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KURZFASSUNG

Kurzfassung

Die GroBe der Austenitkbrner beeinflusst maBgeblich die Eigenschaften von
Stahlprodukten. Dieser Einfluss wird durch gezielte MaBnahmen, wie die Zugabe von
Mikrolegierungselementen, kontrolliert. In dieser Arbeit wird der Fokus auf den Einfluss von
Niob und Stickstoff auf das Austenitkornwachstum gelegt, insbesondere durch die Bildung von
Nb(C,N)-Ausscheidungen und die daraus resultierenden Zener-Pinning-Kréfte. Dies ist von
groBer Bedeutung fir die Herstellung hochwertiger Stdhle mit den gewlnschten
mechanischen Eigenschaften.

Im experimentellen Teil wurden Laborschmelzen mit verschiedenen Gehalten an Niob (0.08
wt.-% und 0.02 wt.-%), Stickstoff (60, 80 und 120 ppm) und gleichen Kohlenstoffgehalt (0.15
wt.-%) hergestellt. Die Verwendung des Hochtemperatur-Laser-Scanning-
Konfokalmikroskopie (HT-LSCM) war entscheidend fir die experimentelle Analyse des
Austenitkornwachstums. Diese fortschrittliche Mikroskopietechnik erméglichte es, die Proben
bei definierten Zeit-Temperatur-Verlaufen zu untersuchen und hochauflésende Bilder der
Probenoberflache zu erhalten.

Zusammenfassend zeigen die Ergebnisse, dass Nb(C,N)-Partikel das Austenitkornwachstum
hemmen und Legierungen mit héherem Niob-Gehalt eine starkere Kornfeinung aufweisen. Der
Einfluss des Stickstoffgehalts ist weniger ausgepragt, aber eine Tendenz zur
Kornverkleinerung ist erkennbar. Dieses Verstandnis ist entscheidend fiir die Optimierung der
Stahlherstellungsprozesse und die Entwicklung hochwertiger Stéhle mit den gewlinschten
mechanischen Eigenschaften
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ABSTRACT

Abstract

The size of the austenite grains has a significant influence on the properties of steel
products. This influence is controlled by specific measures, such as the addition of
microalloying elements. In this work, the focus is on the influence of niobium and nitrogen on
austenite grain growth, in particular through the formation of Nb(C,N) precipitates and the
resulting Zener pinning forces. This is of great importance for the production of high-quality
steels with the desired mechanical properties.

In the experimental part, laboratory melts with different contents of niobium (0.08 wt.-% and
0.02 wt.-%), nitrogen (60, 80 and 120 ppm) and equal carbon content (0.15 wt.-%) were
prepared. The use of high temperature laser scanning confocal microscopy (HT-LSCM) was
crucial for the experimental analysis of austenite grain growth. This advanced microscopy
technique made it possible to examine the samples at defined time-temperature curves and to
obtain high-resolution images of the sample surface.

In summary, the results show that Nb(C,N) particles inhibit austenite grain growth and alloys
with a higher niobium content exhibit greater grain refinement. The influence of the nitrogen
content is less pronounced, but a tendency towards grain size reduction is recognizable. This
understanding is crucial for the optimization of steel production processes and the

development of high-quality steels with the desired mechanical properties.
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EINLEITUNG

1 Einleitung

Die GroBe der Austenitkdrner in den Prozessen des GieBBens, der Warmverformung und der
Warmebehandlungen beeinflusst maBgeblich die Eigenschaften der Stahlprodukte und ist
deshalb eine wesentliche ZielgroBe. Ganz allgemein flhren feine Austenitkérner auch zu
einem feinen Geflige bei Raumtemperatur und beeinflussen Qualitat, Festigkeit und Zahigkeit
des Produkts positiv. Um hochwertige Stahle mit den gewlnschten mechanischen
Eigenschaften  herzustellen, werden gezielte MaBnahmen ergriffen, um das
Austenitkornwachstum zu steuern. Insbesondere die Einfuhrung von mikrolegierten Stahlen in
den spaten 1950er Jahren hat die Qualitdt durch eine feinere Kornstruktur wesentlich
verbessert. Dabei spielen Legierungselemente wie Vanadium, Niob und Titan eine wichtige
Rolle, da sie die Bildung von Karbiden und Nitriden férdern. [1],[2]

Der Begriff "austenite grain growth" (AGG) bezeichnet das Wachstum der Austenitkdrner
wéahrend der Stahlerzeugung und -verarbeitung. In dieser Arbeit liegt der Fokus auf dem
wachstumshemmenden Einfluss von Niob und Stickstoff durch die Bildung von Nb(C,N)-
Ausscheidungen und die damit verbundenen Zener-Pinning-Kréfte (Pz). Diese Aspekte sind
von groBer Bedeutung firr die Herstellung von Stahl mit den gewlinschten mechanischen
Eigenschaften. Das Verstandnis dieser Mechanismen ist von groBer Bedeutung fir die
Stahlindustrie, da es ermdglicht, die Prozesse zur Herstellung und Verarbeitung von Stahl zu
optimieren. In dieser Arbeit werden die Effekte von Niob und Stickstoff auf das
Austenitkornwachstum im Detail untersucht, um ein umfassendes Verstidndnis der

Zusammenhange zu gewinnen und die Entwicklung von hochwertigem Stahl voranzutreiben.

Das Austenitkornwachstum wird durch verschiedene Faktoren beeinflusst, darunter die
chemische Zusammensetzung des Stahls, die Temperaturfihrung bei der Herstellung,
Ausscheidungen und Umformgrad und -geschwindigkeit. Eine gezielte Kontrolle des
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EINLEITUNG

Austenitkornwachstums ermdglicht die Herstellung von Stahlen mit hoher Festigkeit, Zahigkeit
und anderen gewunschten Eigenschaften [2]. Theorien zum Kornwachstum und topologische
Voraussetzungen werden erlautert, um ein umfassendes Verstandnis dieses wichtigen

Prozesses zu ermdglichen.

Der experimentelle Teil dieser Arbeit zielt darauf ab, eine Grundlage flir zuklnftige
Versuchsreihen und Experimente zu schaffen, um Daten flr ein mathematisches Modell des
Austenitkornwachstums zu generieren. Durch die hausinterne Herstellung von
Laborschmelzen konnten der Gehalt an Niob, Stickstoff und Kohlenstoff in den Legierungen
der Versuchsmatrix gezielt einstellen werden. Hierfir wurden zwei Legierungsserien
hergestellt, Fe-1 mit einem Nb-Gehalt von 0.08 wt.-% und Fe-2 mit einem Nb-Gehalt von 0.02
wt.-%. Zusatzlich wurde der Stickstoffgehalt jeweils in drei Stufen variiert (60, 80 und 120 ppm).
Im High Temperature - Laser Scanning Confocal Microsocpe (HT-LSCM) konnten die
Laborschmelzen bei definierte Zeit-Temperatur Verlaufe experimentell analysiert werden. Die
isothermen Haltetemperaturen wurden von 950-1350°C gewéhlt. Bei den untersuchten
Legierungen erwartet man einen Kornfeinungseffekt bei niedrigeren Temperaturen (950-
1050°C), wobei ab einer bestimmten Temperatur die Auflésung der Nb(C,N)-Ausscheidungen
erfolgt und das Kornwachstum kaum unterdriickt wird. Es ist anzunehmen, dass mit
steigendem Nb-Gehalt der Kornfeinungseffekt starker ausgepragt sein wird. Die Datenbank
kann auf der Grundlage dieser neuen Daten erweitert werden, um bessere Vorhersagen des
AGG beim Strangguss zu ermdglichen und zuklnftige prazisere Prognose der finalen
AustenitkorngréBe in realen Stahlen zu ermdglichen.
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MATERIALWISSENSCHAFTLICHE ASPEKTE VON STAHL

2 Materialwissenschaftliche Aspekte von Stahl

Als Stahl werden Eisenbasislegierungen mit maximal 2 wt.-% Kohlenstoffgehalt bezeichnet
welche auf unterschiedlichste Weisen hergestellt und eingesetzt werden kdnnen. Stahle sind
schon lange einer der wichtigsten Werkstoffe in allen Bereichen des alltaglichen Lebens. In
den folgenden Kapiteln 2.1-2.5 wird auf die physikalischen Grundlagen, insbesondere die
Kristallstruktur, dieses Werkstoffes eingegangen.

2.1 Atomare Bindung

Fur die Bildung fester Materie werden Atome bendtigt, die aus einem Atomkern und einer
ElektronenhUlle bestehen. Die Elektronenhille bestimmt hauptséachlich die Eigenschaften der
Festkdrper. Gemal dem Bohrschen Atommodell sind die Elektronen auf Schalen angeordnet,
und ihre Konfiguration wird durch die Quantenmechanik bestimmt. Die duBerste Schale, die
noch Elektronen enthalt, hat den gréBten Einfluss auf die Eigenschaften des Festkérpers. Dies
liegt daran, dass Atome dazu neigen, bei Kontakt mit anderen Atomen ihre auf3ere Schale zu
fillen, um einen energetisch glnstigen Zustand zu erreichen, was die Grundlage der
chemischen Bindung bildet. Ausgenommen sind Atome mit einer vollstdndigen auBeren
Achterschale, wie die Edelgase, die eine geringe Neigung zur Wechselwirkung oder zur
Erstarrung als Festkdrper zeigen. Bei Atomsorten ohne Edelgaskonfiguration besteht die
Tendenz, Valenzelektronen aufzunehmen, abzugeben oder zu teilen, dies ist mit
Energiegewinn verbunden. Die grundlegenden Bindungstypen sind, lonenpaar-Bindung,
kovalente oder Elektronenpaar-Bindung, Van-der-Waals-Bindung und Metallische Bindung.
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MATERIALWISSENSCHAFTLICHE ASPEKTE VON STAHL

Wobei nur auf die Metallische Bindung kurz eingegangen wird. Wenn die Anzahl der
Valenzelektronen weniger als vier betragt, kann im Raumgitter keine Elektronenpaar-Bildung
mehr stattfinden. In solchen Fallen geben die Atome ihre Valenzelekironen in ein
gemeinsames "Elektronengas" ab. Dadurch Ubernehmen die lonenrimpfe eine
Edelgaskonfiguration, und die Elektronen im Elektronengas sind nicht mehr an ein bestimmtes
Atom gebunden. Diese Bindungsform ist als metallische Bindung bekannt und gilt als die
haufigste unter den Elementen, da etwa drei Viertel aller nattrlichen Elemente metallische
Eigenschaften aufweisen. Bei der metallischen Bindung sind die Elekironen nicht an einzelne
Atome gebunden und gehéren im Wesentlichen allen Atomen gemeinsam. Die geringe
Lokalisierung der Elektronen bei dieser Bindung flihrt dazu, dass sie im Vergleich zu anderen
Bindungstypen schwach ist. Dies ist einer der Grinde flir die hohe Beweglichkeit von
Versetzungen in Metallen und ihre ausgezeichnete Formbarkeit, was sie zu bevorzugten

Materialien in der Konstruktion macht [3].

2.2 Kristalline und nichtkristalline Strukturen

Festkdrper kénnen verschiedene Ordnungsstrukturen besitzen. Es gibt insgesamt vier
unterschiedliche Typen: kristallin, amorph, polykristallin und quasikristallin. Zum Beispiel
besitzen Metalle eine kristalline Struktur. Diese Struktur ist dadurch gekennzeichnet, dass sie
eine streng periodische Anordnung der Atome aufweist. Dabei stellt die Elementarzelle die
kleineste Einheit der Atomanordnung dar. Werden an diese Elementarzelle weitere
Elementarzellen in alle drei Richtungen des Raumes hinzugefligt, erhalt man das Raumgitter.
Als Gitterkonstante wird die Kantenldange der Elementarzelle bezeichnet. Sind die Atome
unregelmafig geordnet, so werden diese nichtkristallinen Festkdrper als amorph bezeichnet.
Im Gegensatz zu Metallen kénnen keramische Werkstoffe sowohl mit einer amorphen als auch
mit einer regelmanigen (kristallinen) Atomanordnung vorkommen. Andere Materialien wie zum
Beispiel Glas besitzen hingegen immer eine amorphe rdumliche Atomanordnung. Abbildung
2-1 zeigt den Anteil der Bindungstypen bei den technisch wichtigsten Werkstoffgruppen [3],[4].
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MATERIALWISSENSCHAFTLICHE ASPEKTE VON STAHL

kovalent .
— Halbleiter

— Polymere

metallisch Van-der-Waals

>
Metalle ionisch y

Keramiken und Glas

Abbildung 2-1: Anteil der Bindungstypen bei den technisch wichtigsten Werkstoffgruppen [3].

2.3 Kristallstrukturen

Es gibt insgesamt sieben Kristallsysteme mit 14 Bravais-Gittern. Dabei kristallisieren die
Metalle Uberwiegend in drei Kristallsystemen: kubisch raumzentriert (krz), kubisch
flachenzentriert (kfz) und hexagonal dichtest-gepackt (hdp). Diese sind in der Abbildung 2-2
grafisch dargestellt.

Abbildung 2-2: Von links nach rechts kubisch raumzentriertes-, kubisch flichenzentriertes- und
Hexagonales Gitter [4].

Die mechanischen Eigenschaften der Metalle sind auch zu einem groBen Teil von der
Kristallstruktur abhangig. Bei einem krz Gitter befindet sich ein Atom in der Mitte und jeweils
ein Atom in den Ecken der Elementarzelle. Im Vergleich dazu sitzen die Atome bei einem kfz

Gitter auf allen Ecken und auf den Mittelpunkten aller Begrenzungsflachen. Das hexagonal
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MATERIALWISSENSCHAFTLICHE ASPEKTE VON STAHL

dichtest gepackte Gitter (hdp) ist in Schichten aufgebaut. Die Basis bildet ein Sechseck wie in
Abbildung 2-2 ersichtlich. Die nachst Schicht bilden drei Atome, welche sich in den
Zwischenraumen der Basisschicht befinden. Daraus ergibt sich eine Stapelfolge ABAB [3].

Diese Arbeit beschéftigt sich mit dem Austenitkornwachstum, wobei in Kapitel 4.7 naher
darauf eingegangen wird. Aufgrund der kfz Gitterstruktur des Austenits wird eine detaillierte
Betrachtung des kubisch-flaichenzentrierten Gitters vorgenommen. Eine kfz Elementarzelle
besitz 4 Atome (6*1/2+8*1/8=4). Die Atome werden als starre Kugeln betrachtet und berhren
sich entlang der Flachendiagonalen. Der Radius R der Atome und der Abstand b zwischen
ihnen sind entsprechend mit dem Gitterparameter a verbunden. Abbildung 2-3
veranschaulicht dies nochmal. Gleichungen 1 and 2 beschreibt den Zusammenhang von R
und b mit a [3].

_a 1
R—Z*\/E ()

Abbildung 2-3: Die Atome berlhren sich entlang der Flachendiagonalen [3].

Die Raumflllung des kfz Gitters betragt 74%. Im Vergleich dazu betragt die Raumfiillung
des krz Gitters nur 68%. Somit ist das kfz Gitter dichter gepackt. Die Oktaederllicken liegen
sowohl in der Mitte des Wirfels als auch an den Mittelpunkten der Kanten (siehe Abbildung
2-4a). Somit gibt es pro Elementarzelle vier Oktaederllicken, was der Anzahl der Atome
entspricht. Die Tetraederllicken liegen jeweils 1/4 der Raumdiagonale von den Ecken entfernt
(siehe Abbildung 2-4b). Infolgedessen gibt es insgesamt acht Tetraederliicken, was doppelt
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MATERIALWISSENSCHAFTLICHE ASPEKTE VON STAHL

so viele sind wie Atome oder Oktaederliicken. Im Gegensatz zum kubisch-raumzentrierten
(krz) Gitter hat das kubisch-flachenzentrierte (kfz) Gitter weniger, jedoch daflr gréBere
Oktaederliicken [3]. In den Licken kénnen sich kleinere Atome befinden, darauf wird in Kapitel

2.5 noch n&her eingegangen.

@ Metal-atome @:tall-atome
) interstitiells Atome {7y interstitielle Atome
auf OktaederlGcken auf Tetraederocken

Abbildung 2-4: Liicken des kfz-Gitters. a Oktaederllicken; b Tetraederliicken [3].

