt von 0 bis 3%Al konstant bei ~1520°C, dargestellt in Abb. E-4. 

Tabelle E-5 ist eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenz ΔT zwischen den                     
DSC-Messdaten und den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und                      
FS [SGTE2007] der jeweiligen Legierungen des Systems Fe - Al - 0,22%C. Dabei ist deutlich zu 
erkennen, dass die FS [SGTE2007] Berechnungen ab 0,61%Al sehr große Unterschiede      
aufweisen und bis auf die Legierung N-II(A) mit 1,16%Al, bei allen anderen Legierungen das 
Umwandlungsverhalten (Phasenzugehörigkeit) falsch berechnet (xxx). Einzig die Liquidus-
temperatur wird von FS gut beschrieben und um 1-2°C besser als die TC Berechnung. 

TC [TCFE6] berechnet bei allen Modelllegierungen, außer bei der Legierung N-II(A) mit 
1,16%Al, das Umwandlungsverhalten richtig, jedoch bei zunehmenden Aluminiumgehalt mit 
immer größeren Abweichungen. So wird TPerit bei 2%Al um mehr als 25°C zu hoch berechnet 
und TLiquid um mehr als 6°C. Die Ergebnisse in Tabelle E-5 zeigen deutlich, dass                           
FS [SGTE2007] nicht geeignet ist, höher aluminiumlegierte Stähle zu beschreiben. TC [TCFE6] 
welches über eine thermodynamische Beschreibung des ternären Systems Fe-C-Al verfügt 
(Connetable, 2008) weist grundsätzlich Potential auf, das pseudobinären Systems                              
Fe - Al - 0,22%C zu beschreiben, wenn auch mit deutlichen Abweichungen. 

Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für weitere Untersuchungen auf. Einer-
seits für weitere Aluminiumvariationen bei z.B. 0,1%C (Fe - hoch Al - 0,1%C) und/oder 0,3%C, 
sowie für ausführliche Kohlenstoffvariationen bei 0,8%Al und 1,5 (bzw. 2)%Al mit jeweils mind. 
8 Legierungen pro Serie, um die charakteristischen Punkt cA und cB zu bestimmen. 
 

A-II (D) N-I (A) B-I (E) N-II (A) B-II (E) B-III (E) N-III (A)

Kohlenstoff 0,22 0,22 0,22 0,22 0,23 0,22 0,22

Aluminium 0,39 0,61 0,80 1,16 1,48 1,97 3,04

Lage rechts von cB
rechts von cB

eindeutig
rechts von cB

eindeutig

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

ΔT DSC - TCFE6: - - - xxx -61,9 -141,6 -

ΔT DSC - SGTE2007: - - - 169,5 xxx xxx -

ΔT DSC - TCFE6: -7,4 -10,9 -14,7 - - - -

ΔT DSC - SGTE2007: 8,4 xxx xxx - - - -

ΔT DSC - TCFE6: -6,0 -10,3 -13,0 xxx -21,2 -25,4 -30,7

ΔT DSC - SGTE2007: 13,0 xxx xxx 37,3 xxx xxx xxx

ΔT DSC - TCFE6: -2,0 -5,9 -5,1 -6,2 -6,2 -6,3 -7,5

ΔT DSC - SGTE2007: -1,3 -5,0 -4,0 -4,8 -4,6 -4,6 -5,6

A
bw

ei
ch

un
ge

n

Legierung

Legierung

TSolidus

TPerit.
Start

TLiquidus

Tγ→δ
Start

 
Tabelle E-5: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      

thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 
 
In Abb. E-5 ist zur besseren Visualisierung das neu konstruierte pseudobinäre Phasen-
diagramm Fe - Al - 0,22%C von Abb. E-4 mit dem in Abb. E-2 berechneten Phasendiagramm 
überlappt. Abb. E-5 stellt den vereinfachten Vergleich mit der TC Berechnung und Abb. E-6 
jenen mit der FS Berechnung dar. Abb. E-6 zeigt deutlich die großen Abweichungen der          
FS Berechnung, wobei sich die eingetragenen Phasen ausschließlich auf das FS Diagramm 
beziehen nicht für die experimentell ermittelten Umwandlungen aus Abb. E-4 gelten. 
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Abb. E-5: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - Al - 0,22%C, Vergleich DSC / TC. 
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Abb. E-6: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - Al - 0,22%C, Vergleich DSC / FS. 
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Abb. E-8: Neu konstruiertes pseudobin. Phasendiagramm Fe - Al - 0,22%C, bis 1250°C. 
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Abb. E-9: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - Al - 0,22%C, bis 1250°C                                                   

Vergleich DSC / TC. 
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1.) Versuchsprogramm und Modelllegierungen 
 

Das Versuchsprogramm setzt sich ausschließlich aus einer Manganvariation bei einem           
konstanten Kohlenstoffgehalt von 0,1% zusammen, dargestellt in Tabelle D-1. Da sich bei den 
ersten beiden Legierungen A-I(A) und A-II(A) mit 1 und 2%Mn nur minimale Abweichungen von 
den thermodynamischen Berechnungen zeigten, wurde auf eine Kohlenstoffvariation verzichtet 
und ausschließlich die Manganvariation untersucht. 
 

Bezeich-
nung

Mangan
Gew.-%

Kohlenstoff 
Gew.-% IST

Kohlenstoff 
Gew.-% SOLL

A-I(A) 1,02 0,106

A-II(A) 2,00 0,107

A-III(B) 2,88 0,100

A-IV(B) 3,69 0,098

A-V(B) 4,38 0,098

A-VI(B) 5,39 0,098

Modelllegierungen des ternären Systems
Fe-C-Mn

Manganvariation

0,1

 
Tabelle F-1: Versuchsprogramm im ternären System Fe-C-Mn. 

 

 

2.) Thermodynamische Berechnungen und Vergleiche 

 

Zur Planung und Ausweitung des Versuchsprogramms wurden, wie in Anhang C beschrieben, 
thermodynamische Berechnungen und Vergleiche durchgeführt. Sowohl ThermoCalc 5.0 
[TCFE6] (TC), wie auch FactSage 6.2 [SGTE2007] (FS) geben als Primärquellen für die            
thermodynamischen Daten des ternären Systems Fe-C-Mn folgende Publikation an: 

• Huang, W.: A thermodynamic assessment of the Fe-Mn-C system. Metallurgical and Materi-
als Transactions 21A (1990), 8, 2115-2123. 

Wobei ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6] extra noch folgende (nicht offiziell zugängliche 
Quelle) angibt: Franke, P.: Estimated parameter within SGTE, 2008; Fe-Mn-C. 

 

Die neue Publikation Djurovic, D. wird hingegen von keinen der beiden Datenbanken [TCFE6 
und SGTE2007] verwendet. Schwerpunkt dieser Arbeit ist vor allem die bessere Beschreibung  
der metastabilen Karbidphasen (Fe3C, Fe23C6, Fe5C2 und Fe7C3) bei niedrigeren Temperaturen. 

• Djurovic, D., B. Hallstedt, J. Appen and R. Dronskowski: Thermodynamic assessment of the 
Fe-Mn-C system. Calphad, 35 (2011) 4, 479-491.  
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Abb. F-1: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - C - 3%Mn, Vergleich TC / FS. 

 

Interpretation: Die mittels TC und FS berechneten pseudobinären Fe - C - 3%Mn Phasen-
diagramme in Abb. F-1 zeigen nur minimale Unterschiede im Bereich der kritischen Punkte cA 
und cB auf (~0,005%C). Die Liquidustemperatur, sowie der Verlauf der γδ Umwandlung sind 
komplett ident. Die sonstigen Temperaturdifferenzen zwischen beiden TC und FS betragen ma-
ximal um die 5°C, wobei der Unterschied bei der Solidustemperatur rechts von cB (=Tγ→γ+L) ab 
0,2%C leicht über 5°C ansteigt und bei 0,4%C 10°C beträgt.  
 

 

Diese aufgezeigten Unterschiede 
zwischen TC und FS sind dabei         
vergleichbar mit jenen des binären 
Fe-C Systems (identische Liquidus-
temp. und gleicher Verlauf der γδ 
Umwandlung), dargestellt in Abb.   
H-1 und beschrieben im Detail in 
Anhang H. 

 

 

Abb. H-1: Phasendiagramm Fe – C, inkl. Modelllegierungen, Vergleich TC / FS. 
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Abb. F-2: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - Mn - 0,1%C, Vergleich TC / FS. 

 

 

Interpretation: Das pseudobinäre Phasendiagramm Fe - Mn - 0,1%C zeigt ebenfalls nur              
minimale Unterschiede zwischen TC und FS, dargestellt in Abb. F-2. Zu beachten ist, dass bei 
dieser Darstellung der Temperaturausschnitt nur 100°C beträgt. Daher sind kleine Unterschiede 
von 2-4°C, sowohl bei der peritektische Temperatur Tperit. als auch bei der Solidustemperatur 
rechts von cB (=Tγ→γ+L) bereits deutlich zu erkennen. Auffällig bei dem pseudo-binären Phasen-
diagramm Fe - Mn - 0,1%C ist jedoch, dass beim kritischen Punkte cB ein Unterschied von 
0,25%Mn herrscht (eventuell auch bedingt durch die Unterschiede beim binären Fe-C System).  

 

Weiters zu erwähnen ist, dass das System Fe - Mn - 0,1%C sehr sensibel auf Kohlenstoff-
änderungen, bzw. -schwankungen reagiert, visualisiert mittels TC Berechnung in Abb. F-3.     
Bereits eine Änderung von +/- 0,01%C bewirkt ein Verschieben von cB um mehr als 0,5%Mn. 
Dementsprechend soll der in Abb. F-2 aufgezeigte Unterschied bei cB zwischen TC und FS von  
0,25%Mn nicht überbewertet werden, da sich bei diesem System generell kleinste Änderungen 
gleich deutlich auf cB auswirken, wie in Abb. F-3 dargestellt. 

Beide Produkte, TC und FS, können somit in den untersuchten Konzentrationsbereichen als 
absolut vergleichbar angesehen werden, was aufgrund der gleichen Primärquellen auch zu          
erwarten ist.  
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Abb. F-3: Kohlenstoffvariation des pseudobinäres Phasendiagramm Fe - Mn - 0,1%C. 
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3.) Chemische Analysen der HFU-Proben / Modelllegierungen 
 

In den folgenden Tabellen sind die chemischen Analysen der HFU-Proben (= der Modell-
legierungen) zusammengestellt. Von primärer Bedeutung sind dabei die links angeführten 
Hauptelemente C und Mn. Spurenelement von Bedeutung treten keine auf. 

 

 

Chemische Analyse der HFU-Proben des Systems: Fe - 0,10%C - hoch Mn

Analyse: Funkenemissionsspektrometrie (OES) von Dr. Pissenberger (voestalpine Stahl Linz, Prozessanalytik Metallurgie) 

Herstellung:

Einsatzstoffe: technisches Reineisen (Böhler, Ferro35)
Fe-4,4%C Tammannofen Vorschmelze aus Ferro35 und hochreinem Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882)

Probe: C Mn Si P S Al Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn Zr N

A-I(A) 0,106 1,02 0,002 0,002 0,002 0,003 0,011 0,004 0,001 0,008 0,001 0,000 0,000 0,002 0,001 0,0024

A-II(A) 0,107 2,00 0,003 0,002 0,002 0,003 0,012 0,005 0,002 0,008 0,001 0,001 0,000 0,002 0,001 0,0024

A-III(B) 0,100 2,88 0,004 0,002 0,002 0,005 0,012 0,005 0,003 0,008 0,001 0,001 0,000 0,004 0,001 0,0030

A-IV(B) 0,098 3,69 0,005 0,003 0,002 0,006 0,012 0,005 0,004 0,008 0,002 0,001 -0,001 0,004 0,002 0,0030

A-V(B) 0,098 4,38 0,005 0,003 0,002 0,007 0,012 0,005 0,005 0,008 0,002 0,001 -0,001 0,006 0,002 0,0032

A-VI(B) 0,098 5,39 0,005 0,003 0,003 0,007 0,012 0,006 0,006 0,008 0,002 0,002 -0,001 0,006 0,003 0,0034

Mittelwert: 0,101 - 0,004 0,002 0,002 0,005 0,012 0,005 0,003 0,008 0,001 0,001 -0,001 0,004 0,002 0,003

Stabw: 0,004 - 0,001 0,000 0,000 0,002 0,000 0,001 0,002 0,000 0,001 0,000 0,001 0,002 0,001 0,000

System Fe-C-Mn Spuren

HFU, Ar-Schutzgasatmosphäre, hochreine Al2O3 DKV2-Tiegel (je Schmelze ein neuer Tiegel),
Abguss per Schleudern in Cu-Kokille (Prallplatte mit BN-Beschichtung)

metallisches Mangan (100% - ohne ausgewiesenen Spuren) von der LfM-Ofenhalle
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4.) Zusammenstellung und Vergleich der DSC, TC und FS Ergebnisse 
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5.) Auswertung und Interpretation 
 

Tabelle F-2 ist eine umfassende Zusammenstellung der Messergebnisse von 6 Modell-
legierungen des pseudobinären Systems Fe - hoch Mn - 0,10%C, wobei bei der Legierung         
A-IV(B) der Beginn der γ→δ+γ Umwandlung nicht eindeutig gemessen werden konnte. Diese 
gezielte Zusammenstellung der Modellegierungen erlaubt es, das pseudobinäre Phasen-
diagramm Fe - hoch Mn - 0,10%C neu zu konstruieren, dargestellt in Abb. F-4.  
 

Legierung A-I(A) A-II(A) A-III(B) A-IV(B) cB A-V(B) A-VI(B)

Kohlenstoff 0,106 0,107 0,100 0,098 0,10 0,098 0,098

Mangan 1,02 2,00 2,88 3,69 3,90 4,38 5,39

Lage

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

cB
ermittelt rechts von cB rechts von cB

T γ→δ
Start 1465,9 1476,8 1484,1 1489,8 - -

T γSolidus - - - - 1489,8 1485,9 1478,6

TPerit.
Start 1494,6 1494,1 1491,6 1490,1 1489,8 1489,5 1488,6

TPerit.
Ende 1495,7 1494,7 1492,3 1491,6 1490,0 1489,4

TLiquidus 1525,5 1521,4 1516,4 1513,7 1508,9 1506,5

D
SC

 - 
M

es
sd

at
en

 
Tabelle D-2: DSC-Messdaten des pseudobinären Systems Fe - hoch Mn - 0,1%C. 