2.4 Gitterbaufehler

Die Darstellung von Metallkristallen als Anordnung von Atomen in einem idealen Raumgitter
ist tatsachlich nur eine Naherung. Tatsachlich treten Abweichungen von der regelmaBigen
Besetzung der Gitterpunkte auf, die als Gitterbaufehler bekannt sind. Oberhalb des absoluten
Nullpunkts sind in Kristallen stets eine gewisse Anzahl solcher Baufehler im
thermodynamischen Gleichgewicht vorhanden. Die Eigenschaften von Metallen werden durch
Gitterbaufehler beeinflusst, unabhangig davon, ob sie im thermodynamischen Gleichgewicht
mit dem Kristallgitter stehen oder nicht. In Tabelle 2-1 sind die Gitterbaufehler nach ihren
geometrischen Eigenschaften eingeteilt [5]. Besonderes Augenmerk liegt auf den

Korngrenzen und Phasengrenzen.

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 14



MATERIALWISSENSCHAFTLICHE ASPEKTE VON STAHL

Tabelle 2-I: Einteilung der Gitterbaufehler nach ihren geometrischen Eigenschaften [5].

Geometrische Spezieller Typ Dichte Spezifische
Dimension Energie
0-dimensional Leerstellen, Zwischengitteratome, m3 J

Substituierte Atome

1-dimensional Versetzungen m2 Jm-!

2-dimensional Korngrenzen, Zwillingsgrenzen, m Jm?2
Stapelfehler, Antiphasengrenzen in
geordneten Legierungen, Grenzflachen
verschiedener Kristallarten oder Glaser

2.4.1 Punktformige Gitterbaufehler

Leerstellen sind unbesetzte Gitterplatze. Die Dichte an Leerstellen variiert mit der
Temperatur. Bei Raumtemperatur betragt sie etwa 10'2 m, steigt aber bis zum Schmelzpunkt
auf etwa 10* m3. Diese Leerstellendichte beeinflusst thermisch aktivierte Prozesse wie die
Diffusion. Die Leerstellendichte variiert mit der Temperatur, was bedeutet, dass der Kristall bei
entsprechenden Bedingungen im thermodynamischen Gleichgewicht mit Leerstellen stehen
kann. Diese Moglichkeit unterscheidet die Leerstellen von den meisten anderen
Gitterbaufehlern. Ein Zwischengitteratom liegt vor, wenn ein Atom nicht auf einem Gitterplatz,
sondern zwischen ihnen positioniert ist. Ein solches Zwischengitteratom entsteht oft, indem
ein Atom seinen Gitterplatz verlasst und dadurch eine Leerstelle entsteht. Diese Anordnung
wird als Frenkel-Paar bezeichnet. Fremdatome im Gitter stellen ebenfalls Fehler dar. Sie
kénnen entweder in die Platze der Gitteratome einnehmen, diese werden als Austausch- oder
Substitutionsatome bezeichnet. Befinden sich die Atome zwischen den Gitterplatzen, werden
sie Einlagerungsatome oder interstitielle Atome genannt. Wenn gréBere Mengen einer zweiten
Atomart in das Gitter eingebaut sind, spricht man von Mischkristallen (MK). Die Anwesenheit
von Fremdatomen in den Mischkristallen flhrt zu einer Verspannung des Gitters, was unter

anderem zu einer Erhéhung der Festigkeit flihrt (Mischkristallverfestigung) [6].
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2.4.2 Versetzungen

Versetzung ist ein Begriff in der Materialwissenschaft, der auf lineare Defekte im Kristallgitter
hinweist. Es gibt zwei Haupttypen von Versetzungen: Stufenversetzungen und
Schraubenversetzungen. Stufenversetzungen kann man sich als die Grenzlinien zwischen
den Gitterebenen vorstellen, die im Kristall enden. Eine andere Art von Versetzung entsteht,
wenn die beiden Trennflachen nicht senkrecht, sondern parallel zur Begrenzungslinie des
Schnitts um einen Atomabstand verschoben werden. Diese Art der Versetzung wird als
Schraubenversetzung bezeichnet [3],[6]. Die Energie der Versetzungen, die etwa 102 J/m
Versetzungslange betragt, fihrt dazu, dass die Gitter praktisch nie im thermodynamischen
Gleichgewicht sind. Die weitreichenden Spannungsfelder der Versetzungen beeinflussen sich
aufgrund ihrer Haufigkeit gegenseitig. Der Kraftaufwand, der benétigt wird, um Versetzungen
zu bewegen, das heiBt, um Verschiebungen innerhalb des Kristallgitters zu erzeugen, ist
relativ gering. Die hohe plastische Verformbarkeit von Metallen beruht vor allem auf der relativ
geringen Kraft, die erforderlich ist, um Versetzungen zu bewegen und somit Verschiebungen
im  Kristallgitter zu erzeugen. Bei der Kaltverformung beobachtet man jedoch eine
Verfestigung, da wéhrend dieses Prozesses neue Versetzungen entstehen, die sich
gegenseitig behindern [6].

2.4.3 Korngrenzen

Die wichtigste Gruppe der zweidimensionalen Gitterbaufehler sind Korngrenzen. Eine
Korngrenze trennt Regionen mit identischer Kristallstruktur, aber unterschiedlichen
Orientierungen. Bei einem groBen Winkelunterschied zwischen zwei Kristalliten entsteht im
Allgemeinen eine Ubergangszone mit unregelméaBiger Atomanordnung, typischerweise mit
einer Dicke von 2-3 Atomabstanden (Nichtkoinzidenz-Grenzflache). Die Grenze zwischen
zwei Kristallen mit einem kleinen Winkelunterschied wird durch parallele Stufenversetzungen
gebildet. Diese Beziehung wird durch den Winkel der beiden Kristallite, den Betrag des
Burgers-Vektors und den Abstand der Versetzungen bestimmt. Ein Netz von
Schraubenversetzungen kann entsprechend die Korngrenze zwischen zwei verdrehten
Kristalliten bilden, wobei der Abstand der Versetzungen mit zunehmender Verdrehung
abnimmt (Teilkoh&renz). Bei groBen Winkeln ist die Korngrenze im Allgemeinen nicht mehr
aus einer regelmaBigen Anordnung einzelner Versetzungen aufgebaut. Korngrenzen
entstehen wahrend der Kristallisation, der Erholung (siehe Kapitel 3.1) verformter Kristalle
(Kleinwinkelkorngrenzen) und der Rekristallisation (siehe Kapitel 3.2)
(GroBwinkelkorngrenzen) [3],[5].
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2.4.4 Phasengrenzflachen

Im Gegensatz zu Korngrenzen ist die Struktur von Phasengrenzflachen noch komplizierter.
Dies liegt daran, dass die benachbarten Kristalle sowohl unterschiedlich orientiert sein kbnnen
als auch verschiedene Gitterstrukturen aufweisen kénnen. Im einfachsten Fall entsteht eine
kohérente Phasengrenze, wenn die Gitterkonstanten der benachbarten Phasen nur leicht
voneinander abweichen oder wenn beide Phasen mit gleicher Kristallstruktur in
Zwillingsbeziehung zueinanderstehen. Mit zunehmendem Unterschied der Gitterkonstanten
steigt die elastische Energie der Phasengrenze aufgrund der Fehlanpassung, und es wird
energetisch glnstiger, diese durch den Einbau von Stufenversetzungen zu kompensieren. In
diesem Fall wird die Grenze als teilweise koharent bezeichnet. Wenn die Phasen
unterschiedliche Gitterstrukturen aufweisen, geht die Koharenz vollstandig verloren, und es
entsteht eine inkoharente Phasengrenze. In jedem Fall bevorzugt die Natur energetisch
glnstige Anordnungen in der Grenzflache, insbesondere solche mit guter Passung, wenn die
elastische Energie eine wichtige Rolle spielt [3],[5].

2.5 Legierungen

Schon seit sehr langer Zeit ist der Menschheit bekannt, dass durch das Mischen von zwei
schmelzflissigen Metallen (Legieren), andere Eigenschaften erzielt werden kénnen. Im
Idealfall werden die Eigenschaften dadurch verbessert. Mindestens zwei chemische
Elemente, von denen eines ein Metall sein muss, bilden eine Legierung. Bei einer Legierung
liegen die Komponenten meist nicht in ihrer urspriinglichen Form vor, da sie zum Beispiel
Mischkristalle oder Verbindungen bilden. Bei Mischkristallen sind von zwei oder mehreren
Elementen die Atome entweder statistisch regellos verteilt oder nach einem Ordnungsprinzip
im Gitter verteilt. Bei Mischkristallen unterscheidet man zwischen Einlagerungsmischkristallen
(Interstitionsmischkristalle) und Substitutionsmischkristallen. Bei den
Einlagerungsmischkristallen befinden sich die Atome eins anderen Elements mit deutlich
kleineren Atomradius auf den Zwischengitterplatzen. Solche Elemente waren im Eisengitter
z.B. Kohlenstoff und Stickstoff. Bei Substitutionsmischkristalle sind die Gitterpunkte der
Elementarzelle mit den gelésten Atomen des anderen Elements besetzt. Die Voraussetzungen
dafir sind, dass die Atomradien eine &hnliche GréBe aufweisen und die Elemente einen
ahnlichen Gittertyp besitzen. Es kdénnen sich aber auch intermetallische Verbindungen
(intermetallische Phasen) bilden. Diese besitzen ein Gitter welches sich von jenem des

Ausgangsmaterials unterscheidet. Beispiele dafir waren Al.Cu und CuZn. Auch intermediare
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Verbindungen (intermedidre Phasen) kénne sich bilden. Diese bestehen aus Metall und
Nichtmetall wie zum Beispiel FesC in Stahl [4],[7].

2.5.1 Die Legierung Stahl

Praktisch alle Legierungen des Eisens bis zu ~2 wt.-% C werden als Stahl bezeichnet. Die
Eisen-Kohlensoff-Legierung stellt dabei die wichtigste Gruppe dar. Stahl wird in fast allen
Bereichen (Industrie, Privathaushalte, Automobilindustrie) eingesetzt und ist nicht mehr
wegzudenken. Grinde daflir sind unteranderem seine Eigenschafen, wie Festigkeit und
Zahigkeit. Weiters ist Stahl wirtschaftlich attraktiv, da er in der Herstellung und Verarbeitung
relativ kostenglinstig ist und gut recycelt werden kann. Das Fe-C-Phasendiagramm im
metastabilen Gleichgewicht (Eisenkarbid Zementit FesC) stellt die Grundlage fur alle
Kohlenstoffstdhle dar und ist in Abbildung 2-5 schematisch abgebildet. Unter 0,8 % spricht
man von untereutktoiden Stahlen, dariiber von Ubereutektoiden Stahlen und ab 2,06% C
spricht man von Gusseisen. Durch die Zugabe an anderen Legierungselementen kann es zu
starken Abweichungen vom bin&ren Eisen-Kohlenstoff-System kommen [8]. Abbildung 2-6
zeigt die Abkuhlkurve von reinem Eisen. Eisen ist ein allotroper Werkstoff und hat im festen
Phasenzustand 2 verschiedene Kristallformen, die Temperaturabhangig stabile Bereiche
aufweisen: d-Eisen, y-Eisen und a-Eisen. Bei der Abklhlung bildet sich zuerst 8-Eisen (krz)
und wandelt dann bei 1392°C in y-Eisen (kfz), auch als Austenit bekannt, um. Bei weiter
Abkuhlung wandelt der Austenit bei 911°C in a-Eisen (krz) um, welches umgangssprachlich
nur als Ferrit bezeichnet wird. Durch das Legieren mit Kohlenstoff kommt es auch zur Bildung
anderen Gefligebestandteile. Die Phasenumwandlungen welche im Zustandsschaubild (siehe
Abbildung 2-5) festgehalten sind laufen bei dicken Querschnitten und maBigem
Warmetlbergang nahe am thermodynamischen Gleichgewicht ab [9]. Es bildet sich so auch
eine intermediare Phase mit dem Namen Zementit (FesC). Dieser ist hart und sehr sprdde.
Aus Ferrit und Zementit bildet sich ein Kristallgemisch namens Perlits, welcher eine C-Gehalt
von 0,8% aufweist. Perlit entsteht durch eutektoide Entmischung im festen Zustand, ahnlich
der eutektischen Erstarrung, wobei eine Phase in zwei andere zerfallt: y in a und Fe3C. Ferrit
und Zementit haben verschiedene Zusammensetzungen und Kristallstrukturen aufgrund
unterschiedlicher Léslichkeiten von Kohlenstoff (0.02 wt.-% C in Ferrit und 6.67 wt.-% C in
Zementit). Durch Kohlenstoffdiffusion reichert sich Kohlenstoff im Zementit an, wahrend Ferrit
kohlenstoffarmer wird. Dies fuhrt zur lamellaren Morphologie, mit abwechselnden
kohlenstoffreichen (Zementit) und kohlenstoffarmen (Ferrit) Bereichen [3]. Bei héhen C-
Gehalten zwischen 0,8-2,06% kommt es auch zur Ausscheidung von Korngrenzzementit. Ab
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2,06% C kommt es auch zur Bildung des sogenannten Ledeburits. Dieser ist bei
Raumtemperatur ein Gemenge aus Perlit- und Zementitkristallen [8],[10].

Das Legierungssystem entfernt sich im steigender Abkihlgeschwindigkeit immer mehr vom
thermodynamischen Gleichgewicht. Der Einfluss der raschen Abkihlung auf das Geflige ist
von besonderem Interesse. Durch die rasche AbkUhlung wird verhindert, dass sich Perlit bildet
und der Kohlenstoff in den Zementit diffundieren kann. Es kommt zur Bildung von Martensit.
Der Kohlenstoff bleibt im Martensit zwangsgeldst, wodurch das Eisengitter verspannt wird und
die Harte steigt. Im Temperaturbereich zwischen Perlit und Martensit bildet sich der Bainit.
Hier liegt eine Zwangslésung des Kohlenstoffs und eine Karbidausscheidung nebeneinander
vor [34].

Durch zusatzliche Legierungsmittel und Wa&rmebehandlungen lassen sich ganz
unterschiedliche Eigenschaften erzielen. Dadurch kénnen die Eigenschaften wie Festigkeit
und Zahigkeit positiv beeinflusst und die mechanischen Eigenschaften nach den jeweiligen
Anforderungen nahezu unlimitiert eingestellt werden. Néheres dazu in Kapitel 3 und 4.
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Abbildung 2-5: Eisen-Kohlenstoff-Diagramm, metastabiles System [10].
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Abbildung 2-6: AbkUhlungskurve des Reineisens [10]

3 Erholung und Rekristallisation

Die Warmebehandlung metallischer Werkstoffe ist entscheidend, um sie als
Konstruktionswerkstoffe nutzbar zu machen. Nach plastischer Verformung beeinflusst sie
hauptséachlich die mechanischen Eigenschaften und Mikrostruktur. Plastische Verformung
steigert die Festigkeit, verringert aber die Dehnung. Durch Warmebehandlung wird die
Festigkeit reduziert und die Verformbarkeit gesteigert. Dies ermdglicht es, groBe Umformgrade
zu erreichen. Die physikalischen Ursachen dieser Effekte liegen in Versetzungen begriindet.
Ihr Aufbau wahrend der Verformung flihrt zur Verfestigung, wahrend ihre Umordnung und
Beseitigung wahrend der Warmebehandlung zu einem Festigkeitsverlust fihren. Dabei
spielen Erholung und Rekristallisation eine zentrale Rolle [3].

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 20



ERHOLUNG UND REKRISTALLISATION

3.1 Erholung

Der verformte Zustand eines Materials ist grundsatzlich instabil, da die Versetzungsstruktur,
die durch die Verformung erzeugt wird, nicht im thermodynamischen Gleichgewicht ist.
Trotzdem kann dieser Zustand bei niedrigen Verformungstemperaturen aufrechterhalten
bleiben, da die Struktur mechanisch stabil ist und die Versetzungen nach Abschluss der
Verformung auf ihren Gleitebenen im Gleichgewicht verharren. Mit steigender Temperatur
kann jedoch diese mechanische Stabilitdt Gberwunden werden. Durch thermisch aktivierte
Prozesse wie das Quergleiten von Schraubenversetzungen und das Klettern von
Stufenversetzungen kénnen die Versetzungen ihre Blockaden Uberwinden. Dadurch haben
die Versetzungen die Mdglichkeit, auf andere Gleitebenen zu wechseln, sich gegenseitig zu
eliminieren oder den Kristall zu verlassen. Dieser Vorgang wird als Erholung bezeichnet und
fhrt zu einer Verringerung der Versetzungsdichte sowie zur Bildung spezifischer
Versetzungsmuster wie einem rdumlichen Netzwerk von Kleinwinkelkorngrenzen, das als

Polygonisation bekannt ist [3].

3.2 Rekristallisation

Rekristallisation bezeichnet den Prozess der Neuformierung der Geflgestruktur wahrend
der Wéarmebehandlung von verformten Metallen. Dabei entstehen und bewegen sich
GroBwinkelkorngrenzen, wodurch die Verformungsstruktur beseitigt wird [3]. Auch nach dem
Abschluss der Erholung verbleiben die Kérner in einem Zustand mit hoher Spannungsenergie.
Rekristallisation bezeichnet den Prozess, bei dem sich ein neuer Satz von Kérnern bildet, die
frei von Spannungen sind und anndhernd gleichméBige Abmessungen in allen Richtungen
aufweisen. Die treibende Kraft hinter diesem Prozess ist der Unterschied in der inneren
Energie zwischen dem verformten und unverformten Material. Die neuen Kdrner bilden sich
als winzige Keime und wachsen allmahlich, bis sie die urspringliche Materialstruktur
vollstéandig ersetzt haben. Dieser Prozess erfolgt durch kurze Diffusionswege. Wéahrend der
Rekristallisation werden auch die mechanischen Eigenschaften, die sich durch die
Kaltverformung verandert haben, wieder auf ihre urspringlichen Werte vor der Verformung
zurlickgefiihrt. Das bedeutet, dass das Metall weicher wird und die Festigkeit abnimmt aber
gleichzeitig die Duktilitdt zunimmt. Einige Warmebehandlungen sind darauf ausgelegt, die
Rekristallisation unter Berlcksichtigung dieser Modifikationen der mechanischen

Eigenschaften zu ermdglichen. Der Grad der Rekristallisation hangt sowohl von der Zeit als
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auch von der Temperatur ab. Die Menge der rekristallisierten Kérner nimmt im Laufe der Zeit
zu [11].

Der Einfluss der Gliihtemperatur auf die Zugfestigkeit und Duktilitat einer Messinglegierung
wird in Abbildung 3-1 dargestellt. Zusétzlich wird die KorngréBe in Abhangigkeit von der
Glihtemperatur angegeben. Schematische Darstellungen der Kornstrukturen wahrend der
Erholungs-, Rekristallisations- und Kornwachstumsphasen werden ebenfalls gezeigt, um die
strukturellen Veranderungen bei verschiedenen Glihtemperaturen zu verdeutlichen [11]. Auf
das Kornwachstum wird in Kapitel 4 naher eingegangen.
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Abbildung 3-1: Der Einfluss der Gliihtemperatur auf die Zugfestigkeit und Duktilitét einer
Messinglegierung [11].
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4 Kornwachstum im Werkstoff Stahl

Durch thermische Aktivierung kommt es bei polykristallinen Werkstoffen wie Metallen zur
Zunahme der durchschnittlichen KristallgréBe des Materials. Historisch bedingt spricht man in
der Metallurgie auch vom Kornwachstum, was in der vorliegenden Arbeit daher auch
anschlieBend verwendet wird. Dieser Mechanismus hat zur Folge, dass die gesamte
Korngrenzflache pro Volumeneinheit sinkt. Wie in Kapitel 2.4.3 beschrieben handelt es sich
bei Korngrenzen um Gitterbaufehler, welche Bereiche mit unterschiedlicher Orientierung aber
gleicher Kristallstruktur trennen [3]. Die meisten mechanischen Eigenschaften von
polykristallinen Metallen werden maf3geblich von der Korngré3e und anderen Kornmerkmalen
beeinflusst. Eine der bekanntesten Auswirkungen der Korngré3e ist die Hall-Petch-Beziehung.
Sie besagt, dass die Streckgrenze eines polykristallinen Metalls mit dem Kehrwert der
Quadratwurzel aus der KorngrdéBe zusammenhangt. Die Erhaltung einer sehr kleinen
KorngrdBe fiihrt zu einer signifikanten Steigerung der Festigkeit. Ahnliche Effekte sind auch
bei anderen Festigkeitseigenschaften der Dauerfestigkeit zu beobachten. Die Auswirkung der
KorngréBe auf die Duktilitats-Ubergangstemperatur bei Metallen mit krz Gitter ist besonders
deutlich. Die Ubergangstemperatur steht in einem inversen Verhaltnis zum Kehrwert der
Quadratwurzel der KorngréBBe. Durch die Verfeinerung der KorngréBe kdénnen erforderliche
niedrige Ubergangstemperaturen erreicht werden, um einen Sprédbruch zu verhindern. Die
positive Auswirkung feiner KorngrdBBen auf die Kerbschlagzahigkeit macht die Kornfeinung
zum einzigen Verfestigungsmechanismus, der gleichzeitig die Zahigkeit verbessert. Insgesamt
ist die KorngrdéBe ein entscheidender Faktor, der dramatische Auswirkungen auf die
metallurgischen Eigenschaften hat und daher eine genaue Kontrolle erfordert. Die Forschung
zu diesem Thema ist umfangreich und zeigt, dass die Manipulation der KorngréBe und
Kornorientierung ein wirksamer Weg ist, um die gewlinschten mechanischen Eigenschaften

von Metallen zu erreichen [2].

Im folgenden Kapiteln wird auf den Mechanismus des AGG eingegangen. Besonderes
Augenmerk liegt dabei auf den beiden Effekten ,Second phase precipitation pinning pressure”
und ,impurity induced solute drag effect welche der Triebkraft des Kornwachstums als
bremsende bzw. stoppende Kraft gegenlberstehen. Mehr dazu in den Kapiteln 4.5 und 4.6.
Da sich diese Arbeit ausschlieBlich mit Austenitkornwachstum beschaftigt wird dies synonym

fir Kornwachstum in den folgenden Kapiteln verwendet.
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4.1 Theorien zum Kornwachstum

Die Theorie besagt, dass das Wachstum aufgrund der Verringerung der
Grenzflachenenergie des Systems stattfindet und es dadurch zu einer generellen
Energieminimierung des Systems wachsen. Genauer gesagt passiert das durch den
Atomtransport Uber gekrimmte Grenzflachen, wobei die Krimmung der Grenzflache auf
topologische Anforderungen der Kristallstruktur zuriickzuflihren ist. Dies wurde in den
Veréffentlichungen Smith [6], Beck [7], and Burke und Turnbull [8] ausfihrlich beschrieben [9].

4.2 Atomtransport, Diffusion und Grenzflachen

Wie in Kapitel 2.2 beschrieben, sind Metalle polykristalline Werkstoffe, wodurch die Kérner
durch Grenzflachen getrennt sind. Vergleichbar ist dies mit Blasen, welche durch gekrimmte
Grenzflachen voneinander getrennt sind. Zwischen 2 Kristallen, auf der konvexen Seite der
Grenzflache, sind die Atome weniger von Atomen der eigenen Kristallstruktur umgeben als die
Atome auf der konkaven Seite. Atome in Festkérpern kénnen diffundieren und sich somit im
Festkorper eingeschrankt bewegen. Die Diffusion ist stark vom temperaturabhangigen
Diffusionskoeffizient vordefiniert und in Abhangigkeit diverser Eigenschaften wie z.B.:
Atommasse, absolute Temperatur etc. Wenn eine ausreichende thermische Bewegung der
Atome durch hohe Temperaturen mdéglich ist, dann beginnen diese zur Grenzflache zu
wandern. Die Atome bewegen sich bevorzugt zu der konkaven Seite der Grenzflache, da die
Atome auf dieser Seite einen energetisch glinstigeren Zustand besitzen. Daraus resultiert eine
Verschiebung der Korngrenze in Richtung der Mitte ihrer Krimmung (grain boundary
migration). Energetisch vorteilhaft ist es, wenn sich drei Korngrenzen treffen, und diese in
einem gewissen Winkel zueinanderstehen. Der ideale Winkel betragt 120° und der Grund
daftr wird in Kapitel 4.3 genauer beschrieben. Der Winkel der Grenzen kann aber von den
120° abweichen. Dies hat zur Folge, dass die Atome des Korns mit einem spitzen Winkel zu
den anderen Kornern flieBen, da die Atome in den anderen Kornern von mehr Atomen
desselben Kristallsystems umgeben sind. Das Korn, welches vom spitzen Winkel
eingeschlossen ist, schrumpft und verschwindet anschlieBend auf Kosten des anderen Korns

und es kommt zur Korngrenzwanderung [1],[12],[13].
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4.3 Topologische Voraussetzungen fur das Kornwachstum

Die polyedrischen Kérner aus den metallischen Werkstoffen besitzen alle die folgenden
Parameter: Flachen (F), Kanten (E), und Ecken (C). Wenn die Struktur zur Vereinfachung als
2-dimensional angenommen wird, dann verhalt sich das System wie in Gleichung 3
angegebenen Umwandlungsgesetz:

F-E+C=1 (3)

Die Anzahl aller Kanten, welche durch die Ecken (C) verbunden sind, betragt in einem
idealen System, sechs. Dadurch kann erklart werden, dass ein System welches vierstrahlige
Ecken aufweist instabil ist und in ein System mit dreistrahliger Ecke zerféllt. Der
Gleichgewichtswinkel betragt in 2-D-Systemen 120° und 109.28° fur 3-D-Systeme, unter der
Voraussetzung, dass die Grenzflachenspannung gleich grof ist. Die Gleichung 4 muss erfullt
sein, damit an den Eckpunkten die Oberflachenspannung im Gleichgewicht ist [3]. Abbildung
4-1 veranschaulicht dies.

Y1 Y2 Y3 (4)

sino;  siha, sinaj

)

o L8 ]

a3 2

Abbildung 4-1: Schematische Darstellung eines Korneckpunktes und der dort wirkenden
Krafte [3]

Im 2-D-System ist das Kornwachstum nur durch eine absolut regelmaBige Anordnung von
Sechsecken unterdriickbar. Das System ware stabil. Wird ein Polygon mit einer Seitenzahl n

# 6 in das System eingefligt, so kommt es zur Krimmung der Seiten der Kérner, um an den
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Scheitelpunkt wieder einen Winkel von 120° zu erreichen. Dies ist der Grund, warum es zu
einer Krimmung der Korngrenzen kommt. Abbildung 4-2 zeigt schematisch eine Stérstelle
(rot umrandet) [3],[13].

Abbildung 4-2: Schematische Darstellung eines Zweidimensionales Gleichgewichtsgeflige mit nur

Sechsecken mit 120--Innenwinkeln und einer Storstelle [3]

Abbildung 4-3 zeigt, wie sich die Kérner bei unterschiedlicher Seitenzahl verhalten. Betragt
die Anzahl der Seiten weniger als sechs, dann wiesen die Kdrner eine konvex gekrimmte
Korngrenze auf. Weist das Korn mehr als sechs Ecken auf so nimmt es eine konkave Form
an. Die Krimmung férdert die Migration der Korngrenzen. Dadurch werden Kérner mit weniger
als sechs Ecken kleiner und umgekehrt [1],[14] . Im 3-D-System existiert kein regelmaBiger
Polyeder mit einem Gleichgewichtswinkel von 109.28° und Seiten. Dadurch kommt es immer
zur Krimmung der Korngrenzen und folglich ist ein Kornwachstum unvermeidlich [13]. Nach
dieser Theorie wirde es zu einem Einkristall (Monokristall) kommen. Da die Realitat oft etwas
komplexer ist und dieser Vorgang nicht nur von der Temperatur abhangt, kommt es nicht zur
Bildung eines Einkristalls.
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Abbildung 4-3: Unterschiedliche Krimmungen der Seiten von regelmaBigen Vielecken mit einem

Innenwinkel von 120° [1]

4.4 Parabolisches Kornwachstum

Beim Kornwachstum neigen die Korngrenzen dazu in Richtung ihres
Krimmungsmittelpunkts zu wandern [12]. Der Grund dafr ist, dass die Grenzflache verringert
wird und die Energie des gesamten Systems abnimmt. Die treibende Kraft welche fiir das
Kornwachstum verantwortlich ist, Pp, resultiert aus der Oberflachenspannung und kann mit

Gleichung 5 beschrieben werden [1].

_ 1 1 (5)
PD_Y*V*(E_E)

Wobei y die Grenzflachenspannung der Korngrenzen ist und V fir das atomare Volumen
steht. Durch ry und r2werden die Radien der Krimmungen, zwischen denen der Atomtransport
stattfindet, beschrieben. Die Beziehung zwischen ri und r2 kann nach Gleichung 6
beschrieben werden, da die Annahme getroffen werden kann, dass die Korngrenzen zwischen
den Kérnern Teil einer Kugel sind und in festen Metallen keine Hohlraume aufweist.

rp =-—1; (6)

Aufgrund dieser Beziehung ist eine Vereinfachung siehe Gleichung 7 mdglich.

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 27



KORNWACHSTUM IM WERKSTOFF STAHL

G-2)=2() "’
ry I B ry
Die Triebkraft fir Kornwachstum kann vereinfacht werden zu der Gleichung 8.

o=y evez(2) ®)

Diese Definition stellt den Zusammenhang zwischen der mittleren Korngré3e und der fur die
Vorhersage der Mikrostrukturentwicklung erforderlichen Zeit dar. Es missen die folgenden
Annahmen getroffen werden, um die Zeitabhangigkeit einzufthren [1],[12],[15]:

o Die Oberflachenenergie y ist fir alle Korngrenzen gleich grof3 und unabh&ngig von
der Korngréf3e.

e Der Krimmungsradius ist proportional zum Korndurchmesser und zum mittleren
Radius eines individuellen Korns. Dieser Zusammenhang wird durch r; = C; * D
beschrieben, wobei D der Korndurchmesser und C; eine Konstante ist.

e Proportional zum Antriebsdruck P, verhalt sich die Anderung der KorngréBe uber

die Zeit dD/dt. Daraus ergibt sich - Pp * C,, wobei er sich bei C, um eine

dat
geometrische Konstante handelt.
e Die einzigen Krafte, welche auf die Korngrenze wirken sind der

Oberflachenkrimmung zuzurechnen.

Die Gleichung 8 kann unter Bertcksichtigung der Annahmen in eine Differentialgleichung
(siehe Gleichung 9) umgeschrieben werden.
dD  2+Cyxy*V 9)
dt  Cy*D

Durch die analytische Lésung der Gleichung 9 Uber ein Intervall [Dy/D] und einer neuen
Zusammenfassung der beiden Konstanten zu einer neuen Konstante K ergibt dies Gleichung
10 auch bekannt als parabolische Wachstumsfunktion:

D? —D%Z=vy*V*Kxt (10)

Der anféngliche Korndurchmesser Do zum Zeitpunkt t=0s kann vernachlassigt werden,
wenn dieser viel kleiner ist als D (D « D?). Daraus ergibt sich die Gleichung 11 welches das

parabolisches Kornwachstumsgesetz darstellt.

D:y*V*K*tl/Z (11)
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Eine lineare Beziehung zwischen dem Logarithmus der Zeit und dem Logarithmus des
Korndurchmessers wird durch Gleichung 11 vorhergesagt, wobei die Steigung 0.5 [12]
betragt. Dies trifft auf viele metallische Werkstoffe zu und konnte experimentell von Beck et al.
[16],[17] nagewiesen werden. Jedoch kann der Zeitexponent n deutlich von 0.5 abweichen.
Aus diesem Grund gibt es auch allgemeinere Gleichungen wie Gleichung 12.

D" — DR =Kt (12)

Durch Differenzieren von Gleichung 12 ergibt sich Gleichung 13. Durch umformen der
Gleichung 13 ergibt sich Gleichung 14 [18].

d_D:n*K%*Dl_% (13)
dt
dD 1@ (14)
— =nx* Kn % (—)
dt

Bei dieser Schreibweise liegt der Vorteil, darin dass 1/D proportional zur Korngrenzflache
pro Volumeneinheit ist und somit ihre physikalische Bedeutung deutlicher wird [19]. Zur
Beschreibung des Wachstums fir zuféllige Kérner kann die Gleichung 14 zu der Gleichung

15 umgeformt werden.

dp _ s (X)(%)_l (15)
dt D
Bei K' handelt es sich um einen temperaturabhangigen Parameter und bei y handelt es ich
um die spezifische freie Grenzflachenenergie der Kérner. Die Gleichung 15 zeigt, dass die
Grenzflachenenergie pro Volumeneinheit die treibende Kraft fir das Kornwachstum darstellt.
K' wird auch als M bezeichnet, wobei es sich hierbei um die ,Mobilitdt" der Korngrenzen

handelt.

K'=M:M0*e_R&T (16)

Gleichung 17 spiegelt das Konzept wider, wonach die freie Oberflachenenergie pro
Volumeneinheit die Hauptursache fiir das Kornwachstum darstellt. Die Gleichung beschreibt
den Zusammenhang zwischen Antriebskraft und Geschwindigkeit. Dabei bezeichnet V die
Korngrenzen Geschwindigkeit, M ist die Mobilitdt der Grenzflache und P die treibende
Nettokraft fir das Kornwachstum [1].