Fe - high Mn - 0,10%C

y = -76,28x + 1524,99
R2 = 0,98

y = -1,54x + 1496,29
R2 = 0,95

y = -1,55x + 1497,28
R2 = 0,97

y = -1,46x2 + 15,46x + 1451,71
R2 = 1,00

y = -7,50x + 1518,95
R2 = 1,00
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Abb. F-4: Neu konstruiertes pseudobinäres Phasendiagramm Fe - hoch Mn - 0,10%C. 
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Das in Abb. F-4 neu konstruiertes pseudobinäres Phasendiagramm Fe - hoch Mn - 0,10%C   
reagiert, wie in Kapitel 2 beschrieben und in Abb. F-3 visualisiert, sehr sensibel auf den               
Kohlenstoffgehalt im Hintergrund. So wirkt sich bereits die herstellungsbedingte Kohlenstoff-
schwankung (Min. 0,098 / Max. 0,107% / Δ = 0,01%) der Modelllegierungen negativ auf die 
Konstruktion dieses pseudobinäres Phasendiagramm Fe - hoch Mn - 0,10%C aus. Aufgrund 
der Berechnungsergebnisse von Abb. F-3 ist die Genauigkeit des in Abb. F-4 neu bestimmten 
Wertes von cB mit +/- 0,5%Mn anzugeben. 

 

Tabelle F-3 ist eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenz ΔT zwischen den DSC Mess-
daten und den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] der 
jeweiligen Legierungen. Dabei ist deutlich zu erkennen, dass über den gesamten untersuchten 
Konzentrationsbereich keine einzige Temperaturabweichung größer als +/-10°C auftritt. Beson-
ders gering sind die Abweichungen der TC und FS Berechnungen bei TLiquid und bei TPerit, wobei 
die TPerit. von TC um 2,9°C und von FS um 4,9°C im Durchschnitt zu tief berechnet wird. Die      
Ergebnisse in Tabelle F-3 zeigen, dass sowohl TC [TCFE6] wie auch FS [SGTE2007] die             
ausgewählten Modelllegierungen von Kapitel 3 gut beschreiben. Die durchgeführten (verein-
fachten) Messungen zeigen derzeit kein Potential für weitere Untersuchungen auf. Sofern            
Interesse an Legierungen mit Kohlenstoffgehalten > 0,2% und höheren Mangangehalten > 4% 
besteht, wäre die Solidustemperatur rechts von cB (=Tγ→γ+L) zu untersuchen. 
 

A-I(A) A-II(A) A-III(B) A-IV(B) A-V(B) A-VI(B)

Kohlenstoff 0,106 0,107 0,100 0,098 0,098 0,098

Mangan 1,02 2,00 2,88 3,69 4,38 5,39

Lage

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB
rechts von cB rechts von cB

ΔT DSC - TCFE6: -7,7 -5,6 -1,3 -10,0 -
-

ΔT DSC - SGTE2007: -7,7 -5,6 -1,4 -7,0 -
-

ΔT DSC - TCFE6: - - - - 3,3 1,8

ΔT DSC - SGTE2007: - - - - 6,3 4,8

ΔT DSC - TCFE6: 2,0 3,3 2,5 2,5 3,1 4,0

ΔT DSC - SGTE2007: 4,9 5,8 4,6 4,3 4,7 5,3

ΔT DSC - TCFE6: 1,0 1,9 0,8 2,1 0,7 3,4

ΔT DSC - SGTE2007: 1,2 2,1 1,0 2,2 0,9 3,6

Tγ→δ
Start

Legierung

TSolidus

Legierung

A
bw

ei
ch

un
ge

n

TLiquidus

TPerit.
Start

 
Tabelle F-3: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      

thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 

 

In Abb. F-5 ist zur besseren Visualisierung das neu konstruierte pseudobinäres Phasen-
diagramm Fe - hoch Mn - 0,10%C von Abb. F-4 mit dem in Abb. F-2 berechneten Phasen-
diagramm überlappt. Abb. F-5 stellt den vereinfachten Vergleich mit der TC Berechnung und 
Abb. F-6 jenen mit der FS Berechnung dar. Zu beachten ist, dass bei dieser Darstellung der 
Temperaturausschnitt (y-Achse) nur 100°C beträgt und daher kleine Temperaturunterschiede 
bereits deutlich zu erkennen sind. Tendenziell erscheint die TC Berechnung, dargestellt in Abb. 
F-5, etwas besser zu passen, als die in Abb.  F-6 dargestellte FC Berechnung. 
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Abb. F-5: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - hoch Mn - 0,10%C, Vergleich DSC / TC. 
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Abb. F-6: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - hoch Mn - 0,10%C, Vergleich DSC / FS. 
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1.) Versuchsprogramm und Modelllegierungen 
 

Das Versuchsprogramm setzt sich ausschließlich aus einer Kohlenstoffvariation (6 Legierun-
gen) bei einem konstanten Siliziumgehalt von 0,52% und einem Aluminiumgehalt von 0,8% 
zusammen, dargestellt in Tabelle G-1. Aufgrund der Komplexität von Multikomponenten-
systemen wird für die erste Untersuchung dieses quaternären Fe-C-Si-Al Systems ausschließ-
lich ein pseudobinäres Fe-C Diagramme betrachtet.  
 

bereits untersuchte ternäre Systeme

Bezeich-
nung

Kohlenstoff 
Gew.-%

Silizium
Gew.-% SOLL

Aluminium
Gew.-% SOLL

Fe-C-Si Kohlenstoff 
Gew.-%

Silizium
Gew.-%

A_0(C) 0,04 A-I 0,09

A_Ix(C) 0,11 A-II 0,14

A_I(A) 0,12 A-III 0,25

A_III(A) 0,16 Fe-C-Al C Gew.-% Al Gew.-%

A_IV(C) 0,23 B-I (E) 0,22 0,8

A_V(A) 0,26

0,52 0,80

Kohlenstoffvariationen

Modelllegierungen des 4-Stoffsystems Fe-C-Si-Al

0,51

 
Tabelle G-1: Versuchsprogramm im 4-Stoffsystem Fe-C-Si-Al. 

 

Um das Versuchsprogramm möglichst nahe an realen Legierungen zu planen, wird das zur 
Untersuchung ausgewählte quaternäre Fe-C-Si-Al System an die Legierung „TRIP 3“ von           
Tabelle C-2 (Anhang C) angelehnt. 

C Si Al Mn Cu B N

TRIP 1 0,2 0,14 1,5 1,5 0,02 3,6 22,3

TRIP 2 0,2 0,34 1,0 1,8 0,05 3,9 25,2

TRIP 3 0,2 0,53 0,8 2,2 0,05 4,0 32,4

chemische Analyse, Gew.-%reale 
Legierungen

ppm

 
Tabelle C-2: Auszug von realen TRIP Legierungen. 

 

Das ausgewählte quaternäre Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al System basiert dabei auf bereits unter-
suchten Teilsystemen der ternären Systeme Fe-C-Si und Fe-C-Al. In Anhang D ist das ternäre 
Teilsystem Fe - C - 0,5%Si und - 1%Si untersucht, wobei wie in Tabelle D-3 und -5 zusammen-
gefasst, TC [TCFE6] die Messungen tendenziell etwas besser beschreiben als FS [SGTE2007]. 
In Anhang E ist das ternäre Teilsystem Fe - hoch Al - 0,22%C untersucht. Wie in Tabelle E-3 
und -5 zusammengefasst, ermöglicht ausschließlich TC [TCFE6] vergleichbare Berechnungen, 
wenn auch mit erhöhten Abweichungen. Bei der Fe - 0,22%C - 0,8%Al Legierung B-I(E) sind 
die Temperaturabweichungen der ermittelten Phasenumwandlungen zwischen der DSC       
Messung und der TC Berechnung noch unter 15°C, zusammengestellt in Tabelle E-5. Es ist 
daher davon auszugehen, dass TC [TCFE6] Aluminiumgehalte bis 0,8% annähernd gut         
beschreiben kann. 
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2.) Thermodynamische Berechnungen und Vergleiche 

 

Zur Planung und Ausweitung des Versuchsprogramms wurden, wie in Anhang C beschrieben, 
thermodynamische Berechnungen und Vergleiche durchgeführt. Folgende Primärquellen sind 
angegeben, wobei ebenfalls die jeweiligen ternären Untersysteme angeführt werden: 
 

• ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6] (TC)  

o Ternäres System Fe-C-Al: Connetable, D. et al.: Calphad 32 (2008), 2, 361-370. (Anhang D) 

o Ternäres System Fe-C-Si: Miettinen, J. and B. Hallstedt, Calphad, 22 (1998), 231-256. (Anhang E)  

                                        Lacaze, J. and B. Sundman, Met. Trans. 22A (1991), 10, 2211-2223. 

               (nicht offiziell)  Sundman, B., revision of the liquid Fe-Si-C description, 1999. 

o Ternäres System Al-Si-C: Grobner, J., H.L. Lukas and F. Aldinger: Thermodynamic calculation of 
the ternary system Al-Si-C. Calphad 20 (1996), 2, 247-254.   

o Keine Beschreibung des ternären Systems Fe-Si-Al 

o Keine Beschreibung des quaternären Systems Fe-C-Si-Al  
 

• FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007] (FS) 

o Ternäres System Fe-C-Si: Miettinen, J. and B. Hallstedt, Calphad, 22 (1998), 231-256. (Anhang E)  

                                      Lacaze, J. and B. Sundman, Met. Trans. 22A (1991), 10, 2211-2223. 

o Ternäres System Al-Si-C: Grobner, J., H.L. Lukas and F. Aldinger: Thermodynamic calculation of 
the ternary system Al-Si-C. Calphad 20 (1996), 2, 247-254. 

o Ternäres System Fe-Si-Al: „Data for the Al-Fe-Si system are from an unpublished assessment of P Kolby published 
in the COST507 final report  (COST507 Thermochemical database for light metal alloys, Volume 2 eds I Ansara, A T 
Dinsdale and M H Rand, July 1998, EUR18499).“ 

o Keine Beschreibung des ternären Systems Fe-C-Al 

o Keine Beschreibung des quaternären Systems Fe-C-Si-Al  
 

Keine der beiden Datenbanken (TCFE6/SGTE2007) verwendet eine Calphad Beschreibung des 
quaternären Systems Fe-C-Si-Al. Literaturrecherchen zeigen derzeit weder thermodynamische 
Beschreibungen des Systems Fe-C-Si-Al, noch experimentelle Untersuchungen der Phasen-
umwandlungen. Eine neue Publikation, die das ternären Systems Fe-Si-Al beschreibt, ist von: 

o Du, Y. et al: A thermodynamic description of the Al-Fe-Si system over the whole composi-
tion and temperature ranges via a hybrid approach of CALPHAD and key experiments.  
Intermetallics 16 (2008), 4, 554-570. 

Dabei ist zu beachten, dass die Publikationen der ternären Systeme Al-Si-C (Grobner, 1996)  
und Al-Fe-C (Du, 2008) primär immer nur die aluminiumreiche Ecke behandeln. In der Alumini-
umindustrie werden Si und Fe als Verunreinigungen behandelt oder auch gezielte als Legie-
rungselemente für Ausscheidungen verwendet (System Al-Fe-Si). Die Beschreibung der kar-
bothermen Reduktion von Aluminium hingegen war die Motivation für die Charakterisierung des 
ternären Systems Al-Si-C. Die thermodynamischen Daten sind somit für Aluminiumlegierungen 
(Al-Basis) optimiert und deren Gültigkeit für Stähle (Fe-Basis) ist experimentell zu überprüfen. 
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Abb. G-1: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al, Vergleich TC/FS. 

 

Interpretation: Die mittels TC und FS berechneten pseudobinären Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al 
Phasendiagramme zeigen deutliche Unterschiede auf, dargestellt in Abb. G-1. Abgesehen von 
der praktisch identen Liquidustemperatur und der bis 0,1%C gleich verlaufenden Solidus-
temperatur (links von cA) unterscheiden sich alle anderen Phasenumwandlungen. Bei TC liegt 
der charakteristische Punkt cA bei 0,1%C und 1480°C und cB bei 0,208%C und 1478°C. Bei FS 
hingegen liegt der charakteristische Punkt cA bei 0,151%C und mehr als 30°C tiefer und cB bei 
0,331%C und mehr als 58°C tiefer. Große Unterschiede gibt es im Bereich der γδ Umwand-
lung, so beträgt z.B. bei 0,16%C der Unterschied zwischen FS und TC bei Tγδ

Start um mehr als 
105°C. Die Soliduslinie rechts von cB verläuft bei beiden Berechnungen parallel, jedoch ist die 
FS Berechnung um 40°C tiefer. Auffällig bei der FS Berechnung ist der große δ+γ+L-
Phasenraum, der im Bereich von cB 25°C breit ist. Diesbezüglich stellt sich die Frage, ob so ein 
großer peritektischer 3-Phasenraum überhaupt realistisch ist. 

Beide Produkte, TC und FS, welche über keine Beschreibung des quaternären Fe-C-Si-Al          
Systems verfügen, zeigen aufgrund der verwendeten Primärquellen der ternären Teilsysteme 
deutliche Unterschiede bei deren Berechnungen. So verwendet im Vergleich zu FS 
[SGTE2007] ausschließlich TC [TCFE6] eine Calphad Beschreibung des ternären Systems            
Fe-C-Al, jedoch nicht eine des ternären Systems Fe-Si-Al.  
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3.) Chemische Analysen der HFU-Proben / Modelllegierungen 
 

In den folgenden Tabellen sind die chemischen Analysen der HFU-Proben (= der Modelllegie-
rungen) zusammengestellt. Von primärer Bedeutung sind dabei die links angeführten 
Hauptelemente C und Si und Al. Einziges Spurenelement von Relevanz ist Mn, welches             
typischerweise in Spuren von 0,024% auftritt. 