V =M * (AP)™ (17)
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4.5 Ausscheidungsinduzierte Pinning-Effekt von Sekundarphasen
»oecond phase precipitation pinning effect*

Der Triebkraft eines nicht idealen Systems mit wachsenden Kérnern wirken Kréfte
entgegen. Eine dieser Kréfte ist die Zener Pinning-Kraft. Diese wird aktiviert, wenn eine
bewegliche Korngrenze auf eine Ausscheidung eines 2. Phasenpartikels trifft. Dadurch wird
die Bewegungsgeschwindigkeit der Korngrenze herabgesetzt, bzw. die Bewegung der
Korngrenze komplett unterbunden. Von Zener [20] wird der Pinning-Effekt als ein Pinning-
Druck beschrieben, welchen die Partikel auf die Korngrenzen ausiben und aufgrund der
Krimmung der Korngrenzen gegen den treibenden Druck des Kornwachstums wirkt. Wenn
die AustenitkorngréBe den kritischen maximalen Kornradius (R¢) erreicht, kommt es zur
vollstandigen Hemmung des normale Kornwachstum.

_ A (18)

R 3x*f

Wobei r der Radius der Teilchen ist und f der Volumenanteil.

Durch die Zener-Grenze wird der kritischen Kornradius angegeben, bei dem das Korn weder
wachst noch schrumpft. Gleichung 18 zeigt auf, dass in Materialen mit Ausscheidungen durch
die Reduktion der AusscheidungsgréBe und/oder Erhéhung der Volumenfraktion der
Ausscheidungen das Kornwachstum abnimmt, wie dies bei mikrolegierten Stéhlen der Fall ist
[21]. In mikrolegierten Stéhlen werden Partikel wie TiN und AIN fir die Kontrolle der Korngré3e
eingesetzt, da sie einen sehr groBen Pinning-Effekt besitzen [22]. Der Pinning-Effekt wird in
der Abbildung 4-4 schematisch dargestellt.
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Abbildung 4-4: Pinning von Korngrenzen durch sphérisches Partikel [20]

4.6 Auswirkung von Fremdatomen auf die
Austenitkorngrenzenmobilitat

Durch die Seigerung von Atomen an die Korngrenzen kann die Beweglichkeit dieser
drastisch verringert werden. Lucke und Detert [23] beobachteten diesen Effekt in ihrer Arbeit.
Die Experimente zeigten, dass durch die Zugabe von 0,01 wt.-% Mn oder Fe zu hochreinem
Al die Rekristallisationsrate um viele GréBenordnungen reduziert wurde. Aus dieser
Beobachtung schlossen sie darauf, dass es zwischen den gelésten Atomen und den bewegten
Korngrenzen eine Wechselwirkung geben muss. Sind die Korngrenzen mit Fremdatomen
belegt und die Korngrenze bewegt sich, dann muss die Korngrenze tber die Fremdatome
migrieren. Jedoch besitzen die Fremdatome das Bestreben die Korngrenzen durch Diffusion
wieder zu erreichen, um die elastische Verzerrungsenergie zu verringern. Dieser
geschwindigkeitsabhangige Effekt Ubt eine rluckireibende Kraft auf die Korngrenze aus und
wird zumeist als ,Solute-Drag-Effekt” bezeichnet. Abbildung 4-5 zeigt eine schematische
Darstellung des Solute-Drag-Effektes [24].
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Abbildung 4-5: Schematische Darstellung des Solute-Drag-Effektes

Das Kornwachstum wird durch die gel6sten Atome behindert. Wie stark die Behinderung
der Korngenzenbewegung ist, hdngt von der Wechselwirkung der Atome mit der Korngrenze
und dem Verhaltnis der Diffusionsgeschwindigkeit der gelésten Atome zur
Korngrenzengeschwindigkeit ab. Bei geringen Geschwindigkeiten bremsen schwer
diffundierende Atome das Kornwachstum starker als bei hohen Geschwindigkeiten wo es
genau umgekehrt ist. Abbildung 4-6 zeigt die Korngrenzgeschwindigkeit als Funktion der
Triebkraft. Bereich I: Diffusionskontrolliert, bedeutet, dass bei steigernder Triebkraft die
Korngrenzenmobilitat nicht ideal linear mit verandert. Bereich ll: Eine Kombination aus den
Effekten aus Bereich | und einem kritischen Wendepunkt. Bei diesem Wendepunkt kommt es
zu einem Knick in der Verdnderung der Korngrenzgeschwindigkeit. Erreicht die Triebkraft
einen kritischen Wert, kénnen sich die Korngrenze von den geseigerten Atomen losreiB3en.
Dies hat zur Folge, dass es zu einem sprunghaften Anstieg der Korngrenzgeschwindigkeit
kommt. Bereich Ill: Die Korngrenzen werden von der Rickhaltekraft der geseigerten Atome
nicht mehr beeinflusst. Die treibende Kraft fir das Kornwachstum kann aufgrund einer
durchschnittlich sehr groBen KorngréBe klein sein. Gleichung 15 zeigt, dass die Triebkraft far
das Kornwachstum (y/D) ist und somit mit zunehmender KorngréBe die Triebkraft fir das
Kornwachstum abnimmt. Dies hat zur Folge, dass somit das Wachstum nach Bereich |
stattfindet. Bei sehr feinem Geflge ist die Triebkraft fir das Kornwachstum oft héher, dadurch
kénnen sich die Korngrenzen von den Fremdatomen losreiBen und es kommt zum
Kornwachstum nach Bereich Ill. Bei Gefligen mit unterschiedlichen KorngréBen kann es
vorkommen, dass die groBeren Kdérner wachsen und die kleineren am Wachstum gehindert

werden und es zu abnormalen Kornwachstum kommt [25],[26].
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Abbildung 4-6: Einfluss des Solute-Drag-Effektes auf die Korngrenzgeschwindigkeit [25]

4.7 Austenitkornwachstum

Es gibt unterschiedliche Einflussfaktoren auf das AGG. Die wichtigsten Einflussfaktoren
sind, die chemische Zusammensetzung, Temperaturfilhrung, Temperaturgradienten,
Erstarrungsparameter, nicht metallische Einschlisse, Umformgrade und die Textur. Bei der
chemischen Zusammensetzung sind vor allem Fremdatome von Bedeutung welche dazu
neigen an den Korngrenzen zu seigern. Diese Fremdatome kénnen zum Beispiel C, Si, Mn,
P, S, N and Nb und viele weite sein [27]. Dadurch kommt es zum zuvor beschrieben Solute-
Drag-Effekt. Da der Solute-Drag-Effekt ein Temperaturabhangiger Effekt ist steigt das
Kornwachstum mit zunehmender Temperatur. Partikel kénnen durch den zuvor beschrieben
Pinning Effekt den gréBten Einfluss auf das Kornwachstum austiben, sodass durch eine hohe
Anzahl von feinen Ausscheidungen das Kornwachstum komplett unterdriickt werden kann. Bei
den Ausscheidungen kann es sich zum Beispiel um TiN handeln [27]. Deshalb werden
Mikrolegierungselemente auch so erfolgreich bei der Steuerung der KorngréBe eingesetzt. Die
Triebkraft fir das Kornwachstum kann aber auch bei Metallen mit einer starken Textur
herabsetzt werden. Der Grund dafir ist die hohe Anzahl an niederenergetischen Korngrenzen
[12],[27]-[32]. Beim Kornwachstum kann auch noch zwischen normalen und abnormalen
Kornwachstum unterschieden werden. Kommt es zu normalem Kornwachstum, dann resultiert
das in einer logarithmischen Normalverteilung der Koérner. Hingegen spricht am von
abnormalem Kornwachstum, wenn die KorngréBenverteilung ungleichmaBig (binomialverteilt)

ist und es massive GréBenunterschiede der einzelnen Kérner gibt [1],[31],[33].
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4.8 Methoden zur Messung des Austenitkornwachstums

Die Erfassung der Entwicklung der Korngré3e erfordert die Bestimmung eines Mittelwerts,
der die Matrix in mehreren Zeitabschnitten reprasentiert. Oftmals erfolgt die Bestimmung der
KorngréBe des Austenits durch metallographische Verfahren, gefolgt von optischer oder
Elektronenmikroskopie zur anschlieBenden quantitativen Analyse. Um das Kornwachstum
Uber die einen langeren Zeitraum beobachten zu kdnnen, werden haufig in-situ-Methoden
verwendet. Im Folgenden wird ein kurzer Uberblick tiber die Messmethoden geliefert. Wobei
der Fokus auf der Hochtemperatur-Laser-Scanning-Konfokalmikroskopie (Kapitel 4.10.5) und
dem Digitalmikroskop (Kapitel 4.9.1) liegt, da in dieser Arbeit diese Methoden zur Bestimmung
des Austenitkornwachstums genutzt wurden [1].

4.9 Ex-situ Methoden

Gangige in der Stahlforschung angewendete ex-situ- oder indirekte Messmethoden
beinhalten die Bestimmung der vorherigen AustenitkorngréBBe bei Raumtemperatur durch
chemisches Atzen, um das vorherige Korngrenzennetzwerk sichtbar zu machen.
AnschlieBend wird das untersuchte Material auf die gewlnschte Temperatur erhitzt, fir eine
definierte Zeit gehalten und dann auf Raumtemperatur abgeschreckt, um die
Austenitkornstruktur zu erhalten. Die Korngrenzen werden durch klassische metallografische
Verfahren, einschlieBlich Trennen, Schleifen, Polieren und chemisches Atzen, freigelegt, um
das Gefuge zu bestimmen. Obwohl dieses etablierte Verfahren zuverldssige Ergebnisse
liefert, weist es einige Nachteile auf [1],[34],[35]:

o Die Effektivitat des chemischen Atzens zur Freilegung der Korngrenzen hangt stark
von der Stahlzusammensetzung ab. Insbesondere bei Stadhlen mit niedrigem
Kohlenstoffgehalt sind die Ergebnisse oft unzureichend.

e Selbst wenn die Korngrenzen sichtbar sind, kdnnen Schwierigkeiten bei der klaren
Abgrenzung zu Fehlern bei der Messung fiihren, da die Genauigkeit stark von der
Klarheit der Korngrenzen abhangt.

o Zeitaufgel6ste Messungen erfordern einen erheblichen Aufwand an Proben,
Experimenten und metallografischen Verfahren, was zu einem arbeitsintensiven
Prozess fihrt.

e Informationen (ber das Austenitkornwachstum zwischen den Messzeitpunkien

werden nicht berlcksichtigt.
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Diese Schwierigkeiten haben die Nachfrage nach alternativen In-situ- oder direkten
Kornwachstumsmessverfahren erhéht, die Anderungen der KorngréBe wahrend der
Waérmebehandlung beobachten kénnen [1].

4.9.1 Digitalmikroskop (DM)

Das Digitalmikroskop (DM) wird verwendet, um nach gezielter Erwarmung einer Probe die
EndkorngréBe des Austenits zu bestimmen, ohne dass eine chemische Atzung erforderlich ist.
Die Proben missen zuvor durch klassische metallografische Verfahren, einschlieBlich
Trennen, Schleifen und Polieren, vorbereitet werden. Nachdem die Probe auf die gewlinschte
Temperatur erhitzt und flr eine festgelegte Zeit gehalten wurde, wird sie abgekihlt. Durch den
thermischen Atzeffekt (siche Kapitel 4.10.5.1) werden die Austenitkdrner sichtbar, und
Aufnahmen der Probenoberflache kénnen mit dem DM gemacht werden. Dabei werden
Serienaufnahmen gemacht und automatisch vom Digitalmikroskop zusammengesetzt, was zu
Bildern mit hoher Auflésung fihrt. Diese Methode ermdglicht die Betrachtung der gesamten
Probenoberflache und ermdéglicht somit eine préazisere Bestimmung der Endkorngréf3e.

In dieser Arbeit wurde das Digitalmikroskop (DM) auch als ex-situ Methode genutzt, um die
AustenitkorngréBe nach den HT-LSCM-Versuchen (siehe Kapitel 6.3) zu bestimmen. Dadurch

war keine Erwarmung der Probe mehr erforderlich.

4.10In-situ Methoden

Die Vorzuge einer in-situ Methode im Vergleich zu ex-situ Verfahren sind offenkundig: Die
Messung ist nicht von der Wirksamkeit eines chemischen Atzmittels abhangig, was ihre
Anwendbarkeit auf Materialien erweitert, bei denen herkémmliche Verfahren versagen
kénnten. Das Kornwachstum wird wahrend des Prozesses beobachtet, was potenzielle
Probleme mit dem Aufheizen oder Abkihlen umgeht. Des Weiteren ermdglicht es,
Kornwachstumskurven fir einen spezifischen thermischen Zyklus in einem einzigen
Durchgang zu erfassen. Durch die kontinuierliche Beobachtung desselben Teils oder
Volumens der Probe wird das Verstandnis der Kornwachstumskinetik im Vergleich zu Daten
aus verschiedenen Proben und GlUhversuchen weiter verbessert. In den vergangenen
Jahrzehnten wurden verschiedene in-situ Methoden in der Materialforschung entwickelt, die
sich hinsichtlich ihres Ansatzes zur Datenerfassung, der anwendbaren Heiz- und Kihlraten,
der Datenerfassungsraten und der statistischen Auswertung der Ergebnisse unterscheiden.

Im Weiteren werden die am haufigsten verwendeten Methoden kurz erlautert [1].
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4.10.1 Echtzeit- Rontgendiffraktometer (XRD)

Die Echtzeit-Réntgendiffraktometrie ermdglicht die Analyse von Bragg-Peaks in
Rdéntgendiffraktogrammen wéhrend des Glihens in-situ. Diese Peaks liefern Informationen
uber die Mikrostruktur der Probe, einschlielich Winkelposition, Intensitat und Linienbreite, die
auf die KorngréBe und -verteilung schlieBen lassen. Kleine Koérner verursachen eine
Verbreiterung der Peaks. Synchrotronquellen bieten die hdchste Auflésung fir die
Datenerfassung, jedoch ist die Methode aufgrund ihres breiten Anwendungsspektrums mit
hohem experimentellem Aufwand und Kosten verbunden. Fehler kénnen bei der Umwandlung
der Peaks in KorngréBeninformationen auftreten, z. B. durch Stapelfehler [1],[36].

4.10.2 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie ermoglicht hochauflésende
Materialbeobachtungen auf atomarer Ebene, besonders in Bezug auf das Kornwachstum
wahrend der Warmebehandlung. Allerdings sind die Erwdrmungs- und AbkuUhlungsraten
begrenzt, und die Probenvorbereitung erfordert dinnere Materialschichten, was die
Anwendung auf grobkérnige Materialien einschrankt. Trotz der potenziellen chemischen
Auflésung und zusétzlicher Einblicke in Kornwachstum und andere Gefligemerkmale wird die
Methode aufgrund hoher Kosten und aufwendiger Probenvorbereitung in der Stahlforschung
nicht haufig fir dynamische Kornwachstumsbeobachtungen verwendet [1].

4.10.3 Elektronenriickstreubeugung (EBSD)

Die in-situ Elektronenrickstreubeugung (EBSD) ist eine etablierte Methode zur
Untersuchung des Kornwachstums von Stahlproben unter hohen Temperaturen. Hierbei wird
die Oberflache der Probe schrittweise von einem Elektronenstrahl abgetastet, wodurch
Phasen und kristallografische Orientierungen anhand der Beugungsmuster bestimmt werden
kénnen. Diese Informationen werden genutzt, um detaillierte Karten des Mikrogefliges der
Probe zu erstellen. Im Gegensatz zu konventionellen Methoden zur Beurteilung von
Korngrenzen, die auf subjektiven Einschatzungen beruhen, bietet die EBSD Messung eine
objektive Bewertung. Allerdings berticksichtigt die EBSD Methode nur die oberflachennahen
Kérner, da die gebeugten Elektronen nur aus den oberen 10-20 um der Probe austreten
kénnen. Untersuchungen haben gezeigt, dass Oberflacheneffekte keinen signifikanten
Einfluss auf die beobachteten Verdanderungen haben. Die Erwarmung erfolgt Ublicherweise
durch Widerstandsheizung, was die Aufheiz- und Abkuhlraten des Systems begrenzt. Trotz
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dieser Einschréankungen bietet die EBSD Methode wertvolle Einblicke in das Kornwachstum
von Stahlproben bei hohen Temperaturen [1],[37].