 

  

Chemische Analyse der HFU-Proben des Systems: Fe - C - Si - Al
Analyse: Funkenemissionsspektrometrie (OES) von Dr. Pissenberger (voestalpine Stahl Linz, Prozessanalytik Metallurgie) 

Herstellung:

Einsatzstoffe: technisches Reineisen (Böhler, Ferro35)
Fe-4,4%C Tammannofen Vorschmelze aus Ferro35 und hochreinem Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882)

Probe: C Si Al Mn P S Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn Zr N

A_0(C) 0,037 0,516 0,812 0,024 0,003 0,002 0,011 0,004 0,002 0,008 0,001 0,001 0,001 0,001 0,001 0,002

A_Ix(C) 0,108 0,520 0,802 0,024 0,003 0,002 0,011 0,004 0,002 0,007 0,001 0,000 0,001 0,001 0,001 0,002

A_I(A) 0,123 0,517 0,803 0,024 0,003 0,002 0,011 0,004 0,002 0,009 0,001 0,001 0,001 0,000 0,001 0,003

A_III(A) 0,155 0,512 0,788 0,024 0,003 0,002 0,012 0,004 0,002 0,007 0,001 0,001 0,001 0,001 0,001 0,002

A_IV(C) 0,225 0,509 0,779 0,024 0,002 0,002 0,011 0,004 0,002 0,007 0,001 0,000 0,001 0,003 0,001 0,002

A_V(A) 0,255 0,517 0,796 0,024 0,003 0,002 0,011 0,004 0,002 0,007 0,001 0,001 0,001 0,001 0,001 0,002

0,52 0,80 0,024 0,003 0,002 0,011 0,004 0,002 0,008 0,001 0,001 0,001 0,001 0,001 0,002

0,004 0,012 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,001 0,000 0,000 0,000 0,001 0,000 0,000

HFU, Ar-Schutzgasatmosphäre, hochreine Al2O3 DKV2-Tiegel (je Schmelze ein neuer Tiegel),
Abguss per Schleudern in Cu-Kokille (Prallplatte mit BN-Beschichtung)

hochreines Aluminium (Alfa Aesar - Aluminum powder, 99,8% metals basis, +325 mesg, LOT: A02U002)
Die Proben A-I(A), A-III(A) und A-V(A)
wurden aus hochreinem Siliziumpulver (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 21,561-9, Pulver 99% metallisch, Lot Nr: MKAA3150G9) erschmolzen.
Die Proben A_0(C), A_Ix(C) und A_IV(C)
wurden aus hochreinem metallischen Silizium (Alfa Aesar,Silicon lump, 99,9999%, LOT: 61000304) erschmolzen.

Spuren

Mittelwert:
Stabw:

System Fe-C-Si-Al
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4.) Zusammenstellung und Vergleich der DSC, TC und FS Ergebnisse 
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5.) Auswertung und Interpretation 
 

Tabelle G-3 ist eine umfassende Zusammenstellung der Messergebnisse von 6 Modell-
legierungen des pseudobinären Systems Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al. Diese Zusammenstellung 
der Modellegierungen erlaubt es, das pseudobinäre Phasendiagramm neu zu konstruieren, 
dargestellt in Abb. G-2, und die charakteristischen Punkte cA und cB zu bestimmen.  
 

Legierung A_0(C) A_Ix(C) cA A_I(A) A_III(A) cB A_IV(C) A_V(A)

Kohlenstoff 0,037 0,108 0,115 0,123 0,155 0,215 0,225 0,255

Silizium 0,52 0,52 0,52 0,52 0,51 0,52 0,51 0,52

Aluminium 0,81 0,80 0,80 0,80 0,79 0,80 0,78 0,80

Lage links von cA links von cA
cA

ermittelt

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB
cB

ermittelt rechts von cB rechts von cB

Tγ→δ
Start - 1367,1 1383,1 1407,3 1469,7 - -

Tγ→δ
Ende 1376,4 1463,8 1470,2 - - - -

T δSolidus 1509,5 1475,7 1470,2 - - - -

T γSolidus - - - - 1469,7 1467,9 1463,0

TPerit.
Start

- - 1470,2 1470,2 1469,8 1469,7 1469,6 1469,2

TPerit.
Ende

- - 1471,8 1471,2 1470,5 1470,7

TLiquidus 1530,0 1524,8 1521,3 1519,0 1512,7 1510,7

D
SC

 - 
M

es
sd

at
en

 
Tabelle G-3: DSC-Messdaten des pseudobinären Systems Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al. 
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Abb. G-2: Neu konstruiertes pseudobinäres Phasendiagramm Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al. 
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Das in Abb. G-2 neu konstruierte pseudobinäre Phasendiagramm zeigt deutlich, dass eine      
Anzahl von 6 Modelllegierungen zu gering ist, um verlässlich ein Phasendiagramm dieser Art 
neu zu bestimmen. (Idealbeispiel diesbezüglich ist das in Anhang D untersuchte pseudo-binäre 
Phasendiagramm Fe - C - 1%Si von Abb. D-4, welches aus 8 Legierungen konstruiert ist.)        
Zwar ist es möglich, durch Verlängern und Einschneiden der Regressionslinien die kritischen 
Punkte cA und cB zu bestimmt, jedoch ist es nicht ideal, eine Regressionsgerade, wie z.B. die                
Solidustemperatur links von cA und rechts von cB, nur mit zwei Legierungspunkten zu konstruie-
ren/bestimmen. Daher ist eine erhöhte Ungenauigkeit für den in Abb. G-2 bestimmten Werte 
von cB (= 0,215%C -0,25/+0) anzusetzen. 

Tabelle G-4 ist eine Zusammenstellung der Temperaturdifferenz ΔT zwischen den DSC Mess-
daten und den thermodynamischen Berechnungen. Dabei ist deutlich zu erkennen, dass         
TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] die fest-fest Umwandlungen Tγδ

Start  und Tγδ
Ende mit großen 

Abweichungen berechnen. Bei der FS Berechnung ist die Abweichung im Vergleich zur TC 
Berechnung 2-3x so groß. Alle Solidustemperaturen (links von cA und rechts von cB) sowie die 
peritektischen Temperaturen werden von TC [TCFE6] mit einer Abweichung geringer als 10°C 
berechnet, wobei TPerit im Durchschnitt um +8,6°C zu hoch berechnet wird. Einzig die Legierung 
A_Ix(C), welche sehr nahe bei cA liegt, wird hinsichtlich der Phasenzugehörigkeit von TC 
[TCFE6] falsch berechnet.  

FS [SGTE2007] zeigt hingegen ab einem Kohlenstoffgehalt von 0,11%C bei TSolidus und TPerit 

deutlich erhöhte Abweichungen, bzw. ist das Umwandlungsverhalten (Phasenzugehörigkeit) 
falsch berechnet (xxx). Die Liquidustemperatur wird von FS gut beschrieben und ist um ca. 1°C 
besser als jene der TC Berechnung. Bei beiden Berechnungen gibt es jedoch teilweise          
Abweichungen von über 5°C zu hoch berechneten Liquidustemperaturen. 

 

A_0(C) A_Ix(C) A_I(A) A_III(A) A_IV(C) A_V(A)

Kohlenstoff 0,04 0,11 0,12 0,16 0,23 0,26

Silizium 0,52 0,52 0,52 0,51 0,51 0,52

Aluminium 0,81 0,80 0,80 0,79 0,78 0,80

Lage
links von cA links von cA

peritektisch
zwischen cA 

und cB

peritektisch
zwischen cA 

und cB

rechts von 
cB

rechts von 
cB

ΔT DSC / TCFE6: - -20,4 -21,9 -30,5 - -

ΔT DSC / SGTE2007: - 82,2 84,0 62,9 xxx xxx

ΔT DSC / TCFE6: -12,2 xxx - - - -

ΔT DSC / SGTE2007: 35,7 43,8 - - - -

ΔT DSC / TCFE6: -4,2 xxx - - -6,2 -5,2

ΔT DSC / SGTE2007: -1,4 3,4 xxx - xxx xxx

ΔT DSC / TCFE6: - xxx -8,4 -8,6 -8,5 -9,1

ΔT DSC / SGTE2007: - - xxx 23,0 xxx xxx

ΔT DSC / TCFE6: -2,9 -2,6 -5,0 -4,8 -5,6 -5,2

ΔT DSC / SGTE2007: -1,4 -5,2 -3,9 -3,2 -4,0 -3,6

Tγ→δ
Ende

Legierung

TSolidus

TPerit.
Start

TLiquidus

Tγ→δ
Start

A
bw

ei
ch

un
ge

n

Legierung

 
Tabelle G-4: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      

thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 
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In Abb. G-3 ist zur besseren Visualisierung das neu konstruierte pseudobinäre Phasen-
diagramm Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al von Abb. G-2 mit dem in Abb. G-1 berechneten Phasen-
diagramm überlappt. Abb. G-3 bezieht sich auf den vereinfachten Vergleich mit der TC Berech-
nung und Abb. G-4 auf die FS Berechnung. 

Abb. G-3 zeigt, dass sich TC [TCFE6] prinzipiell gut eignet, die fest-flüssig Umwandlungen des 
Systems Fe - C - 0,52%Si - 0,8%Al darzustellen. So werden die charakteristischen Punkte cA 
auf 0,015%C und cB auf 0,005% genau, sowie die Umwandlungstemperaturen TSolidus und TPerit 
auf 10°C genau berechnet. Die erhöhten Abweichungen bei den fest-fest Umwandlungen 
Tγδ

Start  und Tγδ
Ende  sind im Detail in Tabelle G-4 zusammengestellt. 

Abb. G-4 zeigt hingegen deutlich die großen Abweichungen der FS [SGTE2007] Berechnung 
bei Kohlenstoffgehalten größer als 0,1%. Die eingetragenen Phasen beziehen sich ausschließ-
lich auf das FS Diagramm und gelten nicht für die experimentell ermittelten Umwandlungen aus 
Abb. G-2. Weiters visualisiert Abb. G-4 eindeutig, dass der von FS berechnete große δ+γ+L-
Phasenraum falsch ist, da es laut Diagramm G-2 praktisch zu keiner Ausbildung eines                   
3-Phasenraumes kommt. 

 

Die zusammengestellten Ergebnisse von Tabelle G-4, Abb. G-3 und Abb. G-4 zeigen, dass 
Stähle mit 0,52%Si und 0,8%Al sich im Bereich der fest-flüssig und peritektischen Umwandlung 
deutlich besser mit TC [TCFE6] als wie mit FS [SGTE2007] beschreiben lassen. Obwohl FS im 
Vergleich zu TC eine primäre Quelle für das ternäre System Fe-Si-Al anführt, sind die FS          
Berechnungen, dargestellt in Abb. G-4, deutlich schlechter als jene von TC, dargestellt in Abb. 
G-3. Grund dafür dürfte sein, dass TC im Vergleich zu FS eine primäre Quelle (Connetable, 
2008) für das ternäre System Fe-C-Al hat. In Anhang E wird das ternäre System Fe-C-Al           
behandelt, wobei eines der Ergebnisse ist, dass FS [SGTE2007] nicht geeignet ist, höher         
aluminiumlegierte Stähle zu beschreiben, dargestellt in Abb. E-6. TC [TCFE6], welches über 
eine thermodynamische Beschreibung des ternären Systems Fe-C-Al verfügt, weist grund-
sätzlich Potential auf, das ternäre System Fe-C-Al zu beschreiben, wenn auch mit deutlichen 
Abweichungen. 

 

Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für weitere Untersuchungen, vor allem  
im Bereich der fest-fest Umwandlungen, auf. Wobei sich gerade die fest-fest Umwandlungen 
bei niedrigen Kohlenstoffgehalten, wie in Kapitel 4 bei Legierung A_0(C) und A-Ix(C) beschrie-
ben, mittels der verwendeten Methodik nur schwer messen lassen. 

Vorerst sollten aber keine weiteren Untersuchungen des quaternären Fe-C-Si-Al Systems 
durchgeführt werden, solange das ternäre System Fe-C-Al (Anhang E) nicht ausreichend           
experimentell erforscht und in den thermodynamischen Datenbanken beschrieben ist. Nur wenn 
die ternären Teilsysteme Fe-C-Si (Anhang D) und Fe-C-Al (Anhang E) in ihrer thermo-
dynamischen Beschreibung abgesichert sind, sollten weitere Untersuchungen des quaternären             
Fe-C-Si-Al Systems erfolgen. Die vorliegende Untersuchung anhand von 6 Modelllegierungen 
zeigt aber deutlich das zukünftige Potential für weitere Messungen in diesem quaternären              
System. 
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Abb. G-3: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe-C-0,52%Si-0,8%Al, Vergleich DSC / TC. 
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Abb. G-4: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe-C-0,52%Si-0,8%Al, Vergleich DSC / FS. 
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1.) Versuchsprogramm und Modelllegierungen 
 

Das Versuchsprogramm, zusammengestellt in Tabelle H-1, gliedert sich in drei Untergruppen, 
(Fe-C / Fe-C-Si-Mn / Fe-C-Cr-Ni) wobei alle Legierungen auf dem Fe - 0,1%C System basieren. 
Die Unterschiede im Kohlenstoffgehalt ergaben sich herstellungsbedingt und mangels der       
Möglichkeit den Kohlenstoffgehalt hochgenau unmittelbar nach der Probenherstellung im LfM-
Schmelzlabor zu bestimmen. Besonders bei der Legierung Fe - 0,11er mussten drei HFU-
Schmelzversuche durchgeführt werden, um die gewünschte Legierung annähernd zu erreichen. 
 

Bezeichnung Kohlenstoff 
w.t.-% SOLL

Kohlenstoff 
w.t.-% IST

Si Mn Cr Ni

Fe - 0,09er (A) links von cA 0,087 - - - -

Fe - 0,11er (C) rechts von cA 0,108 - - - -

Fe-C-2Si (B) 0,116 2,04 - - -

Fe-C-2Mn [A-II (A)] 0,107 - 2,00 - -

Fe-C-2Si/Mn (B) 0,114 2,00 1,94 - -

Fe-C-2Cr (A) 0,093 - - 2,04 -

Fe-C-2Ni (A) 0,094 - - - 2,04

Fe-C-2Ni/Cr (A) 0,097 - - 2,05 2,02

Modelllegierungen Fe - 0,1%C - X - Y

0,1

IST-Mittelwert
= 0,094%

0,1

IST-Mittelwert
= 0,113%

 

Tabelle H-1: Versuchsprogramm der Fe - 0,1%C - X - Y Legierungen. 
 