4.10.4 Laser-Ultraschall

Die Laser-Ultraschalltechnik basiert auf der Erzeugung und Erfassung von Ultraschallwellen
mithilfe eines Lasers. Diese Wellen durchlaufen das Material, interagieren mit seiner
Mikrostruktur und liefern Informationen Uber Geschwindigkeit und Dampfung des
Ultraschallimpulses, was spezifische Materialinformationen bietet. Die
Kornwachstumsinformation wird aus der Dampfung abgeleitet, die von der Streuung an der
Mikrostruktur, insbesondere den Kdérnern, abhangt. Zur Dampfungsnormierung wird das
Signal einer feinkdrnigen Referenzprobe verwendet. Die Methode zeigt gute Ubereinstimmung
mit standardmaBigen metallografischen KorngréBenbestimmungen. Ein Vorteil ist die
Méglichkeit, die Laser-Ultraschalltechnik mit verschiedenen Geraten zu koppeln, um das
Kornwachstum wahrend des Aufheizens, Abklhlens und der Verformung zu beobachten. Die
hohe Datenerfassungsrate ermdglicht eine ausgezeichnete Zeitauflésung fur die detaillierte
Bestimmung der Rekristallisation. Insgesamt hat die Laser-Ultraschalltechnik gro3es Potenzial
in der Stahlforschung, erfordert jedoch betrachtlichen Kalibrierungsaufwand und kann in
Systemen mit ungleichmaBigen Verteilungen an ihre Grenzen sto3en [1],[38].

4.10.5 Hochtemperatur-Laser-Scanning-Konfokalmikroskopie (HT-LSCM)

Das Hochtemperatur-Laser-Scanning-Konfokalmikroskopie (HT-LSCM) ermdglicht eine in-
situ Untersuchung des  Austenitkornwachstums. Das bedeutet, dass das
Austenitkornwachstum in Echtzeit beobachtet werden kann. Die Methodik umfasst
Referenzieren mittels Thermoelements, um eine genaue Temperaturkontrolle zu
gewahrleisten. Dies muss vor jeder Versuchsserie durchgefihrt werden. Der Aufbau des HT-
LSCM kann grundsétzlich in zwei Teile geteilt werden. Die zwei wichtigsten Hauptteile sind die
Hochtemperaturkammer und der HeNe-Laser. Wobei der HeNe-Laser als
Lichtquelle/Detektorsystem dient und durch eine Lochblende gekoppelt ist. Die Oberflache der
zu untersuchenden Probe wird durch den HeNe-Laserstrahl mit einer Wellenlange von 405 nm
abgetastet, um ein zweidimensionales Bild zu erzeugen. Fir die Fokussierung des Lasers auf
die Probenoberflache wird eine Polarisationsplatte und eine Objektivlinse verwendet. Der
auftreffende Laser wird von der Probenoberflache reflektiert und durch eine Linse auf den
Detektor fokussiert, welcher hinter einer konfokalen Lochblende liegt. Durch die Lochblende
kann nur das von der Brennebene einfallende Licht hindurchtreten. Dadurch entsteht ein sehr
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dunner optischer Bereich, welcher eine sehr gute Tiefenaufldésung erméglicht. Dadurch ist es
einfach Vertiefungen oder Erhebungen auf der Probenoberflache zu erkennen. Ein weiterer
Vorteil dieser Untersuchung ist, dass auch bei hohen Temperaturen ein hochauflésendes Bild
erzeugt werden kann, da die Warmestrahlung scharf geblockt wird. In einem
Bildgebungssystem werden die Bilder, welche durch Scannen der Probe erzeugt werden,
gespeichert und kdnnen spater wiedergegeben werden. Die maximale Bildrate betragt 60 Hz,
wodurch  auch  schnelle Ereignisse gut beobachtet werden kdnnen. Die
Hochtemperaturkammer, in welcher die Erwarmung der Probe stattfindet, besitzt eine
ellipsenartige Form. In dem Ofen bildet der Probenhalter den oberen Brennpunkt und die 1,5-
kW-Halogenlampe den unteren Brennpunkt. Die Halogenlampe ist fir die Erwdarmung der
Probe verantwortlich. Damit das emittierte Infrarotlicht auch gut von der Innenseite des Ofens
reflektiert, wird ist diese mit einer Goldschicht versehen, welche eine gelichmaBige Erwarmung
der Probe garantiert. Wobei die maximale Heizrate bei 20 °C/s liegt und die Kihlrate ist auf 10
°C/s beschrankt. Bei niedrigen Temperaturen (>600 °C) wird die Kihlrate durch die
Warmekapazitat des Probenhalters vermindert. Abbildung 4-7 zeigt den Aufbau des HT-
LSCM.
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Abbildung 4-7: Querschnitt durch den den Infrarotheizofen (linkeSeite) und Schnitt durch den

Probenhalter mit Position des Thermoelementes (rechte Seite) [39]

Der Effekt, welcher eine in-situ Beobachtung der AGG im HT-LSCM ermdglicht, ist der
thermische Atzeffekt. In Kapitel 4.10.5.1 wird naher darauf eingegangen.
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4.10.5.1 Thermischer Atzeffekt

Der thermische Atzeffekt wurde von W. W. Mullins 1956 [40] im Detail beschrieben.
Aufgrund dieses Effektes bildet sich bei der Erhdhung der Temperatur eine Rille entlang der
Korngrenzen auf der polierten Stahloberflache. Durch die Erhdhung der Temperatur wird die
Diffusion an den Grenzflachen der Kdrner in Richtung der Oberflache gesteigert. Dies flhrt zu
der Bildung der Rillen an den Schnittpunkten der Korngrenzen und der freien Oberflache. Die
Rillen kdnnen sowohl an stationaren sowie an beweglichen Korngrenzen entstehen. Dadurch
ist es mdglich, das Kornwachstum zu beobachten [1],[39],[41]. In der Abbildung 4-8 ist eine
stationare Rille dargestellt, welche mit derselben Geschwindigkeit wie die darunter liegende
Korngrenze wandert [41].

Korngrenzen Bewegung

Freie Oberflache
(vor der Rillenbildung)

Freie Oberflache

Korngrenze

Abbildung 4-8: Stationare thermische Rille, welche an einer freien Oberflache durch eine sich
bewegende Korngrenze gebildet wird. ©c¢ ist der kritische Korngrenzwinkel [41].

Die thermischen Rillen, die sich am Schnittpunkt von Korngrenze und Oberflache bilden,
werden auch als Hindernis fir die bewegten Korngrenzen angesehen. Der Grund daflr wird
durch die Bedingungen einer stationédren Rille deutlich welche in Abbildung 4-9 ersichtlich
sind. Durch die Verschiebung der Korngrenze um dx muss die Korngrenzenlange um 2dy
verlangert werde, wodurch die Energie des Systems ansteigt [1],[42].
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7 \—

Abbildung 4-9:Bildung einer thermischen Rille und die Bedingungen an der Schnittstelle zwischen

Korngrenze und Oberflache [42].

Aufgrund der Zunahme der Korngrenzldnge und der Beziehung zwischen der
Oberflachenenergie der freien Oberfliche ys und der Korngrenze y kann die
Nettowiderstandskraft Pg nach Gleichung 19 berechnet werden.

(19)

mit den Annahmen, 2ys cos6/2 = y und sin 6/2= 1, da 0 in der Nahe von T liegt.

Ist der Korndurchmesser gréBer als die Probendicke, so wirde die Korngrenzen der
einzelnen Kérner auf beiden Seiten der Probe von der Oberflache geschnitten werden. Folglich
wirde sich auf beiden Seiten entlang derselben Korngrenze eine Rille bilden, wodurch die
Widerstandskraft Pg doppelt so hoch wére [1],[42].

Wahrend des Kornwachstum kommt es zur Bewegung der Korngrenze und der Rille.
Abbildung 4-10 zeigt, wie Bewegungen stattfinden. Die thermische Rille wirkt als Hindernis
fur die Bewegung der Korngrenze an der Oberflache. Allerdings hangt der Widerstand der Rille
vom Winkel 8 zwischen der Normalen zur freien Oberflache und der thermischen Rille ab.
Damit die Korngrenze sich von der verankerten Rille 16sen kann, muss sie ihre spezifische
Oberflache vergréBern, wenn der Winkel 8 < O¢ ist. 8¢ wird als kritischer Korngrenzwinkel
bezeichnet. Wenn 8 2 B¢, kann sich die Korngrenze von der Rille I6sen. Dabei verkilrzt sich
die Lange der Korngrenze und somit auch ihre Energie. Die Korngrenze bewegt sich dabei mit
hoher Geschwindigkeit weiter. Nach dieser schnellen Bewegung stellt sich an der Grenzflache
wieder ein Gleichgewicht ein. Eine neue Rille bildet sich, und die Bewegung der Korngrenze
wird verhindert, bis der Winkel 8 wieder 8¢ Ubersteigt [1],[42].
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Thermal Groove

Free surface

Abbildung 4-10: Gleichgewicht der Krafte aufgrund von Oberflaichen- und Korngrenzenspannung
[11,[42].

Wahrend dem HT-LSCM Versuch kénnen Anderungen in der Korngrenzgeschwindigkeit
sogenannte Geisterspuren hinterlassen. Abbildung 4-11 zeigen einen solchen Vorgang.
Abbildung 4-11 a zeigt das Ausgangskorn, wobei angenommen wird, dass im Inneren die
Korngrenze gekippt ist und sich noch nicht von der Rille I6sen konnte. In Abbildung 4-11 b ist
der Vorgang der schnellen Bewegung der Korngrenze dargestellt. Die Korngrenze konnte sich
von der Rille 16sen, da der Winkel 8 2 8¢ ist. Abbildung 4-11 ¢ zeigt, die Bildung einer neuen
Rille an der Stelle, an der die Korngrenze von der Oberflache geschnitten wird. Die alte
Vertiefung ist noch sichtbar und wird durch Diffusion ausgeldscht [1].
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Abbildung 4-11: Gekoppelte Bewegung der Korngrenze im Grundmaterial und die damit
verbundene thermische Rille an der Probenoberflache [1].
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5 Relevanz der AustenitkorngroBe in der

Stahlerzeugung

Schon lange ist bekannt, dass die Prozess- und Materialeigenschaften bei der Produktion
durch die AustenitkorngréBe maBgeblich beeinflusst werden. Das AGG beginnt beim
StranggieBen sehr rasch nach der Erstarrung und durch die hohen Temperaturen bei diesem
Prozess wirkt eine hohe Triebkraft auf das Kornwachstum. Dies kann dazu flhren, dass die
Austenitkdrner eine GroBe von mehreren Millimetern erreichen kénnen. Jedoch wirken sich
groBe Austenitkdrner nachteilig auf die Oberflachen- und Innenqualitdt der Bramme aus
[33],[43].

Die KorngréBe besitzt einen groBen Einfluss auf das Kriechverhalten von Metallen. In der
Richtzone beim StranggieBen bewegt sich der Dehnratenbereich innerhalb der
Kriechbedingungen. Ein Grund, warum der KorngréBe lange Zeit zu wenig Aufmerksamkeit
geschenkt wurde, ist darauf zurtickzuflhren, dass es schwierig ist eine Parametrisierung der
einzelnen Einflussfaktoren zu erschaffen. In Kriechstudien konnte aber festgestellt werden,
dass mit abnehmender KorngréB3e die Hochtemperaturduktilitdt zunimmt [44],[45].

Handelt es sich beim Versagen des Werkstoffes nicht um intergranulares Versagen, dann
wird das Risswachstum durch folgende Punkte durch die KorngréBe beeinflusst:

e Die Spannungskonzentration in der Rissspitze wird durch das Riss-Seitenverhaltnis
gesteuert. Bei feinkdrnigen Materialen nimmt dieses Verhaltnis ab, wodurch auf

diese Weise die Ausbreitung des Risses erschwert wird [46].
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¢ Kleine Risse welche durch das Gleiten durch Trippelpunkte entstehen werden an der
Ausbreitung gehindert [46].

o Die spezifische Korngrenzflache steigt mit abnehmender KorngréBe. Dadurch sinkt
die Ausscheidungsdichte an den Korngrenzen, wenn der Volumenanteil der
Ausscheidungen konstant bleibt [45].

e Durch die Erhéhung der Anzahl der Keimstellen an den Korngrenzen wird die
kritische Dehnung flr die dynamische Rekristallisation herabgesetzt. Dies ermdglich
eine Erhéhung der Duktilitdt durch Korngrenzwanderung [44].

All diese positiven Effekte werden aber durch die negativen Effekte aufgewogen. Da in
diesem Dehnungsbereich eher das Kriechen dominiert und die Diffusion entlang der
Korngrenzen schneller ist als die Volumendiffusion.

Daten zum Thema ,Einfluss der Korngré3e auf die Querrissbildung“ existieren und decken
aber nur den fur das StranggieBen relevanten Bereich ab (0.5-5 mm). Ein grobes Austenitkorn
steht dabei mit Querrissen in Verbindung. Durch die gezielte Erhdhung der
Abkuhlgeschwindigkeit in der sekundéaren Kihlzone kann ein feineres Austenitkorn erzielt
werden und somit die Rissneigung reduziert werden [44].

Nach dem StranggieBBen werden die gegossenen Produkte weiterverarbeitet. Dabei wird bei
einer moglichen Warmebehandlung auf das AGG geachtet und versucht dieses méglichst klein
zu halten [47]. Beim Warmwalzen spielt das AGG eine sehr wichtige Rolle. Durch die
AustenitkorngréBe nach dem Walzprozess wird die endgultige Ferrritkorngré3e bestimmt.
Somit kdnnen auch die mechanischen Eigenschaften, welche mit der Korngrée in Verbindung
stehen, wie zum Beispiel die Zahigkeit und die Festigkeit positiv beeinflusst werden [30].

Auch bei der Weiterverarbeitung des Stahls ist das AGG in der Warmeeinflusszone beim
SchweiBen von Bedeutung. Der Grund dafir liegt darin, dass die Kinetik der
Phasenumwandlung wahrend des Abkihlens von der Austenitkorngré3e beeinflusst wird [48].
Abbildung 5-1 zeig schematisch das AGG in den unterschiedlichen Prozessschritten.
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Abbildung 5-1: Entwicklung des Korngefliges bei der Stahlherstellung und -verarbeitung: a)

Strangguss, b) Wiedererwarmung, c) Walzen und d) Schweif3en [1].

5.1 Ausscheidungen fur die Kontrolle der KorngroBe

Einer der effektivsten Methoden um das Kornwachstum von polykristallinen Materialien zu
verlangsamen oder einzufrieren ist gezielte einbringen von Ausscheidungen. Ausscheidungen
entstehen aufgrund ihrer thermodynamischen Stabilitdt und kdnnen durch thermische und
thermomechanische Behandlungen sowie Legierungsdesign beeinflusst werden. Die
Ausscheidungen stellen Hindernisse fur die Bewegung der Korngrenzen da, wie in Kapitel 4.5
beschrieben. Der dafir verantwortliche Effekt ist der sogenannte Pinning-Effekt. Aus diesem
Grund sind Ausscheidungen bei vielen Werkstoffen fiir die Korngré6Benkontrolle ein wichtiges
Thema. In den spaten 1950er Jahren wurden mikrolegierte Stahle eingeflhrt, eine neuartige
Stahlklasse, die sich durch ihre verbesserte Qualitéat auszeichnete. Ein wesentliches Merkmal
ihres Erfolgs war ihre feine Kornstruktur, die entweder wahrend des Herstellungsprozesses,
wie beispielsweise beim Warmwalzen, oder durch nachfolgende Behandlungen erreicht
wurde. Elemente wie Vanadium, Niob und Titan spielten dabei eine wichtige Rolle, da sie
Karbide und Nitride in Stahl bilden kénnen. Die Wirkung dieser Kornverfeinerungszusatze
hangt von der Bildung von Nitriden, Karbiden oder Carbonitriden ab [2],[49].

5.1.1 Niob im Stahl

In den letzten Jahren wurde an der Anwendung von Niob im Stahl immer weiter geforscht,
sodass es heute viele Stahle gibt, welche die Vorteile dieses Legierungselements nutzen. Niob
(Nb) ist auch eine wichtiges Legierungselement flir hochfeste Mehrphasenstéhle [34]. Nb als
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Legierungselement bringt gewisse Vorteile mit sich. So kann durch die gezielte Zugabe das
Geflige in high-strength low-alloy (HSLA) Stahlen verbessert werden. Dabei muss allerding
unterschieden werden, in welcher Form Nb vorliegt.

Liegt Nb gel6st vor, so férdert es die Bildung von Bainit. Dieser besitzt eine hohe Festigkeit.
Hingegen férdern Nb-reiche Phasen die Bildung von intragranularem Ferrit und dieser besitzt
eine hohe Zahigkeit und Plastizitat. Durch gezielte Anderung des Legierungsgehalts und
Einstellung in welcher Form Nb vorliegt, kann das Verhaltnis der beiden Phasen verandert
werden. Dadurch ist es mdglich eine ideale Kombination aus Zahigkeit und Festigkeit zu
erzielen [50].

Die Karbide und Nitride der Mikrolegierungselemente Niob, Titan und Vanadium haben alle
eine kubisch-flachenzentrierte Kristallstruktur (kfz) und ahnliche Gitterparameter. Aufgrund
dieser strukturellen Ahnlichkeiten Uiberrascht es nicht, dass sie eine umfassende gegenseitige
Léslichkeit aufweisen, was bedeutet, dass sie in der Lage sind, komplexe Carbonitride zu
bilden. In Stahlen sind sowohl Kohlenstoff als auch Stickstoff vorhanden. Daher kann die
Zugabe des einzigen Mikrolegierungszusatzes Niob sowohl mit Kohlenstoff als auch mit
Stickstoff reagieren, um Niobcarbonitrid (Nb(C,N)) zu bilden [2]. Liegt Nb nicht geldst vor
sondern in Form einer Ausscheidung wie Nb(C,N) kommt es dadurch zu einer Verbesserung
der Festigkeit. Die Prozessparameter der thermomechanischen Behandlung und des Gluhens
kénnen so eingestellt werden, dass die Ausscheidung von Nb(C,N) in Ferrit oder Bainit
geférdert wird [50].

Abbildung 5-2 =zeigt die Temperaturabhangigkeit des gelésten Nb-Gehalts im
Gleichgewicht mit Nb(C,N) in einem Stahl mit der angegebenen Zusammensetzung (0,1 wt.-
% C, 0,005 wt.-% N, 0,03 wt.-% Nb). Der Gehalt des gelésten Niobs steigt von etwa 0,003 wt.-
% bei 900°C auf 0,029 wt.-% bei 1100°C an. Hinsichtlich der Kornfeinung ist jedoch besonders
relevant, dass der Gehalt des Nb(C,N) in diesem Temperaturbereich von 0,027 wt.-% auf 0,00
wt.-% abnimmt. Abbildung 5-2 zeigt, dass sich das Nb(C,N) bei einer Temperatur von etwa
1105°C vollstandig aufldsen wirde. Eine Verringerung des Anteils an Nb(C,N) hatte deutliche
Auswirkungen auf die Kontrolle der KorngréBe. Der Anteil an Nb(C,N) hangt natdrlich von den
Gehalten an Kohlenstoff, Stickstoff und Niob ab. Eine Erhéhung eines dieser Stoffe wiirde die
Menge an Carbonitrid oder die Temperatur, bei der es sich vollstandig auflést, erhéhen [2].
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Abbildung 5-2: Auswirkung der Temperatur auf den Gehalt an geléstem Niob in einem Stahl mit
0,1 wt.-%C-0,005 wt.-%N-0,03 wt.-%Nb [2].

Der letzte Effekt auf den naher eingegangen wird ist der Kornfeinungseffekt. Die
Verringerung der KorngréBe ist die einzige Mdglichkeit die Festigkeit und zugleich die
Zahigkeit zu erhéhen. Nb kann beim Austenitisierungsprozess das Kornwachstum hemmen
und die Temperatur, ab der es zur Vergréberung der Austenitkérner kommt, erhéhen. So
konnte Yuan et al [51] feststellen, dass durch die Erhéhung des Nb-Gehaltes die
AustenitkorngréBe von 248 auf 69 um bei gleicher Austenitisierungstemperatur und Zeit
gesenkt werden konnte. Das Ergebnis ist in der Abbildung 5-3 grafisch dargestellt [50].
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Abbildung 5-3: Veranderung der Austenitkorngré3e mit zunehmendem Nb-Gehalt [51].
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Der gelaufigere Einsatz fir Niob ist allerdings durch die Bildung von Ausscheidung in der
Form von Nb(C,N) und deren Auswirkungen auf das AGG zuriickzufiihren. Kommt es aber
zum Auflésen der Nb(C,N) Ausscheidungen, ist mit einer starken Zunahme der Korngréi3e zu
rechen. Zhang et al [52] konnten in ihrer Forschung feststellen, dass es zu einem starken
Anstieg des Kornwachstums kommt, wenn Warmebehandlungen mit Temperaturen Uber
1050°C durchgefuhrt wurden. Der Grund dafir liegt darin, dass sich ab dieser Temperatur die
Nb(C,N) Ausscheidungen der untersuchten Legierung auflésen. Abbildung 5-4 stellt die
Resultate dieser Untersuchung grafisch dar.
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Abbildung 5-4: Veranderung der AustenitkorngréBe mit zunehmender Temperatur [52].

Aber auch im gelésten Zustand kann Nb das AGG durch den Solute-Drag-Effekt
beeinflussen. Da der Atomradius von Nb gréBer als jener von Fe ist verursacht die Lésung der
Nb Atome in der Matrix eine groBe Verzerrungsenergie und fihrt somit zu einem hohen
Seigerungspotenzial. In Untersuchungen konnte festgestellt werden, dass Nb bis zu einer
bestimmten Temperatur von ungefahr 1230°C einen deutlichen Effekt auf das AGG aufweist
[50]. Mit zunehmender Temperatur sinkt die Konzentration der Nb Atome an den Korngrenzen
und die Mobilitdt oder auch grain boundary mobility (GBM) genannt nimmt zu.
Zusammenfassend lasst sich sagen, dass sowohl der Pinning-Effekt der Nb Ausscheidungen
als auch der Solute Drag Effekt der gelésten Nb Atome das AGG verringert. Jedoch ist die
Wirkung dieser Effekt nur bis zu gewissen Temperaturen gegeben. Dies kann eine plétzliche
Kornvergréberung zur Folge haben. Es kann auch zum abnormalen Kornwachstum kommen,

wodurch die Eigenschaften des Endproduktes negativ beeinflusst werden.

Nb hemmt die Rekristallisation von Austenit. Durch die gelésten Nb Atome und die Nb
Phasen wird die Bewegung der Korngrenzen und Fehlstellen behindert, wodurch die

Rekristallisation des Austenits gehemmt wird. Die Verformungsspannung im Austenit steigt
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dadurch. Diese Spannung dient als Triebkraft fur die Austenit/Ferrit Umwandlung, wodurch die
Keimbildungsrate von Ferrit gesteigert wird und somit ein feiner Ferrit entsteht. Xiao et al. [53]
kamen zu der Erkenntnis, dass bei der dynamischen Rekristallisation die gelésten Nb Atome
eine hdhere Wirkung besitzen. Bei der statischen Rekristallisation jedoch die Nb Phasen einen
starkeren Effekt aufweisen [50].

5.1.2 Stickstoff im Stahl

Stickstoff (N) als Legierungselement gewinnt immer mehr an Bedeutung, vor allem bei
korrosionsbestandigen Stahlen. Jedoch ist die ist die Léslichkeit von N in flissigen Fe- und
Fe-Basis-Legierungen begrenzt. So liegt die Léslichkeit von N in flissigen Fe bei 0.045 %
(1600°C) unter atmospharischen Druck. Um einen héheren Stickstoffgehalt in der Schmelze
zu erzielen wurden spezielle Verfahren entwickelt, unter Beriicksichtigung des Sievert’schen
Quadratwurzelgesetz. Nach diesem Gesetz ist die Ldslichkeit von N in der Schmelze
proportional zur Quadratwurzel des Nz -Gasdrucks Uber der Schmelze. Durch die Erhéhung
des Gasdruckes oder durch Erhéhung der Konzentration kommt es demnach zu einer
Erhdhung des N-Gehalts in der Schmelze. Mdégliche Verfahren sind zum Beispiel das
Schmelzen unter heiBem isostatischen Druck (HIP) [54] und das Elektroschlacke-
Umschmelzen unter Druck (PESR). Dabei gibt es zwei Mechanismen welche fir das Legieren
mit N genutzt werden. Der erste Mechanismus ist die Aufnahme von N aus der Gasphase und
die Zweite Moglichkeit ist das Einbringen von stickstoffhaltigen Metallen oder Verbindungen
direkt in die Schmelze. Stédhle welche durch eine besondere Behandlung mehr Stickstoff
enthalten also unter normaler Atmosphare mdglich ist, sollten als ,stickstoffreich“ bezeichnet
werden. Bei den meisten austenitischen Stahlen liegt die Léslichkeitsgrenze unter
atmospharischen Druck bei 0.4 % N und bei ferritischen Stéhlen liegt die Grenze bei 0.08 %.
N bringt als Legierungselement auch einige Vorteile mit sich. So wirkt N als starkes
festigkeitssteigerndes Element in Mischkristallen, dadurch kann bei austenitischen Stahlen mit
hohem N-Gehalt um 200-350 % hbhere Streckgrenze festgestellt werden, im Gegensatz zu
austenitischen Standardsorten auf Kohlenstoffbasis. Im Vergleich zu herkédmmlichen
nichtrostenden Stahlen kann die Streckgrenze und Zugfestigkeit verbessert werden ohne
dabei die Zahigkeit zu verringern. Durch Kaltumformen kann die Streckgrenze noch weiter
erhdht werden. Jedoch kann es bei der Anwesenheit von starken Nitridbildnern wie V, Nb und
Ti zur Ausscheidung von CraN kommen, wodurch es zu einer nitridinduzierten Versprédung
kommen kann. Deshalb ist N als Verfestigungsmittel am wirksamsten im gelésten Zustand, da
sich die Nitride negativ auf Duktilitdt, Zugfestigkeit und Kerbschlagzahigkeit auswirken.
Weiters kann durch den austenitstabilisierenden Effekt von N die benétiget Ni-Menge fir die
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Erzeugung eines austenitschen Stahls reduziert werden. Ein weiterer Effekt ist, dass ein
erhdhter N-Gehalt sich auch positiv auf die Pitting Resistance Equivalent Number (PREN)
auswirkt und somit auf die Bestandigkeit gegeniber Lochfral3 verbessert wird [55]. Durch den
hohem Festigkeitsvorteil sind austenitische Werkstoffe mit héheren N-Gehalt fir viele
Anwendungen von Interesse, wie zum Beispiel Gehause fiir supraleitende Magnete und
hochfeste Bolzen [56].

Stasko R. et al konnten in den von Ihnen durchgefiihrten Untersuchungen feststellen, dass
der geldste Stickstoff im Austenit das AGG férdert, da die Aktivierungsenergie fiir das AGG

verringert wird [57].
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6 Experimenteller Teil

Ziel ist es, eine Basis fur zuklnftige Versuchsserien und Untersuchungen darzustellen im
Hinblick auf Nb(C,N) Ausscheidungen auf das Austenitkornwachstum durch die
Quantifizierung der KorngréBen, damit rickwirkend die Zener Pinning Krafte bestimmt und
experimentelle Daten fir ein mathematisches Modell generiert werden kénnen. Daflr wurden
Legierungen mit definierten  Stickstoff-, Niob- und Kohlenstoffgehalten mittels
Hochfrequenzschmelzanlage hergestellt. AnschlieBend wurde das AGG dieser Legierungen
experimentell im High Temperature Laser Scanning Confocal Microscope (HT-LSCM)

untersucht und ausgewertet.

In den folgenden Kapiteln wird das Vorgehen bei den praktischen Untersuchungen
beschrieben.

6.1 Legierungskonzept

Tabelle 6-1 zeigt die angestrebten Zusammensetzungen der Modelllegierungen fur die HT-
LSCM Versuche. Die Zusammensetzung wurde gewahlt, um Legierungen zu erhalten, welche
ein weites Spektrum von mdéglichen Legierungskonzepten abdecken. Die Nb-Gehalte wurden
so gewdhlt, dass die Unter- und Obergrenze der in der Stahlindustrie typischen Nb-Gehalte

abgedeckt sind.
Tabelle 6-1: Modelllegierungen fir die HTLSCM Untersuchung.

Proben Bezeichnung wt.-% Nb wt.-% C ppm N
Fe-1-60 0.08 0.15 60
Fe-1-80 0.08 0.15 80
Fe-1-120 0.08 0.15 120
Fe-2-60 0.02 0.15 60
Fe-2-80 0.02 0.15 80
Fe-2-120 0.02 0.15 120
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6.2 Herstellung der Proben

Die Modelllegierungen wurden an der Hochfrequenzschmelzanlage Linn High Therm
Lifumat-Met-3.3 (HFU) geschmolzen und gegossen. Diese Proben wurden anschlieBend
mittels optischer Funkenemissionsspektrometrie analysiert. Zusatzlich wurden aus den
Legierungen noch Proben mit 1g fiir die Messung mit dem LECO TC-436DR geschnitten. Nach
der Herstellung der Legierungen und der Bestimmung der Zusammensetzung wurden diese
in die fir die HTLSCM benétigte Dimensionen von 5x5x1.5 mm geschnitten. Die Proben
wurden daraufhin eingebettet, geschliffen und poliert. Auf die exakte Vorgehensweise wird im
folgenden Teil eingegangen.

6.2.1 Einwaage der Legierung

Fir die genaue Einstellung des Legierungsgehalts wurde bei der Einwaage ein iterativer
Legierungsrechner verwendet. Durch die Eingabe der genauen Zielgehalte von Fe, Nb und C
wird vom Legierungsrechner die genaue Einwaage der einzelnen Ausgangsmaterialen
berechnet.

Die folgenden Ausgangsmaterialen wurden verwendet:

e technisch reine Eisenzylinder (99.9 wt.-% Fe; 0.009 wt.-% C)

e Fe-C Legierung mit 4.4 wt.-% C, Tammannofen Vorschmelze aus Ferro35 und
hochreinen Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882)

¢ hochreines Graphit (Sigma-Aldrich, ProduktNr: 282863-1KG, Lot Nr: BCBB5882),

o Niobsticke (99,8 wt.-%, Alfa Aesar LOT: MO8A015)

Aus Tabelle 6-1l sind die eingewogenen Mengen zu entnehmen. Fir die Einwaage wurde
die RADWAG WAS 160/X Waage verwendet. Bei der Serie 1 (Fe-1) der Legierungen wurde
Graphit als Legierungselement verwendet. Es kam zu keinen Problemen in Bezug auf die
Probenqualitét (Poren). Bei der Serie 2 (Fe-2) wurde zunachst ebenfalls Graphit verwendet,
um den gewtlinschten C-Gehalt einzustellen. Wie in Abbildung 6-1 zu erkennen ist, kam es
hierbei aber zu einer starken Porenbildung im Probenkérper, weshalb diese Proben
unbrauchbar fir die Versuche waren. Deshalb mussten die Legierungen der Serie 2 erneut

hergestellt werden. Hierflir wurde nun eine Fe-C Legierung verwendet, um den gewlinschten
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C-Gehalt einzustellen und es kam zu keiner Bildung von Poren. Die Fe-C Legierung und die
Niobstlicke mussten hierfir mit einer Zange vom jeweiligen Grundmaterial abgetrennt werden,

um die gewlnschte Menge einwiegen zu kénnen.

Abbildung 6-1: Porése Probe der Versuchsserie 2

Tabelle 6-lI: Einwaage

Fe-1-60 Fe-1-80 Fe-1-120 Fe-2-60 Fe-2-80 Fe-2-120

Eisenzylinder = 63.153g 65.389g 63.292¢g 65.133g 65.233g 64.468¢

Graphit 0.096g 0.099¢ 0.099¢

Fe-C Legierung 2.299 ¢ 2.205¢ 22779

Niobstlicke 0.050g 0.052¢ 0.052 ¢ 0.015¢ 0.014 ¢ 0.013 ¢

Eine Desoxidation mit Al wurde nicht vorgenommen, um einen mdglichen Einfluss von Al
Ausscheidungen auf das AGG ausschlieBBen zu kénnen.