Chemische Analyse der HFU-Proben des Systems: Fe - 0,10%C - X - Y

Analyse: Funkenemissionsspektrometrie (OES) von Dr. Pissenberger (voestalpine Stahl Linz, Prozessanalytik Metallurgie) 

Herstellung:

Einsatzstoffe: technisches Reineisen (Böhler, Ferro35) Zylinder+Loch
Fe-C-Vorschmelze (Tammannofen + HFU-Umgeschmolzen) mit hochreinem Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882)
hochreines metallisches Silizium (Alfa Aesar,Silicon lump, 99,9999%, LOT: 61000304)
hochreines metallisches Chrom (Alfa Aesar, LOT: A05U035)
metallisches Nickel (100% - ohne ausgewiesene Spuren) von der LfM-Ofenhalle
metallisches Mangan (100% - ohne ausgewiesenen Spuren) von der LfM-Ofenhalle

Probe: C Si Mn Cr Ni P S Al Mo Cu V Nb Ti Sn Zr N

Fe - 0,09er (A) 0,087 0,00 0,03 0,01 0,00 0,002 0,002 0,001 0,000 0,007 0,000 0,000 0,001 0,002 0,001 0,002

Fe - 0,11er (C) 0,108 0,00 0,05 0,00 0,00 0,02 0,009 0,013 0,000 0,006 0,001 0,000 0,001 0,000 0,001 0,001

Fe-C-2Si (B) 0,116 2,04 0,04 0,00 0,00 0,019 0,009 0,012 -0,001 0,006 0,001 0,000 0,001 0,000 0,000 0,002

Fe-C-2Mn [A-II(A)] 0,116 0,00 2,00 0,01 0,00 0,002 0,002 0,003 0,002 0,008 0,001 0,001 0,000 0,002 0,001 0,0024

Fe-C-2Si/Mn (B) 0,114 2,00 1,94 0,01 0,00 0,003 0,002 0,004 0,002 0,007 0,001 0,001 0,000 0,003 0,001 0,003

Fe-C-2Cr (A) 0,093 0,00 0,03 2,04 0,00 0,002 0,002 0,002 0,002 0,007 0,001 0,001 0,001 0,001 0,000 0,003

Fe-C-2Ni (A) 0,094 0,00 0,02 0,01 2,04 0,002 0,002 0,002 0,000 0,007 0,001 0,000 0,001 0,003 0,001 0,002

Fe-C-2Ni/Cr (A) 0,097 0,00 0,02 2,05 2,02 0,003 0,002 0,003 0,002 0,007 0,001 0,001 0,001 0,003 0,001 0,002

0,007 0,004 0,005 0,001 0,007 0,001 0,000 0,001 0,002 0,001 0,002

HFU, Ar-Schutzgasatmosphäre, hochreine Al2O3 DKV2-Tiegel (je Schmelze ein neuer Tiegel),
Abguss per Schleudern in Cu-Kokille (Prallplatte mit BN-Beschichtung)

System Fe-C-X-Y Spuren

Mittelwert der Spurenelemente:  
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2.) System Fe - C  (links / rechts von cA) 

 

2.1) Thermodynamische Berechnungen und Vergleiche 

Zur Planung des Versuchsprogramms wurden, wie bereits in Anhang C beschrieben, thermo-
dynamische Berechnungen und Vergleiche durchgeführt. Sowohl ThermoCalc 5.0 [Datenbank: 
TCFE6] (TC), wie auch FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007] (FS) geben als Primärquellen für 
die thermodynamischen Daten des Fe-C Systems folgende Publikationen an: 
 

• Gustafson, P.: A Thermodynamic Evaluation of the Iron-Carbon system. Scandinavian                
Journal of Metallurgy 14 (1985), 259-267. 
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Abb. H-1: Phasendiagramm Fe – C, inkl. Modelllegierungen, Vergleich TC / FS. 

 

Interpretation: Die mittels TC und FS berechneten Fe - C Phasendiagramme in Abb. H-1 zeigen 
kleine, jedoch deutlich erkennbare Unterschiede auf. Die Liquidustemperatur ist komplett         
ident, sowie der Verlauf der δ+γ Umwandlung. Die sonstigen Temperaturdifferenzen            
zwischen TC u. FS betragen bis zum Punkt cB maximal um die 4°C, wobei der Unterschiede bei 
der Solidustemperatur rechts von cB (=Tγ→γ+L) ab 0,3%C über 9°C ansteigt. Die Unterschiede 
bei den charakteristischen Punkten cA, cB und cC sind in Tabelle H-2 zusammengestellt. 
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Tabelle H-2: Vergleich TC/FS – Lage der charakteristischen Punkte im Fe-C System. 

Datenbank cA [%C] cB [%C] cC [%C] TPerit. [°C] 

TC [TCFE6] 0,0927 0,1716 0,5272 1494,60 

FS [SGTE 2007] 0,0878 0,1644 0,5544 1490,76 

ΔT (TC – FS): 0,0049 0,0072 -0,0272 3,84 
 

Das vertiefende Betrachten der Datenbankbeschreibung zeigte, dass neben der primären           
Publikation (Gustafson, P., 1985) auch weitere Quellen herangezogen werden, wie aus der 
Beschreibung des Fe-C Systems in der FactSage SGTE2007 Datenbank hervorgeht: 

Data for the C-Fe system are taken from the assessment of Gustafson (P Gustafson, Report TRITA-MAC-0237, October 
1984, Scand. J. Metall.; 1985, 14, 259-267 “A Thermodynamic Evaluation of the Iron-Carbon system”).  
Data for other phases not stable in the binary system are taken from assessments by Huang (W. Huang, Report TRITA-MAC 
411 (Rev 1989); Metall. Trans. A; 1990,  21A, 2115-2123 “A Thermodynamic Assessment of the Fe-Mn-C system”), Huang 
(W. Huang, TRITA-MAC 441 (1990), Metall. Trans. A, 1991, 22A(9), 1911-1920 “Thermodynamic Properties of the Fe-Mn-V-C 
System”), Lee (B-J Lee, unpublished revision of data for the C-Cr-Fe-Ni system (1991)), and Du and Hillert (H. Du, M. Hillert, 
Z. Metallkde., 1991, 82(4), 310-316 “An Assessment of the Fe-C-N System”, H. Du, J. Phase Equilibria, 1993, 14(6), 682-693 
“A Reevaluation of the Fe-N and Fe-C-N systems”. The data for the V3C2 phase were modified to be 10 J/mol more positive 
than those for the M3C2 phase.                                                                                                    
The data for the liquid data were modified by Tatjana Buhler to prevent bcc phase from becoming stable at high temperatures. 

 

Bei ThermoCalc zeigt sich das gleiche Bild. Beim Laden des reinen Fe-C Systems erscheint 
eine Unzahl von weiteren Publikationen, die als Quellen dienen (und anscheinend Parameter 
von ternären Systeme, wie z.B. Fe-C-Mn, Fe-C-Cr, Fe-C-N, Fe-Ti …entnehmen), wobei es nicht 
genau ersichtlich ist, welche davon von Relevanz sind. Teilweise werden auch nicht veröffent-
lichte, bzw. nicht zugängliche Quellen zitiert, wie z.B: Franke, P., estimated parameter within SGTE, 2007…                 

Beim Betrachten der TC / FS Vergleichsrechnungen der ternären Systeme Fe-C-Mn (Anhang 
F) und Fe-C-Si (Anhang D), dargestellt in Abb. F-1 und D-2, fällt auf, dass die TC / FS Unter-
schiede vergleichbar mit jenen des Fe-C Systems sind. Besonders der Vergleich von   Abb. F-1 
(Fe-C-Mn) u. Abb. H-1 (Fe-C) zeigt deutlich, dass die Unterschiede zwischen TC / FS bezogen 
auf die Lage von cA und cB, sowie der tieferen Solidustemperatur rechts von cB (=Tγ→γ+L) der 
beiden Systemen Fe-C und Fe-C-Mn vergleichbar sind (bei identischer Liquidustemp. u.           
gleichen Verlauf der γδ Umwandlung). So gesehen projizieren sich die TC / FS Unterschiede 
vom binären Fe-C System auch auf das pseudobinäre Fe - C - 3%Mn System. 
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Abb. F-1: Pseudobinäres Phasendiagramm                 
Fe - C - 3%Mn, Vergleich TC / FS. 
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Abb. D-2: Pseudobinäres Phasendiagramm                 
Fe - C - 1%Si, Vergleich TC / FS. 
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Beim Fe-C-Si System kommen zusätzlich zu den TC / FS Unterschieden, die sich vom binären 
Fe-C System auch auf das pseudobinäre Fe - C - 1%Si System projizieren, auch kleine TC / FS 
Abweichungen bei der Beschreibung der γδ Umwandlung hinzu, dargestellt in Abb. D-2 und 
D-3. Trotzdem lässt sich eindeutig der zuvor in Abb. H-1 (Fe-C) visualisierte Unterschied         
zwischen TC / FS auch im ternären Fe-C-Si System deutlich erkennen. 

D.h. diese aufgezeigten TC / FS Unterschiede von Abb. H-1 (Fe-C) finden sich in allen höheren 
Multikomponentensystemen wieder und zeigen die gleiche Charakteristik. In erster Linie ist es 
aber nicht das Ziel, die Beschreibung des binären Fe-C Systems zu hinterfragen, zumal die 
aufgezeigten Unterschiede zu gering sind (siehe Kapitel 2.2.1, Tabelle 2-3) und es definitiv 
andere Schwerpunkte / Prioritäten gibt, z.B. das Fe-C-Al System (Kapitel E).  

 

2.2) Zusammenstellung und Vergleich der DSC, TC und FS Ergebnisse 
 

Typ Tα→γ
Start Tα→γ

Ende Tγ→δ
Start Tγ→δ

Ende TSolid TSolid TPerit
Start TPerit

Start TPerit
Ende TLiquid

α → α+γ α+γ → γ γ → γ+δ γ+δ → δ δ → L+δ γ → L+γ δ+γ → L+δ+γ L+γ → L+δ+γ L+δ+γ→L+δ L+δ → L

LfM  DSC korr (high.Temp) links von cA 729,5 875,0 1449,4 1490,7 1498,4 - - - - 1532,0

LfM links von cA 736,7 872,7 1452,5 1490,9 1497,2 - - - - 1531,0
vals links von cA 726,1 872,9 1452,2 1490,5 1491,3 - - - - 1530,8

Lage gleich  -7,2 2,3 -3,1 -0,2 1,2 - - - - 1,0
Lage gleich  3,4 2,1 -2,8 0,2 7,1 - - - - 1,2

Lage gleich  10,6 -0,1 0,3 0,4 5,9 - - - - 0,2

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 731,7 860,3 1467,6 - - - 1493,4 - 1495,3 1528,6
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zwischen cA und cB 733,9 865,1 1467,9 - - - 1494,5 - 1495,1 1528,0

peritektisch
zwischen cA und cB 732,8 862,7 1467,8 - - - 1494,0 - 1495,2 1528,3
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vals zwischen cA und cB 725,3 864,4 1464,4 - - - 1490,9 - - 1529,0

Lage gleich  -2,9 -1,6 3,5 - - - -0,5 - - -0,9
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Abb. H-2: DSC-Messsignale (korr.) der Legierungen Fe - 0,09er(A) und Fe -0,11er(C). 
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Abb. H-2 zeigt sehr deutlich, dass sich beide Fe-C Legierungen mittels einer DSC Messung 
(Anhang B) aufgrund der unterschiedlichen Signale (links/rechts von cA) sehr gut voneinander 
unterscheiden lassen. Sogar die δ+γ Umwandlung lässt sich eindeutig darstellen. Folglich          
können Legierungsunterschiede von nur 0,02%C (möglich sogar deutlich kleiner, bis 0,005%C) 
eindeutig dargestellt werden. Weiters erscheint der peritektische Peak für 0,108%C schon stark 
ausgebildet, was bedeutet, dass sich die Legierung  signifikant rechts von cA befindet. Dement-
sprechend ist davon auszugehen, dass cA bei 0,09%C und nicht, wie ältere Literaturquellen 
(siehe Kapitel 2.2.1, Tabelle 2-3) oder cp-Formeln angeben, bei 0,10%C liegt. 

 

 

2.3) Auswertung und Interpretation 

In Tabelle H-3 sind die DSC-Messdaten, sowie deren Temperaturdifferenzen zu den thermo-
dynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] zusammengefasst. Alle 
Abweichungen sind deutlich unter +/-10°C, was die gute thermodynamische Beschreibung des 
Fe-C Systems zeigt. Beim genauen Betrachten der Legierung Fe - 0,09er(A) zeigt sich, dass 
die TC [TCFE6] Berechnung sowohl die Solidustemperatur, als auch die peritektische Tempera-
tur der Legierung Fe - 0,11er(C) deutlich besser beschreibt, dargestellt in Abb. H-3. (Hinweis, 
Abb. H-3 bezieht sich auf ein reines Fe-C System, hingegen die Berechnungen von Kapitel 2.2 
und Tabelle H-3 auch die Mn-Spuren in den Legierungen berücksichtigen.) Die Abweichungen 
der TC [TCFE6] Berechnung der beiden Legierungen liegen deutlich unterhalb der typischen 
Messungenauigkeiten (spezifiziert in Anhang B, Kapitel 3.4, Tabelle B-3), die bei fest-fest 
Umwandlungen +/- 3-6°C und von fest-flüssig Umwandlungen +/- 2 °C beträgt.  

  

Kohlenstoff

Lage

Umwandlungen Abweichungen Messwert ΔT Messwert ΔT

ΔT DSC - TCFE6: -3,1 3,5

ΔT DSC - SGTE2007: -2,8 3,4

ΔT DSC - TCFE6: -0,2 -

ΔT DSC - SGTE2007: 0,2 -

ΔT DSC - TCFE6: 1,2 -

ΔT DSC - SGTE2007: 7,1 -

ΔT DSC / TCFE6: - -0,5

ΔT DSC / SGTE2007: - 3,1

ΔT DSC / TCFE6: 1,0 -0,9

ΔT DSC / SGTE2007: 1,2 -0,7

1494,0

1528,3

peritektisch
zwischen cA und cB

0,108

Fe - 0,11er (C)

1467,8

1498,4 -

1532,0

Fe - 0,09er (A)

0,087

links von cA

1449,4

-

Legierung

Analyse

Tγ→δ
Start

TSolidus

TPerit.
Start

TLiquidus

Tγ→δ
Ende -1490,7

 
Tabelle H-3: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      

thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 
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Abb. H-3: Fe - C Phasendiagramm, Vergleich DSC / TC / FS 

 

Aufgrund dieser Ergebnisse ist TC [TCFE6] der Vorzug bei der Beschreibung des Fe-C          
Systems zu geben. Der charakteristische Punkt cA ist entsprechend dieser Untersuchung (siehe 
auch Abb. H-3), wie von TC [TCFE6] berechnet, bei 0,09 %C. Bezüglich des weiteren Aufbaus 
des F-C Systems ist anzumerken, dass sich aus der Analyse von nur zwei Legierungen keine 
weiteren Erkenntnisse ableiten lassen. 

Die zwei durchgeführten Messungen zeigen auf, dass es empfehlenswert ist, die FS 
[SGTE2007] Parameter des Fe-C Systems an die TC [TCFE6] Berechnung anzupassen.             
Um den Bereich der Solidustemperatur rechts von cB experimentell abzusichern, wären zwei 
Legierungen mit z.B. 0,25 und 0,35%C sinnvoll. 
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3.) System Fe - C - 2%Mn - 2%Si  

 

3.1) Thermodynamische Berechnungen und Vergleiche 

Zur Planung und Ausweitung des Versuchsprogramms wurden, wie in Anhang C beschrieben, 
thermodynamische Berechnungen und Vergleiche durchgeführt. Folgende Primärquellen sind 
angegeben, wobei ebenfalls auch die jeweiligen ternären Untersysteme angeführt werden: 
 

• ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6] (TC)  

o Ternäres System Fe-C-Si: Miettinen, J. and B. Hallstedt, Calphad, 22 (1998), 231-256. (Anhang E)  

                                       Lacaze, J. and B. Sundman, Met. Trans. 22A (1991), 10, 2211-2223. 

               (nicht offiziell)  Sundman, B., revision of the liquid Fe-Si-C description, 1999. 

o Ternäres System Fe-C-Mn: Huang, W., Met. Trans. A 21 (1990), 8, 2115-2123.  (Anhang F) 

                         (nicht offiziell)  Franke P., Estimated parameter within SGTE, 2008, Fe-Mn-C. 

o Ternäres System Fe-Mn-Si: Forsberg, A. and J. Agren: Thermodynamic Evaluation of the Fe-Mn-Si 
System and the gamma / epsilon Martensitic Transformation. Journal of Phase Equilibria (USA) 14 
(1993), 3, 354-363. 

o Ternäres System C-Mn-Si: NPL, unpublished work (1989). 

o Keine Beschreibung des quaternären Systems Fe-C-Si-Mn  

 

• FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007] (FS) 

o Ternäres System Fe-C-Si: Miettinen, J. and B. Hallstedt, Calphad, 22 (1998), 231-256. (Anhang E)  

                                        Lacaze, J. and B. Sundman, Met. Trans. 22A (1991), 10, 2211-2223. 

o Ternäres System Fe-C-Mn: Huang, W., Met. Trans. A 21 (1990), 8, 2115-2123.  (Anhang F) 

o Ternäres System Fe-Mn-Si: Forsberg, A. and J. Agren: Thermodynamic Evaluation of the Fe-Mn-Si 
System and the gamma / epsilon Martensitic Transformation. Journal of Phase Equilibria (USA) 14 
(1993), 3, 354-363. 

o Ternäres System C-Mn-Si: The data for the C-Mn-Si system are from an unpublished NPL assessment (1989).                    
Data for the hcp_a3 phase were added by A T Dinsdale (October 2006). 

o Keine Beschreibung des quaternären Systems Fe-C-Si-Mn 

 

Keine der beiden Datenbanken [TCFE6/SGTE2007] verwendet eine Calphad Beschreibung des 
quaternären Fe-C-Si-Mn Systems. Literaturrecherchen zeigen derzeit weder thermodynamische 
Beschreibungen des Fe-C-Si-Mn Systems, noch experimentelle Untersuchungen der Phasen-
umwandlungen im Hochtemperaturbereich (wohl aber im Tieftemperaturbereich für die Bainett 
und Martensit Umwandlung). 

Die folgenden ThermoCalc [TCFE6] Berechnungen in Abb. H-4, sowie H-5 und H-6 zeigen den 
Einfluss von jeweils 2%Mn, bzw. 2%Si auf das pseudobinäre Fe-C Systeme. Im Hintergrund 
(grau) ist zum Vergleich jeweils das reine Fe-C dargestellt und die Lage der Modelllegierung ist 
mittels roter Linie visualisiert.  
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Ziel dieser Abbildungen ist es, den Einfluss von Legierungselementen auf den charakter-
istischen Punkt cA darzustellen, wobei das ternären Fe-C-Si System im Anhang D und das         
Fe-C-Mn System im Anhang F im Detail beschrieben ist. Abb. H-7 zeigt das mit TC berechnete 
pseudobinäre Fe - C - 2%Si - 2%Mn Phasendiagramm, welches sehr deutlich darstellt, wie sich 
cA und cB im Vergleich zum reinem Fe-C System zu sehr niedrigen Kohlenstoffgehalten von             
cA= 0,018 und cB= 0,055%C verschieben. 
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Abb. H-4: Vergleich pseudobinäres                

Fe - C - 2%Mn System zu reinem Fe-C (TC). 
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Abb. H-5: Vergleich pseudobinäres                
Fe - C - 2%Si System zu reinem Fe-C (TC). 
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Abb. H-6: Vergleich pseudobinäres                

Fe-C-2%Si System zu reinem Fe-C (Überblick). 
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Abb. H-7: Vergleich pseudobinäres                
Fe-C-2%Si-2%Mn System zu reinem Fe-C. 
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Abb. H-8: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - C - 2%Si - 2%Mn, Vergleich TC/FS. 

 

Interpretation: Die mittels TC und FS berechneten pseudobinären Fe - C - 2%Si - 2%Mn             
Phasendiagramme zeigen untereinander nur minimale Unterschiede auf, dargestellt in                 
Abb. H-8. Sowohl die Liquidustemperatur, als auch die beiden Solidustemperaturen links von cA 
und rechts von cB und die gesamte Lage des δ+γ+L-Gebietes sind praktisch ident. Unter-
schiede zwischen der TC und FS Berechnung zeigen sich im Bereich der γδ Umwandlung, 
wobei deren Unterschied mit abnehmenden Kohlenstoffgehalt größer wird. So ist die größte 
Differenz zwischen den beiden berechneten pseudobinären Phasendiagrammen bei 0%C mit 
18°C beim Beginn der γδ Umwandlung. Auffällig an beiden Berechnungen sind die beiden 
charakteristischen Punkte cA und cB, die wie bereits beschrieben, zu sehr niedrigen Kohlen-
stoffgehalten verschoben werden. Weiters verkleinert sich laut TC und FS Berechnungen bei 
diesem pseudobinären Fe - C - 2%Si - 2%Mn System der peritektische Bereich (= Abstand       
zwischen cA und cB) auf nur 0,037%C, welcher hingegen beim reinen Fe-C System mit 
0,078%C mehr als doppelt so groß ist. Deutlich erkennbar ist auch die Aufweitung des              
peritektischen 3-Phasenraumes, der im Bereich von cB von 8°C breit ist. 

Beide Produkte, TC und FS, welche über keine Beschreibung des quaternären Fe-C-Si-Mn 
Systems verfügen, zeigen aufgrund der sonst gleichen verwendeten Primärquellen der ternären 
Teilsysteme nur minimale Unterschiede bei deren Berechnungen. 
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3.2) Zusammenstellung und Vergleich der DSC, TC und FS Ergebnisse 
 

Typ Tα→γ
Start Tα→γ

Ende Tγ→δ
Start Tγ→δ

Ende TSolid TSolid TPerit
Start TPerit

Start TPerit
Ende TLiquid

α → α+γ α+γ → γ γ → γ+δ γ+δ → δ δ → L+δ γ → L+γ δ+γ → L+δ+γ L+γ → L+δ+γ L+δ+γ→L+δ L+δ → L

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 731,7 860,3 1467,6 - - - 1493,4 - 1495,3 1528,6

peritektisch
zwischen cA und cB 733,9 865,1 1467,9 - - - 1494,5 - 1495,1 1528,0

peritektisch
zwischen cA und cB 732,8 862,7 1467,8 - - - 1494,0 - 1495,2 1528,3

LfM zwischen cA und cB 735,7 864,3 1464,2 - - - 1494,5 - - 1529,2
vals zwischen cA und cB 725,3 864,4 1464,4 - - - 1490,9 - - 1529,0

Lage gleich  -2,9 -1,6 3,5 - - - -0,5 - - -0,9
Lage gleich  7,5 -1,7 3,4 - - - 3,1 - - -0,7

Lage gleich  10,4 -0,1 -0,2 - - - 3,6 - - 0,2

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 694,9 815,2 1476,1 - - - 1494,4 - 1495,3 1522,1

peritektisch
zwischen cA und cB 692,7 813,0 1477,5 - - - 1493,7 - 1494,1 1520,6

peritektisch
zwischen cA und cB 693,8 814,1 1476,8 - - - 1494,1 - 1494,7 1521,4

LfM zwischen cA & cB 654,3 802,8 1482,4 - - - 1490,8 - 1490,9 1519,4
vals zwischen cA & cB x 802,8 1482,4 - - - 1488,3 - 1488,3 1519,3

Lage gleich  39,5 11,3 -5,6 - - - 3,3 - 3,8 1,9

Lage gleich  x 11,3 -5,6 - - - 5,8 - 6,4 2,1

Lage gleich  - 0,0 0,0 - - - 2,5 - 2,6 0,1

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 776,4

nicht
erkennbar 1361,4 - - - 1449,6 - 1454,2 1507,6

peritektisch
zwischen cA und cB 776,4

nicht
erkennbar 1355,2 - - - 1449,0 - 1454,5 1505,6

peritektisch
zwischen cA und cB 776,4

nicht
erkennbar 1358,3 - - - 1449,3 - 1454,4 1506,6

LfM zwischen cA und cB 779,3 1007,1 1374,7 - - - 1439,8 - 1441,2 1504,0
vals zwischen cA und cB 759,6 1010,9 1377,2 - - - 1441,1 - 1443,4 1503,5

Lage gleich  -2,9 x -16,4 - - - 9,5 - 13,1 2,6

Lage gleich  16,8 x -18,9 - - - 8,2 - 10,9 3,1

Lage gleich  19,7 -3,8 -2,5 - - - -1,3 - -2,2 0,5

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 742,6

nicht
erkennbar 1392,5 - - - 1448,5 - 1451,6 1497,6

peritektisch
zwischen cA und cB 741,7

nicht
erkennbar 1388,2 - - - 1447,9 - 1450,4 1496,8

peritektisch
zwischen cA und cB 742,2

nicht
erkennbar 1390,4 - - - 1448,2 - 1451,0 1497,2

LfM rechts von cB 685,8 883,2 - - - 1442,8 - 1458,8 1461,5 1492,0
vals rechts von cB 692,6 885,7 - - - 1442,3 - 1457,9 1460,7 1491,5

Lage gleich  56,4 x - - - xxx xxx xxx -10,5 5,2

Lage gleich  49,6 x - - - xxx xxx xxx -9,7 5,7

Lage gleich  -6,8 -2,5 - - - 0,5 - 0,9 0,8 0,5
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Abb. H-9: DSC-Messsignale (korr.) aller in Kap. 3.2 angeführten Legierungen. 
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Abb. H-9 zeigt sehr deutlich die Auswirkung von jeweils 2% Legierungselemente (Si, Mn und 
Si+Mn) auf die Fe-0,11%C Legierung (wobei es leider bei den Legierungen dieser Serie herstel-
lungsbedingt zu Schwankungen des Kohlenstoffgehaltes von bis zu 0,009%C gekommen ist). 
Sofern die Legierung Fe-0,11er (C) als Referenzpunkt angesehen wird, erlaubt diese sehr klare 
Visualisierung der Ergebnisse folgende Rückschlüsse: 
 

o 2%Mn bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -7°C, eine idente TPerit., sowie eine um 
+9°C höhere Tγ→δ+γ (im Vergleich zur Fe-0,11er(C) Legierung). All dies sind Zeichen, dass 
die Legierung Fe-C-2Mn im Vergleich zu Referenz weiter rechts (= bei einem höheren äqui-
valenten Kohlenstoffgehalt, bzw. näher bei cB) liegt. Diese Beobachtung wird unterstützt 
durch den etwas größeren peritektischen Peak, der ebenfalls anzeigt, dass die Legierung 
näher bei cB liegt. 

 

o 2% Si bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -21,7°C, von TPerit. um -44,7°C und von 
Tγ→δ+γ um -109,5°C (im Vergleich zur Fe-0,11er(C) Legierung). Wobei sich die γδ            
Umwandlung durch das sehr weite γ+δ Zweiphasengebiet von 91°C mit der verwendeten 
DSC Methode nur sehr schwer messen lässt. Die Messergebnisse zeigen, dass die Legie-
rung Fe-C-2Si im Vergleich zu Referenz weiter links (= bei einem niedriger äquivalenten 
Kohlenstoffgehalt, bzw. näher bei cA) liegt. Das DSC Messsignal zeigt nur mehr einen sehr 
kleinen peritektischer Peak, was für eine Legierung unmittelbar bei cA zutrifft. Da Silizium        
jedoch, wie in Abb. H-6 dargestellt, die Lage der Phasenumwandlungen stark beeinflusst, 
ist es nicht zulässig, mit nur einer Messung genaue Aussagen über die Lage hinsichtlich des 
Punkte cA zu treffen, zumal eine starke Aufweitung des fest-flüssig Zweiphasengebietes 
auch zu einem im Verhältnis kleiner ausgebildeten peritektischen Peak führt. 