6.2.2 Einschmelzen an der Hochfrequenzumschmelzanlage

FOr das Umschmelzen der Legierung wurde eine Hochfrequenz-Umschmelzanlagen
Lifumat-Met-3,3 (HFU) von der Firma Linn High Term GmbH verwendet. Die Schmelzmasse
bei dieser Anlage liegt bei ca. 60 g. Als Tiegel wurde ein hochreiner Al.Os-Schmelztiegel
verwendet.
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Da die Proben zusétzlich mit Stickstoff (N) legiert wurden, kam eine Argon/Stockstoff-
Mischatmosphare zum Einsatz. Fir die Berechnung der genauen Zusammensetzung der
Mischatmosphare wurde ein Excel Berechnungstool verwendet. Die Basisformel fur die
Berechnung der genauen Zusammensetzung stellt dabei das Sievert'sche
Quadratwurzelgesetz dar. Der Durchfluss von Stickstoff N2 (99.999%) und Argon 5.0 (Ar)
(99.999%) wurde durch Druckregler mit Flow-Metern vorreguliert. Abh&ngig von der benétigten
Durchflussmenge von N2 wurden unterschiedliche Flow-Meter verwendet. Bei einer
Durchflussmenge von 0.02-2 L/min wurde das digitale Flow-Meter MV-302 MASS FLOW
REGULATOR des Herstellers Bronkhorst verwendet. Bei héheren Durchflussmengen von 1-
10 L/min kam das manuelles Schwebekérper Flow-Meter der Firma VAF-Fluid-Technik zum
Einsatz. Argon wurde durch ein manuellem Schwebekérper Flow-Meter der Firma VAF-Fluid-
Technik feingeregelt und besitzt einen Einstellbereich von 4-44 L/min. Die Mischung der
beiden Gase erfolgte durch ein Y-Ventil und die Mischung gelangte dann in die

Schmelzkammer.

Nachdem die Probe im Ofen platziert und die Schmelzkammer verschlossen wurde, musste
mit Ar 5 Minuten gespult werden. Dabei musste auch kontrolliert werden, ob das Y-Ventil auch
vollstandig gedffnet ist. Danach erfolgte das Aufschmelzen durch ein hochfrequentes
Induktionsfeld. Das Aufschmelzen der Probe dauerte circa 2 Minuten. Der Schmelzprozess
musste immer beobachtet werden, da durch die Farbe der Schmelze eine grobe Einschatzung
der Temperatur mdéglich ist. Nachdem die Probe vollstandig aufgeschmolzen war, musste far
2 Minuten aufgestickt werden. Wéahrenddessen wurde die Schmelze durch Umschalten
zwischen Stufe 1 & 2 auf Temperatur gehalten. Wahrend diesem Vorgang wurde auch
~.gewirbelt‘, da dadurch die N Aufnahme verbessert werden kann und eine Homogenisierung
der Legierung erreicht werden kann. Nach dem Aufsticken wurde die Induktionsspule
heruntergefahren und die Kammer geschleudert. Aufgrund der dadurch entstehenden
Zentrifugalkraft wurde die Schmelze in eine Kupfer-Kokille gedrtickt. Die fllissige Probe erstarrt
in der Kokille zum Probenkdrper. AnschlieBend wurde die Kokille mit der Probe enthnommen
und in Wasser abgeschreckt um zu verhindern, dass es zur Ausscheidung von Nb(C,N)
kommt. Dies soll verhindern, dass die Proben bereits vor den HT-LSCM Experimenten
Ausscheidungen in der Matrix hat und somit die Ergebnisse beeinflussen wirde.

6.2.3 Probenanalyse
Fir die Probenanalyse wurde ein optisches Funkenemissionsspektrometer

SPECTROMAXXx (Optical Emission Spectrometer, OES) und ein LECO TC-436DR verwendet.
Im Inneren des Gerats wird eine elektrische Entladung unter Luft (Bogenanregung) oder unter
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Schutzgas (Funkenanregung) genutzt, um das zu untersuchende Material zu verdampfen. Die
dabei freigesetzten Atome und lonen emittieren Licht. Mit Hilfe von optischen Systemen wird
Uber das emittierte Licht die Zusammensetzung der Probe bestimmt. In der Tabelle 6-lll sind
die Ergebnisse der OES Analyse ersichtlich. Die Summe aller anderen Elemente ist <0.2 wt.-
%. Die Ergebnisse dieser Analyse stimmen gut mit den angestrebten Werten Gberein. Dies
zeigt auch, dass die Legierungsberechnung gut mit der tatsachlichen Zusammensetzung
dbereinstimmt. Weiters kann auch festgehalten werden, dass das Legieren mit N Uber die
Gasphase gut einstellbar ist und die angestrebten Gehalte erzielt werden konnten. Fir eine
weitere Bestimmung des N-Gehaltes wurde noch eine Messung mit dem LECO TC-436DR
vorgenommen. Hierflr mussten aus dem Legierungen Proben mit 1 g hergestellt werden. Dies
geschah mit dem Trennjager ATM Brillant 221 wobei die Proben anschlieBend zur Kontrolle
abgewogen wurden. Fir die Messung muss eine Probe in einem Graphittiegel
aufgeschmolzen werden. Die dabei freiwerden Gase Sauerstoff, Sticksoff und Wasserstoff
werden durch das Gerat gemessen. Jedoch kam es rund um die Messungen der
Legierungsserie 1 zu Messungenauigkeiten des LECO TC-436DR, sodass die Ergebnisse
nicht valide sind. Vor der Messung der Legierungsserie 2 wurde das LECO TC-436DR neu
serviciert und kalibriert. Hier konnte festgestellt werden, dass die Ergebnisse der LECO
Messung gut mit den Ergebnissen des OES ubereinstimmen. Die Ergebnisse der LECO
Messung sind aus Tabelle 6-1V zu entnehmen. Deshalb Iasst sich daraus schlieBen, dass die
Ergebnisse der OES der Legierungsserie 1 dem N-Gehalt in den Proben widerspiegeln.

Tabelle 6-lll: Messergebnisse optischer Funkenemissionsspektrometrie

Proben wt.% Nb wt.% C ppm N wt.% Fe
Bezeichnung
Fe-1-60 0.083 0.13 62 99.6
Fe-1-80 0.0808 0.13 75 99.6
Fe-1-120 0.0845 0.12 112 99.6
Fe-2-60 0.0224 0.15 65.2 99.7
Fe-2-80 0.0232 0.15 78.9 99.7
Fe-2-120 0.0192 0.15 118 99.7
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Tabelle 6-1V: Messergebnisse LECO

Proben Bezeichnung ppm O ppm N
Fe-2-60 75.1 67
Fe-2-80 51.03 81.5
Fe-2-120 67.85 125

6.2.4 Metallographische Praparation fur HT-LSCM Experimente

Von jeder Versuchslegierung wurden 10 Proben fur die HT-LSCM Versuche hergestellt.
Dafir wurde der Trennjager ATM Brillant 221 verwendet. Die Proben flr die Untersuchung
besitzen die MaBe 5x5x1.5 mm. Nach dem zuschneiden der Proben wurden diese mit der
Opal 450 Embedding Maschine in Kunststoff eingebettet. Die eingebetteten Proben wurden
dann mit der Schleifmaschine — ATM SAPHIR 350 geschliffen, dabei wurde eine Kérnung von
180, 320, 600 und 1200 verwendet. AnschlieBend wurden die Proben am Schleif und
Poliergerat — ATM RUBIN 520 mit einer 9, 3 und 1 um Diamantsuspension poliert. Danach
wurden die Proben aus der Einbettmasse mithilfe einer Sdge entnommen und waren bereit flir
die Untersuchung im HTLSCM.

6.3 High Temperature Laser Scanning Confocal Microscope (HT-
LSCM)

In Kapitel 4.10.5 wird das Hochtemperatur-Laser-Scanning-Konfokalmikroskopie (HT-
LSCM) und seine Funktionsweise kurz beschrieben. In Kapitel 6.3.1 wird auf die
durchgefiihrten Versuche und die gewahlten Parameter eingegangen.

6.3.1 HT-LSCM Versuchsdurchfiihrung

Vor dem Versuch wurden die Stahlproben auf der zu Untersuchenden Seite nochmal mit
Alkohol gereinigt, um mégliche Verunreinigungen zu entfernen und die Proben wurden in einen
keramischen Al.Os-Tiegel gelegt. Der Tiegel wurde anschlieBend auf den Probenhalter des

HT-LSCM platziert. Die Probekammer wurde geschlossen und die Probe noch ausgerichtet.
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Da die polierte Probenoberflache sehr anféllig fir Oxidation ist missen ein Vakuum angelegt
und anschlieBend mit Ar gespllt werden. Wenn der Restsauerstoffgehalt im Ofenraum unter
2ppm liegt, ist gewahrleistet, dass es zu keinen Oxidationsproblemen kommt und die
Validierung des Experiments eingehalten wird. Es wurde noch ein Tantalring am Tiegel
befestigt, um einer Oxidation der Probe entgegen zu wirken. Die Oxidation der Probe soll
verhindert werden, da die Sichtbarkeit der Korngrenzen darunter leidet, wenn alle Kérner von
einer Oxidschicht bedeckt sind. Weiters kann auch die Oberflache nicht mehr betrachtet
werden, wenn diese mit einer Oxidschicht Gberzogen ist. Wenn es nur zu leichter Oxidation an
wenigen Stellen kommt stellt dies kein Problem fur die Untersuchung dar. Wahrend der
gesamten Versuchsdauer wird ein Video aufgenommen, sodass im Anschluss das AGG
beobachtet werden kann und die KorngréBenveranderung bestimmt werden kann. Dabei
wurde einer Bildrate von 30 fps verwendet.

In der vorliegenden Arbeit wurden 5 verschiedene Glihzyklen verwendet, welche in
Abbildung 6-2 dargestellt sind. Zu Beginn wurde langsame auf 150°C aufgeheizt und
anschlieBende mit einer Aufheizrate von +600°C/min die isotherme Haltetemperatur erreicht.
Die 5 unterschiedlichen Haltetemperaturen waren 950°C, 1050°C, 1150°C, 1250°C und
1350°C. Die Versuchsdauer betragt 2700s, wobei kurz danach mit einer Abkuhlrate von -
400°C/min abgekuhlt wurde. Im Diagramm ist der Zeitpunkt durch Linie 2 (orange)
gekennzeichnet, ab dem der Ferrit in den Austenit vollstdndig umwandelt und das
Kornwachstum beginnt. Die Umwandlungstemperatur des Ferrits zu Austenit liegt etwa bei
860°C.
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Abbildung 6-2: Temperaturzyklus fiir die HT-LSCM Experimente.

6.4 Quantifizierung der AustenitkorngroBen

Bei den HT-LSCM Versuchen wurden Videos aufgezeichnet, welche das Kornwachstum
wéahrend dem Versuch zeigen. Aus diesen Videos wurden zu verschieden Zeitschritten Bilder
entnommen um die KorngréBe zu diesen Zeitpunkten zu bestimmen. Fir die Vermessung der
KorngréBe wurde die Bildanalysesoftware CLEMEX verwendet. Die Bilder bei den
unterschiedlichen Zeitschritten wurden daflir in das Programm geladen und mithilfe des
Linienschnittverfahren die KorngréBe bestimmt. Das Linienschnittverfahren wurde nach der
Norm ASTM E112-10 [58] durchgefuhrt. Des weiten wurden nach den Versuch Bilder der
Proben im Digitalmikroskop KEYENCE VHX-7000 aufgenommen und ebenfalls in CLEMEX
die EndkorngréBBe ermittelt. Bei dem Linienschnittverfahren werden gerade Linien Uber das
Bild gelegt (horizontal, diagonal oder vertikal). Jedes Mal, wenn die eine der geraden Linien
von einer Korngrenze geschnitten wird, dann muss héandisch eine Linie (grin horizontal, blau
vertikal) von dem ersten Schnittpunkt zum nachsten gezogen werden. Abbildung 6-3 zeigt

schematisch das Linienschnittverfahren.
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Abbildung 6-3: Schematische Darstellung der KorngréBenbestimmung in CLEMEX.
6.4.1 Wahl des LangenmaBes

Die Lange der einzelnen Linien wird durch CLEMEX erfasst. Die so gewonnenen Daten
wurden in eine Excel Datei exportiert. Aus den Daten wurde das arithmetisches Mittel x der
AustenitkorngréBe nach Gleichung 20 bestimmt [59].

. (20)

1
X:_*in
n

i=1
Wobei x; gemessen Langen in CLEMEX sind und n die Anzahl der gemessen Langen.

Andere LagemaBe waren z.b. Median Xmed, Modus Xmod. Bei der Kornklassenverteilung,
welche in Abbildung 6-5 - Abbildung 6-9 ersichtlich sind handelt es sich um eine linkssteile
Verteilung und flr diese gilt X > Xmea > Xmod. Mit der Wahl des arithmetischen Mittels x sollte
die zu erwartende KorngréBe deshalb nicht unterschéatzt werden. Bei dem Median sind 50%
vor und nach Xmed und fir die Abschétzung der KorngréBe nicht gut geeignet. Der Modus gibt
die Auspragung der gréBten Haufigkeit an, dadurch ist der Modus stark von der Wahl der
KlassengrdBe abhéangig und deshalb auch ungeeignet.

Der Stichprobenumfang bezeichnet die Anzahl der Elemente oder Einheiten, die in einer
Stichprobe enthalten sind. Ein gréBerer Stichprobenumfang flhrt zu genaueren Schétzungen
von Parametern wie Mittelwert oder Anteil, da er die Auswirkungen von Zufallsvariationen
reduziert. Eine Stichprobe sollte reprasentativ fir die Gesamtpopulation sein, um
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verallgemeinerbare Ergebnisse zu erzielen. Bei der Bestimmung des Stichprobenumfangs
mussen Faktoren wie die Genauigkeit der Schatzung, die Reprasentativitat, verfligbare
Ressourcen wie Zeit und Geld sowie praktische Erwagungen berlcksichtigt werden [59]. Fir
die Berechnung des erforderlichen Stichprobenumfangs wurde die Website
https://questionstar.de/ verwendet. Zu diesem Zweck wurde die Grundgesamtheit der Kérner

bestimmt, die Ergebnisse sind aus Tabelle 6-V zu entnehmen. Die Legierung Fe-1-120 wurde
exemplarisch betrachtet, um die benétigte Stichprobenmenge fir zwei Haltetemperaturen
(1350°C und 950°C) zu ermitteln. Dies geschah aufgrund der unterschiedlichen GréBe der
Kérner bei den beiden Temperaturen 1350°C und 950°C. Bei 1350°C sind die Kérner am
gréBten und die Grundgesamtheit ist entsprechend am niedrigsten, wahrend bei 950°C die
Kdrner am kleinsten sind und somit die Grundgesamtheit am hdchsten ist. Die bendtigte
Stichprobenmenge fiir andere Haltetemperaturen liegt zwischen diesen beiden Werten. Die
Grundgesamtheit der Koérner bei 1350°C wurde manuell bestimmt, wahrend die
Grundgesamtheit bei 950°C berechnet wurde. Hierfir wurde angenommen, dass die
Austenitkorngrof3e 5 pm betragt und die Kantenlange der Probe 5 mm ist. Eine Fehlerspanne

von 10 % und ein Konfidenzniveau von 95 % wurden festgelegt.

Tabelle 6-V: Notwendige Stichprobengrée fiir die Legierung Fe-1-120, berechnet mit der Website
https://questionstar.de/.

Temperatur [°C] Grundgesamtheit Notwendige
StichprobengréfBe
950 1000000 97
1350 340 76

Wie aus der Tabelle 6-V zu entnehmen liegt die benétigte StichprobengréBe zwischen 76-
97. Bei der Auswertung wurde darauf geachtet, dass mindestes um die 120 Messungen

durchgefiihrt wurden. Somit ist die Stichprobenmenge immer ausreichend.

Fuchs N. [7] beschreibt in ihrer Dissertation, dass die Mindestanzahl der ausgewerteten
Kdrner bei 50 liegen sollte, da sonst einzelne Kérner mehrmals vermessen werden und somit
die Richtigkeit der bestimmten KorngréBe sinkt. Bei den HT-LSCM Versuchen bei 1350°C
konnte festgestellt werden, dass nicht alle Aufnahmen 50 Kérner aufwiesen. Jedoch zeigte
sich, dass die EndkorngréBe das den HT-LSCM Versuchen mit der Endkorngré3e aus den
DM-Aufnahmen sehr gut tbereinstimmt und somit auch die Richtigkeit gewéahrleistet ist.
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Bei der Messung der KorngréB3e konnte nur eine Stichprobe genommen werde. Der Grund
daflr liegt darin, dass je nach Auflésung bei den HT-LSCM nur ein bestimmter Bereich der
Probe beobachtet wurde und mdglicherweise nicht alle Kérner von einer Linie geschnitten
wurden und folglich konnte die KorngréBe der Grundgesamtheit nicht bestimmt werden. Bei
den Aufnahmen des Digitalmikroskop konnte zwar die gesamte Probe betrachtet werden, aber
auch hier wurde nicht jedes Korn geschnitten. Da die KorngréBBe der Grundgesamtheit deshalb
nicht bestimmt werden konnte, wurde noch ein Konfidenzintervall angegeben um den Bereich
der wahren durchschnittlichen AustenitkorngréBe anzugeben. Fir die Berechnung des
Konfidenzintervalls wurde Gleichung 21 verwendet. Dabei ist X der Mittelwert der Stichprobe,
n der Stichprobenumfang und p der Mittelwert der Grundgesamtheit. Hierbei stell t1.2*(n-1)
das (1-a/2) Quantil der t-Verteilung mit n-1 Freiheitsgraden dar. Fir die Berechnung wurde
t.o7s gewahlt [59].