 

o 2%Mn + 2%Si bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -31,1°C, von TPerit. um -45,8°C 
und von Tγ→δ+γ um 77,4°C im Vergleich zur Referenz (= Fe-0,11er). Die Liquidustemperatur 
ist von allen drei untersuchten Legierungen am tiefsten, was auch zu erwarten war, da Mn 
und Si beide TLiquid senken. Die Absenkung von TLiquid von 2%Mn + 2%Si mit -31,1°C            
entspricht dabei fast der Addition der Absenkung von 2%Mn (-7°C) und 2%Si (-21,7°C), mit 
lediglich einer Abweichung von 2,5°C. Deutlich zu erkennen ist in Abb. H-9 auch, dass 
2%Mn sowohl bei der Fe-C-2Mn Legierung, wie auch bei der Fe-C-2Si/Mn(B) Legierung 
keine Auswirkung auf die peritektische Temperatur hat. Diese hängt in diesem Fall aus-
schließlich von Fe-C System und dem Siliziumgehalt ab. Die Messergebnisse zeigen auch, 
dass die Legierung Fe-C-2Si/Mn im Vergleich zur Referenz (Fe-0,11er) weiter links (= näher 
bei cA) liegt, jedoch im Vergleich zur Fe-C-2Si(B) Legierung wiederum etwas weiter rechts 
davon liegt, aufgrund des höheren peritektischen Peaks. Diese kleine Erhöhung (= näher zu 
cB) durch die 2%Mn zeigt sich auch bei der Fe-C-2Mn [A-II(A)] Legierung. Die Verschiebung 
näher zu cB im Vergleich zur Fe-C-2Si(B) Legierung erfolgt ebenfalls durch das kleiner          
werdende γ+δ Zweiphasengebiet, welches von 91°C bei der Fe-C-2Si(B) Legierung auf 
57,9°C bei der Fe-C-2Si/Mn(B) Legierung schrumpft. 
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3.3) Auswertung und Interpretation 

In Tabelle H-4 sind die DSC-Messdaten, sowie deren Temperaturdifferenzen zu den thermo-
dynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] zusammengefasst. Die       
Abweichungen der vier Legierungen sind höchst unterschiedlich; so treten bei der Legierung          
Fe-0,11er(C) praktisch keine Abweichungen der TC und FS Berechnungen zu Messung auf      
(= alle Abweichungen innerhalb der typischen Messungenauigkeit der DSC-Messungen). Bei 
der Legierung Fe-C-2Mn sind leicht erhöhte Abweichungen bei Tγ→δ+γ erkennbar. Die Legierung 
Fe-C-2Si(B) zeigt bereits Abweichungen bei TPerit. und deutlich erhöhte Abweichungen bei 
Tγ→δ+γ. Die Abweichungen bei der Legierung Fe-C-2Si/Mn(B) sind so groß, dass die Lage der 
definitiv peritektischen Legierung komplett falsch ist (xxx) und zusätzlich TLiquid um mehr als 5°C 
zu tief berechnet ist. Abb. H-10 visualisiert den Vergleich der DSC / TC / FS Ergebnisse im 
pseudobinären Fe-C-2%Si-2%Mn Phasendiagramm und zeigt auch eine angedachte             
Optimierung auf. Während TC und FS die Legierung deutlich rechts von cB berechnet, zeigt die 
Messung eindeutig das Umwandlungsverhalten einer peritektischen Legierung, die zwischen          
cA und cB liegt. Wie Abb. H-9 auch zeigt, liegt die Legierung Fe-C-2Si/Mn(B) aufgrund des           
kleinen peritektischen Peaks in der Nähe von cA und ist somit weit von cB entfernt. Um dieses 
neue Ergebnis der Fe-C-2Si/Mn(B) Legierung abzusichern, wurde eine DSC Wiederholungs-
messung durchgeführt, sowie die chemische Analyse der Probe wiederholt gemessen.  

Die in Abb. H-10 zusammengestellten Ergebnisse sind auch ein Beweis dafür, dass selbst 
wenn zwei unterschiedliche thermodynamische Datenbanken praktisch keine Berechnungs-
unterschiede aufzeigen, deren Berechnung trotzdem komplett falsch sein kann!                
Dies ist aber beim Betrachten der Datenbankbeschreibung und deren Primärquellen, siehe      
Kapitel 3.1, auch nicht verwunderlich, da keine thermodynamische Beschreibung des               
quaternären Fe-C-Si-Mn Systems vorhanden ist. Die Visualisierung der DSC Messergebnisse in           
Abb. H-9 lässt die Berechnungsergebnisse um so mehr zu hinterfragen, da alle untersuchten 
Legierungen eindeutig zwischen cA und cB liegen und es keine ersichtlichen Grund gibt, warum 
dies bei der Kombination von 2%Si mit 2%Mn nicht so sein sollte. 
 

Kohlenstoff

Silizium

Mangan

Lage

Umwandlungen Abweichungen Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT

ΔT DSC - TCFE6: 3,5 -5,6 -16,4 xxx

ΔT DSC - SGTE2007: 3,4 -5,6 -18,9 xxx

ΔT DSC - TCFE6: - - - xxx

ΔT DSC - SGTE2007: - - - xxx

ΔT DSC - TCFE6: -0,5 3,3 9,5 xxx

ΔT DSC - SGTE2007: 3,1 5,8 8,2 xxx

ΔT DSC - TCFE6: -0,9 1,9 2,6 5,2

ΔT DSC - SGTE2007: -0,7 2,1 3,1 5,7

-

1449,3

1506,6

-

1448,2

1497,2

-

1494,0

1528,3

-

1494,1

1521,4

1467,8 1476,8 1358,3 1390,4

peritektisch
zwischen cA und cB

0,11

2,00

peritektisch
zwischen cA und cB

1,94
peritektisch

zwischen cA und cB

0,11

-

2,00
peritektisch

zwischen cA und cB

Fe-C-2Si/Mn (B)

0,11

-

0,05

0,12

2,04

0,04

Legierung Fe - 0,11er (C)
Fe-C-2Mn
[A-II(A)] Fe-C-2Si (B)

TLiquidus

Legierung

Tγ→δ
Start

TSolidus

TPerit.
Start

 
Tabelle H-4: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      

thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 
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4.) System Fe - C - 2%Cr - 2%Ni 

 

4.1) Thermodynamische Berechnungen und Vergleiche 

Zur Planung und Ausweitung des Versuchsprogramms wurden, wie in Anhang C beschrieben, 
thermodynamische Berechnungen und Vergleiche durchgeführt. Die Recherche der Daten-
banken [TCFE6 und SGTE2007] zeigte, dass es eine große Anzahl von Publikationen gibt, die 
neben den klassischen ternären Systemen (Fe-C-Cr, Fe-C-Ni, Fe-Cr-Ni) auch die Wirkung von 
weiteren Elementen wie z.B. W, V, Ti, Co, Mo und N beschreiben. So gibt es für ausgewählte 
quaternäre Systeme vollständige thermodynamische Beschreibungen, z.B. für die Systeme:       
Fe-C-Cr-Mn, Fe-C-Cr-Mo, Fe-C-Co-Ni, Fe-C-Cr-W, Fe-N-Cr-Ni, Fe-C-Cr-V, usw. Im Vergleich 
zu den sehr spärlich untersuchten und thermodynamisch beschriebenen höher legierten           
Fe-C-Si-Mn-Al Systeme (TRIP/TWIP) gibt es bei den Legierungslagen der typischen Rostfrei-, 
Werkzeug- und Sonderstählen eine Vielzahl von gut untersuchten Multikomponentensystemen. 

Bezüglich des zu untersuchenden Fe-C-Cr-Ni Systems sind folgende Primärquellen angege-
ben, wobei ebenfalls auch die jeweiligen ternären Untersysteme angeführt werden: 
 

• ThermoCalc 5.0 [Datenbank: TCFE6] (TC)  

o Ternäres System Fe-C-Cr: Andersson, J. O.: A Thermodynamic Evaluation of the Fe-Cr-C System. 
Metallurgical and Materials Transactions A 19A (1988), 3, 627-636. 

o Ternäres System Fe-C-Ni: Gabriel, A., P. Gustafson and I. Ansara: A Thermodynamic Evaluation 
of the C-Fe-Ni System. Calphad 11 (1987), 3, 203-218. 

o Ternäres System Fe-Cr-Ni: Bratberg, J.: Thermo-Calc Software AB, Sweden, 2009; Fe-Cr-Ni 

o Ternäres System C-Cr-Ni: NPL, unpublished work (1989); C-Cr-Ni 

o Quaternäres System Fe-C-Cr-Ni: Lee, B.-J.: unpublished revision (1991); C-Cr-Fe-Ni 
 

• FactSage 6.2 [Datenbank: SGTE2007] (FS) 

o Ternäres System Fe-C-Cr: Andersson, J. O.: A Thermodynamic Evaluation of the Fe-Cr-C System. 
Metallurgical and Materials Transactions A 19A (1988), 3, 627-636. Modified data for the Liquid phase 
were taken from the work of B J Lee (B J Lee CALPHAD 1993, 17, 251 “Revision of thermodynamic descriptions of the Fe-
Cr And Fe-Ni liquid phases”). 

o Ternäres System Fe-C-Ni: Gabriel, A., P. Gustafson and I. Ansara: A Thermodynamic Evaluation 
of the C-Fe-Ni System. Calphad 11 (1987), 3, 203-218. 

o Ternäres System Fe-Cr-Ni: Data for the Cr-Fe-Ni system are from an unpublished assessment of NPL and KTH.                                

The liquid data have been modified by: Lee, B.-J.: Revision of thermodynamic descriptions of the Fe-Cr 
and Fe-Ni liquid phases. Calphad 17 (1993), 3, 251-268. 

o Ternäres System C-Cr-Ni: Data for the C-Cr-Ni system are from the assessments of: Hillert, M. and C. Qiu: A 
Thermodynamic Assessment of the Fe-Cr-Ni-C System. Metallurgical Transactions A 22A (1991), 
10, 2187-2198. Additional data are from the assessments: Kajihara, M. and M. Hillert: Thermodynamic 
Evaluation of the Cr-Ni-C System. Metallurgical Transactions A 21A (1990), 10, 2777-2787. and 

Lee, B.-J.: On the stability of Cr carbides. Calphad 16 (1992), 2, 121-149. 

o Quaternäres System Fe-C-Cr-Ni:  Data for the C-Cr-Fe-Ni system are from an assessment of Lee, 
B.-J.: unpublished revision (1991), from SSOL 1992. 

Dissertation Presoly Anhang – H     Seite 15 



 

Beide Datenbanken (TCFE6/SGTE2007) verwenden eine Calphad Beschreibung des quater-
nären Fe-C-Cr-Ni Systems, wobei beide diesbezüglich eine nicht publizierte Arbeit von Lee, B.-
J. aus dem Jahre 1991 verwenden. Die zugrunde liegende Publikation dürfte dabei von Hillert, 
M. and C. Qiu: A Thermodynamic Assessment of the Fe-Cr-Ni-C System. Metallurgical Transactions A 
22A (1991), 10, 2187-2198 sein. D.h. die folgende experimentelle Untersuchung findet in einem 
quaternären System statt, von dem es eine Calphad Beschreibung gibt. 
 

Die ThermoCalc [TCFE6] Berechnungen in Abb. H-11 und H-12 zeigen den Einfluss von           
jeweils 2%Cr, bzw. 2%Ni auf das pseudobinäre Fe-C System, wobei im Hintergrund (grau) zum 
Vergleich jeweils das reine Fe-C dargestellt ist und die Lage der Modelllegierung mittels roter 
Linie visualisiert ist. Deutlich ist dabei zu erkennen, dass 2%Cr nur einen minimalen Einfluss auf 
den peritektischen Bereich hat und somit die Legierung Fe-C-2Cr(A) laut TC Berechnung             
unmittelbar bei cA liegt. Nickel hingegen hat einen starken Einfluss, sodass die Legierung             
Fe-C-2Ni(A) unmittelbar bei cB liegt. 

Abb. H-13 zeigt das mit TC berechnete pseudobinäre Fe - C - 2%Cr - 2%Ni Phasendiagramme. 
Es veranschaulicht sehr deutlich, wie sich cA und cB im Vergleich zum reinem Fe-C System zu 
niedrigen Kohlenstoffgehalten von cA= 0,045 und cB= 0,102%C verschiebt.  
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Abb. H-11: Vergleich pseudobinäres                

Fe - C - 2%Mn System zu reinem Fe-C (TC). 
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Abb. H-12: Vergleich pseudobinäres                
Fe - C - 2%Si System zu reinem Fe-C (TC). 
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Abb. H-13: Vergleich pseudobinäres Fe - C - 2%Si System zu reinem Fe-C (TC). 
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Abb. H-14: Pseudobinäres Phasendiagramm Fe - C - 2%Cr - 2%Ni, Vergleich TC/FS. 
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Interpretation: Die mittels TC und FS berechneten pseudobinären Fe - C - 2%Cr - 2%Ni              
Phasendiagramme zeigen untereinander nur minimale Unterschiede auf, dargestellt in             
Abb. H-14. Die Liquidustemperatur sowie der Verlauf der δ+γ Umwandlung sind praktisch           
ident. Die sonstigen Temperaturdifferenzen zwischen TC und FS betragen bis zum Punkt cB 
maximal um die 5°C, wobei der Unterschied bei der Solidustemperatur rechts von cB (=Tγ→γ+L) 
ab 0,25%C über 7°C ansteigt. Ob sich diese kleinen Unterschiede herleiten von den in  Kapitel 
2.1 beschriebenen TC / FS Unterschieden des binären Fe-C Systems (= sieht vergleichbar 
aus), oder aufgrund von TC / FS Datenbankunterschieden beim Fe-C-Cr-Ni System (bzw. deren 
unterschiedlichen Referenzen bei den ternären Untersystemen), kann nicht gesagt werden. 

Abschließend ist zu sagen, dass beide Produkte, TC und FS, welche über eine thermodynami-
sche Beschreibung des quaternären Fe-C-Cr-Ni Systems verfügen, nur minimale Unterschiede 
bei deren Berechnungen zeigen und somit als vergleichbar angesehen werden können. 

 

 

4.2) Zusammenstellung und Vergleich der DSC, TC und FS Ergebnisse 

 

 Typ Tα→γ
Start Tα→γ

Ende Tγ→δ
Start Tγ→δ

Ende TSolid TSolid TPerit
Start TPerit

Start TPerit
Ende TLiquid

α → α+γ α+γ → γ γ → γ+δ γ+δ → δ δ → L+δ γ → L+γ δ+γ → L+δ+γ L+γ → L+δ+γ L+δ+γ→L+δ L+δ → L

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 731,7 860,3 1467,6 - - - 1493,4 - 1495,3 1528,6

peritektisch
zwischen cA und cB 733,9 865,1 1467,9 - - - 1494,5 - 1495,1 1528,0

peritektisch
zwischen cA und cB 732,8 862,7 1467,8 - - - 1494,0 - 1495,2 1528,3

LfM zwischen cA und cB 735,7 864,3 1464,2 - - - 1494,5 - - 1529,2
vals zwischen cA und cB 725,3 864,4 1464,4 - - - 1490,9 - - 1529,0

Lage gleich  -2,9 -1,6 3,5 - - - -0,5 - - -0,9
Lage gleich  7,5 -1,7 3,4 - - - 3,1 - - -0,7

Lage gleich  10,4 -0,1 -0,2 - - - 3,6 - - 0,2

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 788,5 843,1 1444,0 - - - 1488,0 - 1489,1 1525,1

LfM zwischen cA und cB 785,1 847,7 1445,2 - - - 1491,2 - 1491,2 1527,1
vals zwischen cA und cB 778,8 848,0 1445,3 - - - 1487,5 - 1487,6 1526,9

Lage gleich  3,4 -4,6 -1,2 - - - -3,2 - -2,1 -2,0
Lage gleich  9,7 -4,9 -1,3 - - - 0,5 - 1,5 -1,8

Lage gleich  6,3 -0,3 -0,1 - - - 3,6 - 3,6 0,2

LfM  DSC korr (high.Temp) rechts von cB 700,0 809,0 - - - 1501,2 - 1503,8 1504,3 1521,0

LfM rechts von cB 689,6 809,0 - - - 1503,2 - 1503,2 1503,9 1522,6
vals rechts von cB 672,8 808,8 - - - 1500,0 1501,5 1502,3 1522,4

Lage gleich  10,4 0,0 - - - -2,0 - 0,6 0,4 -1,6

Lage gleich  27,2 0,2 - - - 1,2 - 2,3 2,0 -1,4

Lage gleich  16,8 0,2 - - - 3,2 - 1,8 1,6 0,2

LfM  DSC korr (high.Temp) peritektisch
zwischen cA und cB 746,2 794,1 1497,3 - - - 1498,2 - 1499,4 1517,6

LfM zwischen cA und cB 720,8 790,4 1497,1 - - - 1499,2 - 1500,0 1518,9
vals zwischen cA und cB 718,4 790,7 1497,1 - - - 1496,9 - 1498,2 1518,6

Lage gleich  25,4 3,7 0,2 - - - -1,0 - -0,6 -1,3

Lage gleich  27,8 3,4 0,3 - - - 1,3 - 1,2 -1,0

Lage gleich  2,4 -0,3 0,0 - - - 2,3 - 1,8 0,3

ThermoCalc [TCFE6] Fe-C-X-Y

FactSage [SGTE2007] Fe-C-X-Y

A
bw

ei
ch

-
un

g

ΔT DSC - TC [TCFE6]

ΔT DSC - FS [SGTE2007]

ΔT ThermoCalc - FactSage

Datenkurz 
Bezeich-

nung
C

Gew.-%
Ni

Gew.-%
Cr

Gew.-% links / rechs von c A  / c B

2,05

Fe
-C

-2
N

i/C
r (

A
)

0,097 2,02

ΔT DSC - FS [SGTE2007]

ΔT ThermoCalc - FactSage

ThermoCalc [TCFE6] Fe-C-X-Y

FactSage [SGTE2007] Fe-C-X-Y2,04

FactSage [SGTE2007] Fe-C-X-Y

A
bw

ei
ch

-
un

g

ΔT DSC - TC [TCFE6]

ΔT DSC - FS [SGTE2007]

ΔT ThermoCalc - FactSage

-
ThermoCalc [TCFE6] Fe-C-X-Y

A
bw

ei
ch

-
un

g

ΔT DSC - TC [TCFE6]

Fe
-C

-2
N

i (
A

)

0,094 -

Fe
 - 

0,
11

er
 (C

)

0,108

Fe
-C

-2
C

r (
A

)

0,093 2,04

- - ThermoCalc [TCFE6] Fe-C +0,05%Mn

FactSage [SGTE2007] Fe-C +0,05%Mn

A
bw

ei
ch

-
un

g

ΔT DSC - TC [TCFE6]

ΔT DSC - FS [SGTE2007]

ΔT ThermoCalc - FactSage

WIEDERHOLUNG

Mittelwert

 

 

 

 

 

 

Seite 18 Anhang – H   Dissertation Presoly 



 

1480 1490 1500 1510 1520 1530 1540

0.0

0.5

1.0

1.5

2.0

2.5

Temperatur, °C

exo

Fe-0,11er(C)

Fe-C-2Cr(A)
C=0,09%

Fe-C-2Cr/Ni(A)
C=0,10%

Fe-C-2Ni(A)
C=0,09%

D
SC

-S
in

ga
lco

rr ,
 µ

V
/m

g

 

Abb. H-15: DSC-Messsignale (korr.) aller in Kap. 4.2 angeführten Legierungen. 

 

Abb. H-9 zeigt sehr deutlich die Auswirkung von jeweils 2% Legierungselemente (Cr, Ni und 
Cr+Ni) auf die Fe-0,11%C Legierung (wobei es leider bei den Legierungen dieser Serie              
herstellungsbedingt zu Schwankungen des Kohlenstoffgehaltes von bis zu 0,015%C gekommen 
ist, was sich auf die γδ Umwandlung auswirken kann). Sofern die Legierung Fe-0,11er (C) als 
Referenzpunkt angesehen wird, erlaubt diese sehr klare Visualisierung der Ergebnisse folgende 
Rückschlüsse: 
 

o 2%Cr bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -3,2°C, eine Erniedrigung von TPerit. um 
6°C, sowie eine um -23,8°C tiefer Tγ→δ+γ (im Vergleich zur Fe-0,11er(C) Legierung). Die 
Messergebnisse zeigen, dass die Legierung Fe-C-2Cr(A) im Vergleich zu Referenz weiter 
links (= bei einem niedriger äquivalenten Kohlenstoffgehalt, bzw. näher bei cA) liegt. Das 
DSC Messsignal zeigt nur mehr einen sehr kleinen peritektischen Peak, was für eine Legie-
rung unmittelbar bei cA zutrifft. Die γδ Umwandlung lässt sich mit der verwendeten         
Methode sehr deutlich messen, zumal sich das γ+δ Zweiphasengebiet über 44°C erstreckt. 

 

o 2%Ni bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -7,3°C und eine Verschiebung der Legie-
rung zum charakteristischen Punkt cB, wobei die Legierung ganz leicht rechts davon liegt. 
TPerit wird um +9,8°C erhöht (im Vergleich zur Fe-0,11er(C) Legierung) und eine γδ            
Umwandlung ist aufgrund der neuen Lage rechts von cB nicht mehr vorhanden. Die Lage 
unmittelbar bei cB zeigt sich auch durch den sehr hohen peritektischen Peak, der praktisch 
auf gleichem Niveau ist wie der Liquiduspeak. 

 

o 2%Cr + 2%Ni bewirken: Eine Erniedrigung von TLiquid um -10,7°C und einer Erhöhung von 
TPerit. um +4,3°C und von Tγ→δ+γ um +29,6°C im Vergleich zur Referenz (= Fe-0,11er). Die 
Liquidustemperatur ist von allen drei untersuchten Legierungen am tiefsten, was auch zu 
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erwarten war, da Cr und Ni beide TLiquid senken. Die Absenkung von TLiquid von 2%Cr + 2%Ni 
mit -10,7°C entspricht dabei genau der Addition der Absenkung von 2%Cr (3,2°C) und 2%Ni 
(-7,3°C). Deutlich zu erkennen in Abb. H-15 ist auch die Wirkung von 2%Ni, welches die 
Legierung Fe-C-2Cr/Ni(A) sehr nahe an cB verschiebt und das γ+δ Gebiet auf nur mehr 
0,9°C schrumpft. 

 

 

4.3) Auswertung und Interpretation 

In Tabelle H-6 sind die DSC-Messdaten sowie deren Temperaturdifferenzen zu den thermo-
dynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] zusammengefasst. Alle 
Abweichungen sind deutlich unter +/-3,5°C, was zeigt, wie ausgezeichnet gut die thermodynami-
sche Beschreibung des Fe-C-Cr-Ni Systems beider Datenbanken ist. 

 

Kohlenstoff

Chrom

Nickel

Lage

Umwandlungen Abweichungen Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT

ΔT DSC - TCFE6: 3,5 -1,2 - 0,2

ΔT DSC - SGTE2007: 3,4 -1,3 - 0,3

ΔT DSC - TCFE6: - - -2,0 -

ΔT DSC - SGTE2007: - - 1,2 -

ΔT DSC - TCFE6: -0,5 -3,2 0,6 -1,0

ΔT DSC - SGTE2007: 3,1 0,5 2,3 1,3

ΔT DSC - TCFE6: -0,9 -2,0 -1,6 -1,3

ΔT DSC - SGTE2007: -0,7 -1,8 -1,4 -1,0

Tγ→δ
Start

TSolidus

TPerit.
Start

Legierung

TLiquidus

Analyse

-

Fe - 0,11er (C)

0,11

-

-
peritektisch

zwischen cA und cB

1467,8

-

1494,0

1528,3

Fe-C-2Cr (A)

0,09

2,04

-
peritektisch

zwischen cA und cB

1444,0

-

1488,0

1525,1

rechts von cB

Fe-C-2Ni/Cr (A)

0,10

2,05

2,02
peritektisch

zwischen cA und cB

Fe-C-2Ni (A)

0,09

-

2,04

1501,2

1503,8

1521,0

1497,3

-

1498,2

1517,6

 

Tabelle H-6: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      
thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 

 

Die in Tabelle H-6 zusammengestellten Ergebnisse sind auch ein Beweis dafür, dass die         
Berechnungsergebnisse auch eindeutig stimmen, wenn eine thermodynamische Beschreibung 
eines quaternären Systems vorliegt. 

Die durchgeführten Messungen bestätigen die sehr guten TC und FS Berechnungsergebnisse 
im untersuchten Fe-C-Cr-Ni Legierungsbereich. Aufgrund der vielen verfügbaren Arbeiten / 
Publikationen über den Bereich der höher Cr- und Ni-legierten Rostfrei-, Werkzeug- und             
Sonderstählen, zeigt sich derzeit kein Potential für weitere Untersuchungen. 
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1.) Versuchsprogramm und chemische Analysen 
 

Das Versuchsprogramm sowie die chemischen Analysen der ausgewählten kommerziellen 
Stähle sind in Tabelle I-1 zusammengestellt. Von primärer Bedeutung sind dabei die fett unter-
legten Legierungselemente. Die weiteren Elemente werden als Spurenelemente betrachtet und 
daher auch nicht für die thermodynamischen Berechnungen verwendet. 

 

Probe: C Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu V Nb Ti Sn N

Fe-C-Si-Mn_1 0,109 0,11 1,24 0,004 0,008 0,009 0,012 0,009 0,002 0,014 0,001 0,001 0,001 0,000 0,0086

Fe-C-Si-Mn_2 0,050 0,15 0,31 0,003 0,004 0,028 0,002 0,014 0,005 0,014 0,001 0,014 0,001 0,001 -

Fe-C-Si-Mn_3 0,085 0,34 1,63 0,004 0,004 0,025 0,016 0,015 0,001 0,014 0,001 0,024 0,013 0,001 -

Fe-C-Si-Mn_4 0,169 0,44 1,60 0,016 0,005 0,033 0,040 0,022 0,003 0,078 0,005 0,018 0,002 0,008 0,0042

Fe-C-Si-Mn_5 0,172 0,44 1,57 0,013 0,003 0,040 0,040 0,020 0,005 0,045 0,005 0,018 0,015 0,007 0,0033

Fe-C-Si-Mn_6 0,100 1,11 2,75 0,006 0,005 0,097 0,002 0,020 0,003 0,015 0,002 0,020 0,014 0,001 -

Leg.+Cr_1 0,135 0,20 0,47 0,006 0,000 0,024 2,44 0,040 1,030 0,025 0,006 0,003 0,001 0,003 0,0071

Leg.+Cr_2 0,080 0,30 0,70 - - 0,30 11,80 1,45 - - - - - - 0,035

Leg.+Al_1 0,21 0,54 2,12 0,008 0,001 0,77 0,016 0,010 0,004 0,019 0,002 0,002 0,005 0,004 0,005

Leg.+Al_2 0,216 0,33 1,76 0,009 0,002 0,95 0,036 0,022 0,006 0,054 0,004 0,020 0,004 0,006 0,003

ausgewählte kommerzielle Stähle

 

Tabelle I-1: Versuchsprogramm von ausgewählten kommerziellen Stählen. 
 
 

Im Gegensatz zu den bisherigen Untersuchungen (HFU-Proben die von Dr. Pissenberger / vasl 
untersucht wurden) sind bei diesen Stählen keine genauen Informationen im Detail über die 
Einsatzstoffe, die Herstellung und Weiterverarbeitung sowie die Methodik der chemischen           
Analysen vorhanden. Folgende Informationen stehen jedoch zur Verfügung: 

 

Fe-C-Si-Mn_1, 2, 3 und 6: Hergestellt am offenen kleinen Induktionsofen am ESM auf           
Reineisenbasis,  wobei Nr. 1 das Ausgangsmaterial für die Dilatometerversuche (Legierung M2) 
war und Nr. 2, 3 und 6 Probensegmente aus vorhandenen SSCC-Versuchen waren. Die                
Analyse erfolgte mittels LfM-Sektrometer. 

 

Fe-C-Si-Mn_4, 5 und Leg.+Cr_2: Herstellung unbekannt, geschmiedeter Stabstahl (Halbzeug), 
Analyse zur Verfügung gestellt. 

 

Leg.+Cr_1 und Leg.+Al_1, 2: Herstellung im LD-Stahlwerk der voestalpine Stahl Linz, Lollipop-
Proben aus dem Tundish (Strangguss), Analyse ebenfalls von der vasl zur Verfügung gestellt. 
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2.) Zusammenstellung und Vergleich der DSC, TC und FS Ergebnisse 
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3.) Auswertung und Interpretation 
 

3.1) Fe-C-Si-Mn Stähle mit Mikrolegierungselementen 

Tabelle I-2 zeigt eine Zusammenstellung der DSC-Messungen sowie der Temperaturdifferen-
zen ΔT zu den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 
Diese Zusammenstellung zeigt deutlich, dass bei allen fest-flüssig Umwandlungen (TSolid,  TPerit., 
TLiquid) der Legierungen Fe-C-Si-Mn_1 bis 5 die Abweichungen der Berechnungen [TCFE6 und 
SGTE2007] deutlich kleiner als +/-5°C sind. Dies stellt daher ein sehr gutes Ergebnis dar.   

Jedoch zeigt Tabelle I-2 und I-3 im Detail auch sehr offensichtlich, dass mit steigendem Silizi-
umgehalt die Unterschiede bei der Berechnung [TCFE6 und SGTE2007] der γ→δ Umwandlung 
deutlich zunehmen, siehe Fe-C-Si-Mn_1 bis 3. Bei der Legierung Fe-C-Si-Mn_6 mit einem Si-
Gehalt von 1,11% wird das Umwandlungsverhalten gänzlich falsch berechnet. Diese Abwei-
chungen bei der Beschreibung der γ→δ Umwandlung haben auch deutliche Auswirkungen auf 
die Lage von cA und cB, was sich besonders bei Fe-C-Si-Mn 3 und 6 zeigt. Trotz der in Tabelle 
I-3 dargestellten deutlichen Abweichungen bei steigenden Si-Gehalten, sind noch zu wenige 
Legierungen des System Fe-C-Si-Mn untersucht, um detaillierte Aussagen treffen zu können. 
 

Kohlenstoff

Silizium

Mangan
weiter

Leg.elemente

Lage

Umwandlungen Abweichungen Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT

ΔT DSC - TCFE6: -10,3 -13,5 -25,8 - - xxx

ΔT DSC - SGTE2007: -10,4 -13,3 -25,6 - - xxx

ΔT DSC - TCFE6: - -7,7 - - - -

ΔT DSC - SGTE2007: - -8,1 - - - -

ΔT DSC - TCFE6: - -2,7 - -4,8 -3,2 -

ΔT DSC - SGTE2007: - 0,8 - -1,9 0,7 -

ΔT DSC - TCFE6: 1,7 - -3,0 1,0 -3,5 xxx

ΔT DSC - SGTE2007: 4,3 - -1,6 2,8 -1,0 xxx

ΔT DSC - TCFE6: 3,6 -2,8 -0,7 -0,8 -1,0 4,3

ΔT DSC - SGTE2007: 3,8 -2,7 -0,5 -0,3 -0,4 4,6

peritektisch
zwischen cA und cB rechts von cB

-

rechts von cB
peritektisch

zwischen cA und cB

1416,2

Nb=0,018

1,24

Fe-C-Si-Mn_2

0,050

-

1,630,31

1510,5

1484,8

1510,2

- 1480,1

-

1528,1 1518,0

0,440,440,34

1,57

1480,4

1466,1

1,60

Nb=0,017 / Ti=0,015

1467,2

links von cA

1525,5

1491,8

-

TLiquidus

TSolidus

Legierung

TPerit.
Start

Tγ→δ
Ende

Tγ→δ
Start

Analyse

-

1440,5

Nb=0,024 / Ti=0,013

1465,9

Fe-C-Si-Mn_6

0,100

Fe-C-Si-Mn_3

0,085

Fe-C-Si-Mn_5

0,172

Fe-C-Si-Mn_4

0,169

--

1505,5

1,11

2,75

Nb=0,02 / Ti=0,015

=

1439,3

-

1462,8

-

1507,1

1452,5

-

-

0,15

0,109

0,11

-

Fe-C-Si-Mn_1

 

Tabelle I-2: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                            
thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 

 

 

Kohlenstoff

Silizium

Mangan

Lage
xxx  LAGE  xxx  

falsch berechnet

Analyse

-13,5 -25,8ΔT 
DSC - TCFE6:

peritektisch
zwischen cA und cB

-10,3

peritektisch
zwischen cA und cB links von cA

peritektisch
zwischen cA und cB

2,751,24 0,31 1,63

0,34 1,11

0,085 0,100

Fe-C-Si-Mn_3 Fe-C-Si-Mn_6

Tγ→δ
Start

Legierung Fe-C-Si-Mn_1 Fe-C-Si-Mn_2

0,109 0,050

0,11 0,15

 

Tabelle I-3: Temperaturdifferenzen ΔT der γ→γ+δ Umwandlung zwischen den DSC-Messdaten 
und der thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6]. 
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Weiters folgen Betrachtungen zu den Mikrolegierungselementen Nb und Ti, welche bei niedri-
gen Konzentrationen von 0,02% (jeweils aufgerundet) laut TC [TCFE6] Berechnung praktisch 
keinen Einfluss auf die Hochtemperaturphasenumwandlungen im Fe-C-0,5%Si-1,6%Mn System 
haben, dargestellt in Abb. I-3 bis I-6. Die DSC-Messungen von Leg.niedrig 2,3 bestätigen             
jeweils die Berechungsergebnisse. Abb. I-3 zeigt den Einfluss von 0,5%Si und 1,6%Mn auf das 
reine Fe-C System. Die Abb. I-4 bis I-6 zeigen den Einfluss der Mikrolegierungselemente Ti und 
Nb auf das pseudobinäre Fe-C-0,5%Si-1,6%Mn System, wobei deren Einflüsse jeweils nur       
minimal sind. 
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Abb. I-3: Vergleich des pseudobinären                           

Systems (0,5%Si u. 1,6%Mn) mit dem reinen Fe-C (TC). 
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Abb. I-4: Vergleich der pseudobinären Systems            

(0,5%Si u. 1,6%Mn) mit und ohne 0,02%Ti. 
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Abb. I-5: Vergleich der pseudobinären Systems       

(0,5%Si u. 1,6%Mn) mit und ohne 0,02%Nb. 
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Abb. I-6: Vergleich der pseudobinären Systems      

(0,5%Si u. 1,6%Mn) mit und ohne 0,02%Ti+0,02%Nb. 
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Festzuhalten ist, dass bei niedrig legierten Fe-C-Si-Mn Stählen alle fest-flüssig Umwandlungen 
(TSolid, TPerit., TLiquid) von beiden thermodynamischen Datenbanken [TCFE6 und SGTE2007] bis 
zu einem Konzentrationsbereich von ~1,6%Mn und ~0,5%Si gut beschrieben sind. Jedoch zeigt 
sich auch deutlich, dass mit steigendem Siliziumgehalt die Unterschiede bei der Berechnung 
[TCFE6 und SGTE2007] der γ→δ Umwandlung deutlich zunehmen. 

Obwohl die reinen ternären Systeme Fe-C-Si (Anhang D) und Fe-C-Mn (Anhang F) in diesem 
Konzentrationsbereich (Si bis 1% und Mn bis über 5%) sehr gut beschrieben sind, gibt es bei 
quaternären, bzw. Multikomponentenlegierungen mit Mn x Si (wie bereits in Anhang H, Kapitel 
3, Abb. H-10 aufgezeigt) deutlich Abweichungen. Bei höheren Konzentrationen an Si und Mn 
kommt es zu einer deutlichen Wechselwirkung zwischen Si und Mn. Dies kann keine der beiden 
Datenbanken [TCFE6 und SGTE2007] beschreiben, da es an einer Calphad Beschreibung des 
quaternären Fe-C-Si-Mn Systems mangelt.  

Den Mikrolegierungselemente Nb und Ti mit Konzentrationen bis 0,02% haben nach dem         
derzeitigen Wissensstand keine Bedeutung für die Hochtemperaturphasenumwandlungen in 
niedrig legierten Fe-C-Si-Mn Legierungen. 

Die durchgeführten Messungen zeigen großes Potential für systematische Untersuchungen des 
quaternären Fe-C-Si-Mn Systems auf, mit besonderem Fokus auf der γ→δ Umwandlung,               
siehe auch Anhang H, Kapitel 3. 
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3.2) Mittel- und höher legierte Stähle mit erhöhten Cr, sowie Al Gehalten 

Tabelle I-3 stellt eine Zusammenstellung der DSC-Messungen sowie der Temperatur-
differenzen ΔT zu den thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS 
[SGTE2007] dar. Diese Zusammenstellung zeigt deutlich die großen Abweichungen der             
Berechnungen [TCFE6 und SGTE2007] untereinander und zu den DSC Messergebnissen.      
Einzig die Liquidustemperaturen werden von TC [TCFE6]  jeweils auf +/-4°C genau berechnet.  
 

Kohlenstoff

Silizium

Mangan
weiter

Leg.elemente

Lage

Umwandlungen Abweichungen Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT Messwert ΔT

ΔT DSC - TCFE6: -6,8 102,3 - -

ΔT DSC - SGTE2007: 12,5 xxx - -

ΔT DSC - TCFE6: - 1,6 - -

ΔT DSC - SGTE2007: - 58,7 - -

ΔT DSC - TCFE6: - 1,1 -0,3 -4,3

ΔT DSC - SGTE2007: - 26,5 20,2 xxx

ΔT DSC - TCFE6: -5,6 - -7,9 -9,6

ΔT DSC - SGTE2007: 5,0 - 28,6 xxx

ΔT DSC - TCFE6: -2,1 -0,2 -2,6 -3,8

ΔT DSC - SGTE2007: -0,5 8,2 -1,5 -2,6

Cr= 11,8 / Ni=1,45
Al=0,3 / N=0,035

1,76

Al=0,95 / Nb=0,02

Leg.+Al_1 Leg.+Al_2

rechts von cB

0,22

0,33

0,21

Tγ→δ
Start

Legierung Leg.+Cr_1 Leg.+Cr_2

0,08

Analyse

Cr=2,44 / Mo=1,03

links von cA

1428,0 1315,2

TSolidus

-1415,7-

-

Tγ→δ
Ende

1462,9

-

0,20 0,30 0,54

Al=0,77

rechts von cB

0,47 0,70 2,12

1469,2

-

1509,0

TPerit.
Start 1467,4 - 1468,9

TLiquidus 1514,4 1504,3

0,14

1505,5

1454,7 1460,5

peritektisch
zwischen cA und cB

-

 

Tabelle I-4: Temperaturdifferenzen ΔT zwischen den DSC-Messdaten und den                      
thermodynamischen Berechnungen mittels TC [TCFE6] und FS [SGTE2007]. 

 

Interpretation im Detail:  

Leg.+Cr_1 wird von TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] gut beschrieben, so liegt die gemessene 
Umwandlungstemperatur TPerit. genau zwischen der TC und FS Berechnung. Lediglich FS zeigt 
bei der Tγ→δ

Start Umwandlung und eine erhöhte Abweichung Die Untersuchungen von Anhang 
H, Kap. 4 zeigen auch deutlich, dass das ternäre Fe-C-2%Cr System in den thermodynami-
schen Datenbanken TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] jeweils gut beschrieben ist. 

 

Leg.+Cr_2, eine hoch legierte komplexe Legierung, wird von TC [TCFE6] im Bereich der fest-
flüssig Umwandlungen (TSolid, TPerit., TLiquid) sehr gut beschrieben (ΔT +/-1,1°C). FS [SGTE2007] 
zeigt hingegen bei allen Umwandlungen eine stark erhöhte Abweichung (TSolidus > 25°C). Die 
Umwandlungstemperatur Tγ→δ

Start konnte mit der verwendeten DSC-Methode nur sehr schlecht 
gemessen werden und ist somit für die Datenbankevaluierung nicht zu verwenden. 

 

Leg+Al_1 und Leg.+Al_2, zwei hoch aluminiumlegierte Stähle, werden von TC [TCFE6] gut, von 
FS [SGTE2007] jedoch nur eingeschränkt, bzw. falsch beschrieben. Besonders dabei zu               
erwähnen sind die Untersuchungen des ternären Fe-0,22%C-hochAl Systems in Anhang E und 
des quaternären Fe-C-0,52%Si-0,8%Al Systems in Anhang G.  
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Abb. I-7 visualisiert sehr deutlich, dass die kommerzielle Legierung Leg+Al_1 vergleichbar mit 
der Modelllegierung A_IV(C) des quaternären Fe-C-Si-Al Systems ist, beschrieben in Anhang 
G. Die Legierungen sind bis auf kleine Variationen im C, Si und Al Gehalt vergleichbar, jedoch 
hat die kommerzielle Legierung Leg+Al_1 noch extra 2,12%Mn. Beide Legierungen sind leicht 
rechts vom Punkt cB, d.h. sie schmelzen vor der peritektischen Phasenumwandlung leicht im           
γ-Gebiet auf und zeigen keine γ→δ Umwandlung. Die +2,12%Mn in Leg+Al_1 bewirken                    
dabei eine Erniedrigung von TLiquid und TSolid um jeweils -7°C im Vergleich zur Modelllegierung 
A_IV(C). Sonst sind die Auswirkungen von +2,12%Mn auf das Fe-C-Si-Al System nur gering.       
So besteht nur ein minimaler Einfluss von -1,8°C auf TPerit. Diese Beobachtung stimmt mit den 
Untersuchungen in Anhang F überein, wo Mn zwar einen deutlich senkenden Einfluss auf TLiquid 
zeigt, aber TPerit über weite Konzentrationsbereiche (bis 5,5%Mn wurden untersucht) nur           
minimal beeinflusst wird. 
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Abb. I-7: Vergleich der Fe-C-Si-Al Legierung A_IV(C) mit Leg.+Al_1 
 

Die Ergebnisse der Modelllegierung A_IV(C) zeigen, dass TC [TCFE6] TPerit auf -8,5°C genau 
beschreibt, hingegen FS [SGTE2007] das Umwandlungsverhalten falsch beschreibt und den 
fest-flüssig Übergang mit über 30°C zu hoch berechnet (Tabelle G-4 in Anhang G). Die             
kommerzielle Legierung Leg+Al_1, welche vergleichbar ist mit A_IV(C), wird von TC [TCFE6] 
im Bereich der fest-flüssig Umwandlungen (TSolid, TLiquid) ebenfalls gut beschrieben (ΔT +/-3°C) 
und zeigt wie A_IV(C) bei TPerit eine Abweichung von -7,9°C auf. FS [SGTE2007] berechnet das 
Umwandlungsverhalten in diesem Fall grundsätzlich richtig (Zufall?), zeigt jedoch eine stark 
erhöhte Abweichung (TSolid und TPerit > 20°C). 
 

Die kommerziellen Legierung Leg+Al_2, welche einen noch höheren Aluminiumgehalt von 
0,95% aufweist, wird von TC [TCFE6] ebenfalls gut beschrieben (ΔTSolidus und ΔTLiquid <5°C).              
FS [SGTE2007] hingegen berechnet bei dieser Legierung das Umwandlungsverhalten falsch, 
bzw. zeigt beim fest-flüssig Übergang ein ΔT von über 25°C. 
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Der Grund für die großen Unterschiede zwischen TC [TCFE6] und FS [SGTE2007] bei den 
hoch aluminiumlegierten Stählen Leg+Al_1 und Leg+Al_2 liegt darin, dass ausschließlich TC 
[TCFE6] über eine thermodynamische Beschreibung des ternären Fe-C-Al Systems verfügt, 
beschrieben im Detail in Anhang E. 

  

Untersuchungen von einzelnen kommerziellen höher legierten Stählen, wie in Tabelle I-4, sind 
sehr wertvoll, um das grundsätzliche Potential der thermodynamischen Datenbanken zu             
evaluieren. Solche einzelnen punktuellen Messungen von komplexen Multikomponenten-
legierungen eignen sich jedoch nicht, um den Einfluss von einzelnen Legierungselementen zu 
beschreiben. Erst wenn die zugrunde liegenden ternären und quaternären Teilsysteme thermo-
dynamisch beschrieben sind, sind Untersuchungen von Multikomponentensystemen in Betracht 
zu ziehen. Die durchgeführten Messungen zeigen somit kein unmittelbares Potential für weitere 
Untersuchungen auf.  
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