- S - S
X_tl—a/z*(n_l)*ﬁ<u<X+t1—a/2*(n_1)*ﬁ (21)

Wobei die Varianz der Stichprobe S nach Gleichung 22 berechnet wird.

_ 1 % (22)
S_Jn_l*Z(xi—X)z

6.4.2 Verteilungsfunktion der Austenitkorner

Beim Wachstum von Austenitkbrnern kann zwischen normalen und abnormalen
Kornwachstum unterschieden werden. Beim normalen Kornwachstum kommt es zu einem
gleichmaBigen Wachstum der Kérner. Die Verteilung der Korngré3e ist dabei relativ konstant.
Im Gegensatz dazu kommt es beim abnormalen Kornwachstum zu einer unregelméaBigen
Kornvergréberung. So wachsten einige Koérner starker als andere. Dies hat einer
ungleichmaBige KorngréBenverteilung zur Folge und es entstehen grobe und feine
Kornabschnitte. Das abnormale Kornwachstum steht oft in Verbindung mit der Vergréberung
und Aufldsung von Ausscheidungen und sobald die groben Kérner auftreten setzt auch wieder
normales Kornwachstum ein [1]. Die Metallstruktur nach abnormalen Kornwachstum
verschlechtert die Material Eigenschaften. Als Verdeutlichung dient das Hall-Pech Gesetz
betrachtet (Gleichung 23)
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oy =0p + % (23)

Wobei oy die Streckgrenze, oo Startspannung fir die Versetzungsbewegung und ky der

Korngrenzwiderstand ist. FUr unsere Betrachtung entscheidend ist aber die Abhangigkeit der

Streckgrenze von d der KorngréBe. Daraus folgt, dass durch eine gréBer KorngréBe die

Streckgrenze sinkt und deshalb das abnormale Kornwachstum sich negativ auf die
mechanischen Eigenschaften auswirkt.

Fur die Uberprifung, um welches Kornwachstum es sich handelt wurde mit den Daten aus
dem Linienschnittverfahren Histogramme in Origin erstellt um die Verteilung des
Klassenanteils der KorngréBen darzustellen. Bei normalen Kornwachstum ist der
Klassenanteil Uber die Klassenmitte logarithmisch normalverteilt. Bei abnormalen
Kornwachstum treten hingegen abnormale Peaks auf und die Verteilung der KorngréBe ist in
diesem Fall bimodal. Subjektiv betrachtet konnte keine bimodale Verteilung festgestellt werden
weshalb ein abnormales Kornwachstum ausgeschlossen wurde. Weiters wurde mit dem
Kolmogorov-Smirnov Test Uberprift, ob die Verteilungen der Messwerte wirklich log-normal
verteilt sind. Hierbei wurde festgestellt, dass die Messwerte aus den HT-LSCM Versuchen alle
log-normalverteilt sind. Bei der EndkorngréBenbestimmung aus den DM-Aufnahmen wurde
festgestellt, dass nicht bei allen Auswertungen die Messwerte log-normalverteilt sind. Die
betroffenen Proben sind Fe-1-120-bei 1350°C, Fe-2-80 bei 1050°C und 1150°C sowie Fe-2-
120 bei 1050 und 1150°C. Trotzdem wichen diese Messwerte nicht signifikant von einer log-
Normalverteilung ab, sodass auch hier von keinem abnormalen Kornwachstum ausgegangen
wurde. Um festzustellen, ob der arithmetische Mittelwert auch den Erwartungswert E(X) der
log-Normalverteilung wiederspiegelt wurde dieser nach der Gleichung 24 bestimmt [59].

E(X) = La (24)

o bezeichnet dabei die Varianz und g den Mittelwert der log-Normalverteilung. Fir die
Bestimmung von E(X) mlssen aber die Varianz und er Mittelwert berechnet werden. Da dies
aber sehr Zeitintensiv ist und E(X) vom arithmetischen Mittel nicht stark abweicht wurde fir
die Auswertung X fir die Bestimmung der mittleren KorngréBe gewahlt. Fir die EndkorngréBe
wurden die beide Werte (E(X) und X) jedoch zur Kontrolle bestimmt. Fir die Berechnung von
o und p wurde das Programm Origin verwendet. Hier bei konnte festgestellt werden, dass E(X)
kaum von arithmetischem Mittelwert X abweicht und somit kein abnormales Kornwachstum
vorliegt. Abbildung 6-4 zeigt das Korrelationsdiagramm, in dem eine gute Ubereinstimmung
zwischen dem Erwartungswert und dem arithmetischen Mittelwert zu erkennen ist. Diese

Beobachtung deutet darauf hin, dass es sich um normales Kornwachstum handelt. AuBerdem
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zeigt dies, dass der arithmetische Mittelwert das richtige Lagemal fir die Beschreibung der
KorngréBe ist. Da die Bestimmung des Erwartungswerts fiir jeden Zeitschritt zu zeitaufwendig
ware, wurde der Erwartungswert nur fur die EndkorngréBe bestimmt und in den Histogrammen
(siehe Abbildung 6-5-Abbildung 6-9 und Anhang A) angegeben. Fir den Verlauf des
Kornwachstums wurde der arithmetische Mittelwert verwendet.
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Abbildung 6-4: Korrelationsdiagramm zwischen arithmetischen Mittelwert und Erwartungswert.

Mit Hilfe der Histogramme und mit dem zuvor durchgefiihrten Test auf log-Normalverteilung
konnte gezeigt werden, dass es sich um normales Kornwachstum handelt. Abbildung 6-5-
Abbildung 6-9 zeigen die Histogramme der KorngréBenverteilung der Legierung Fe-1-120,
wobei die restlichen Histogramme dem Anhang A zu entnehmen sind. Abbildung 6-5 zeigt
exemplarisch die KorngréBenverteilung und Gefligebilder der Fe-1-120 Legierung bei 950°C.
Bei allen Versuchen bei 950°C konnte eine log-Normalverteilung der KorngréB3e festgestellt
werden. Bei dieser Versuchstemperatur ist dies auch sehr gut in allen Histogrammen zu
erkennen und nachzuvollziehen. Bei den Gefligebildern ist auch gut zu erkennen, dass es sich
um ein sehr feines und homogenes Korn handelt. Dies liegt vermutlich auch darin, dass es bei
dieser Versuchstemperatur kaum zu Kornwachstum kam, wobei auf den KorngréBenverlauf in

Kapitel 7.1.1 genauer eingegangen wird.
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Abbildung 6-5: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-120 bei 950°C, a(ll) HT-LSCM Mikrofoto
Fe-1-120 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-120 bei 950°C, b(ll) DM Mikrofoto Fe-1-120
bei 950°C

Abbildung 6-6 zeigt die KorngrdBenverteilung und Geflgebilder der Fe-1-120 Legierung
bei 1050°C. Bei dieser Versuchstemperatur besitzen alle KorngréBenverlaufe der HT-LSCM
Versuche eine log-Normalverteilung. Jedoch wurde bei der DM-EndkorngréBenbestimmung
festgestellt, dass bei den Legierungen Fe-2-80 und Fe-2-120 die log-Normalverteilung
zurlickgewiesen wurde. Die KorngréBenverteilung und Geflgebilder der anderen Legierungen
sind dem Anhand A zu entnehmen. Trotzdem liegen die Ergebnisse nicht deutlich von einer
log-Normalverteilung entfernt, wie auch die Histogramme zeigen. Zudem ist anhand der

Histogramme erkennbar, dass es sich auch nicht um eine Binomialverteilung der Korngré3e
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handelt. Zusammen mit den Gefligebildern konnte deshalb auch abnormales Kornwachstum
ausgeschlossen werden. In den Gefligebildern der Legierungsserie 2 ist bereits ein Anstieg in
der KorngréBe erkennbar, worauf in Kapitel 7.1.2 ndher eingegangen wird.
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Abbildung 6-6: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-120 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Mikrofoto Fe-1-120 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-120 bei 1050°C, b(ll) DM
Mikrofoto Fe-1-120 bei 1050°C

Abbildung 6-7 zeigt die KorngréBenverteilung und Geflgebilder der Fe-1-120 Legierung
bei 1150°C. Bei dieser Versuchstemperatur besitzen alle KorngréBenverlaufe der HT-LSCM
Versuche eine log-Normalverteilung. Jedoch konnte bei der EndkorngréBenbestimmung der
DM-Aufnahmen bei den Legierungen Fe-2-80 und Fe-2-120 wieder eine Abweichung der
KorngréBenverteilung von log-Normal festgestellt werden. Aber auch hier wichen die
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Ergebnisse nicht weit von einer log-Normalverteilung ab und wiesen auch keine
Binomialverteilung auf. Weiters ist auch in den Gefligebildern kein abnormales Kornwachstum
ersichtlich. Die Kornverteilungen und Gefligebilder der anderen Legierungen kdnnen den
Anhang A entnommen werden. Hier ist bei allen Gefligebilder schon ein Anstieg in der
KorngréBBe zu sehen worauf in Kapitel 7.1.3 genauer eingegangen wird.
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Abbildung 6-7: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-120 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Mikrofoto Fe-1-120 bei 1150°C, b(l) DM KorngrdBenverteilung Fe-1-120 bei 1150°C, b(Il) DM
Mikrofoto Fe-1-120 bei 1150°C

Abbildung 6-8 zeigt die KorngréBenverteilung und Gefligebilder der Fe-1-120 Legierung
bei 1250°C. Bei dieser Versuchstemperatur besitzen alle KorngréBenverlaufe eine log-
Normalverteilung und es wurde bei keiner Auswertung eine log-Normalverteilung
zurickgewiesen. Bei dieser Haltetemperatur konnte in den Gefligebilder einen deutlichen
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Anstieg der Korngrdi3e festgestellt werden, worauf in Kapitel 7.1.4 néher eingegangen wird.
Die KorngréBenverteilungen und Gefligebilder der restlichen Legierungen sind Anhand A zu

entnehmen.
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Abbildung 6-8: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-120 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM Mikrofoto
Fe-1-120 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-120 bei 1250°C, b(ll) DM Mikrofoto Fe-1-
120 bei 1250°C

Abbildung 6-9 zeigt die KorngréBenverteilung und Gefligebilder der Fe-1-120 Legierung
bei 1350°C. Bei dieser Versuchstemperatur besitzen alle KorngréBenverlaufe der HT-LSCM
Versuche eine log-Normalverteilung. Bei der EndkorngréBenbestimmung der DM-Aufnahmen
wurde festgestellt, dass bei der Legierung Fe-1-120 die log-Normalverteilung zurlickgewiesen
wurde. Auch hier lagen nicht viele Messpunkte auBerhalb der log-Normalverteilung. In
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Abbildung 6-9 ist zu erkennen, dass das Histogramm auf kein abnormaler Kornwachstum
hindeutet. Das Gefligebild lasst auch den Schluss zu, dass es hier ebenfalls um normales
Kornwachstum handelt und abnormales Kornwachstum ausgeschlossen werden kann. Die
KorngréBen Verteilungen und Gefligebilder der anderen Legierungen sind aus Anhang A zu

entnehmen.
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Abbildung 6-9: a(l) HT-LSCM KorngrdBenverteilung Fe-1-120 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
Mikrofoto Fe-1-120 bei 1350°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-120 bei 1350°C, b(ll) DM
Mikrofoto Fe-1-120 bei 1350°C

AbschlieBend lasst sich festhalten, dass die Ergebnisse zumeist log-normalverteilt sind und

es sich um normales Kornwachstum handelt.
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7 Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Untersuchung zusammengefasst und die
Ergebnisse interpretiert.

7.1 Entwicklung der AustenitkorngroBBe

In diesem Kapitel wird auf den Verlauf der AustenitkorngréBe bei den unterschiedlichen
isothermen Haltetemperaturen nadher eingegangen. Die Ausgangskorngrofie wurde auf 5 pm
festgelegt, da die kleinsten gemessenen Korngré3en bei etwa 5 uym lagen. Aus diesem Grund
wurde angenommen, dass die Anfangskorngréfe ebenfalls in der Nahe von 5 pm liegt. Alle
gemessenen Ergebnisse werden mit einem Konfidenzintervall von 95% angegeben. Die
Kornwachstumsfunktionen wurden mithilfe von Origin erstellt. Durch die Anpassung dieser
Kurven wurde auf die KorngroBe zum Zeitpunkt des Erreichens der Haltetemperatur
zurickgerechnet, falls eine direkte Korngré3enbestimmung zu diesem Zeitpunkt nicht moglich

war.
7.1.1 Entwicklung der AustenitkorngroBe bei 950°C

Abbildung 7-1 zeigt die Entwicklung der AustenitkorngréBe bei einer isothermen
Haltetemperatur von 950°C. Es ist ein klarer Unterschied zwischen den beiden
Legierungsserien (Fe-1 und Fe-2) zu erkennen. Die Serie Fe-2 mit einem Nb-Gehalt von ca.
0.02 wt.-% zeigt eine deutlich gréBere mittlere KorngréBe im Vergleich zur Serie Fe-1 mit etwa
0.08 wt.-% Nb. Jedoch kam es bei beiden Legierungsserien zu keinem starken Kornwachstum.
Bei den HT-LSCM Versuchen wurden fir Fe-1-60 eine Endkorngré3e von 7.64 um, fir Fe-1-
80 von 5.84 um und fur Fe-1-120 von 6.66 um festgestellt. Aus den DM-Aufnahmen ergab sich
eine EndkorngréBe von 6.25 um fir Fe-1-60, 5.85 um fur Fe-1-80 und 6.65 pm fir Fe-1-120.
Im Vergleich dazu wurde bei den HT-LSCM Versuchen eine KorngréBe von 11.07 ym fiir Fe-
2-60, 11.02 um fir Fe-2-80 und 12.14 pm fir Fe-2-120 bestimmt. Aus den DM-Aufnahmen
ergab sich eine EndkorngréBe von 12.37 um fir Fe-2-60, 12.07 pm fir Fe-2-80 und 11.93 pym
fir Fe-2-120. Somit unterscheidet sich die KorngréBe der beiden Legierungsserien um etwas

5-6.5 uym bei dieser Haltetemperatur. Die Interpretation der Ergebnisse erfolgt in Kapitel 7.3.1.
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Die Ergebnisse der Messungen mit den Erwartungswerten sind dem Anhang B 1 zu

entnehmen.
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Abbildung 7-1: Entwicklung der Austenitkorngré3e bei 950°C.

7.1.2 Entwicklung der AustenitkorngréBe bei 1050°C

Abbildung 7-2 zeigt das Austenitkornwachstum wéhrend dem HT-LSCM bei einer
Haltetemperatur von 1050°C. Dabei zeigt sich ein noch deutlicherer Unterschied zwischen den
beiden Legierungsserien. In der Serie Fe-1 ist weiterhin kaum Kornwachstum zu beobachten,
wdahrend bei der Legierungsserie Fe-2 ein deutlicher Anstieg der KorngréBe zu verzeichnen
ist. Die EndkorngréB3e bei den HT-LSCM Versuchen betrégt fir Fe-1-60 10.97 ym, fur Fe-1-80
10.43 pym und fir Fe-1-120 6.44 ym. Aus den DM-Aufnahmen konnte eine EndkorngréBe von
8.20 um fir Fe-1-60, 8.15 um fir Fe-1-80 und 5.86 um fir Fe-1-120 ermittelt werden. Im
Gegensatz dazu betragt gemessene EndkorngréBBe aus den HT-LSCM Versuchen bei Fe-2-
60 29.26 um, bei Fe-2-80 25.45 um und bei Fe-2-120 22.84 um. Die aus den DM-Aufnahmen
bestimmte EndkorngréBe betrégt fir Fe-2-60 35.41 uym, fir Fe-2-80 30.93 ym und flr Fe-2-
120 26.64 ym. Die Fe-2 Legierungen zeigen zu Beginn ein deutliches Kornwachstum welches
Uber die Zeit abnimmt. In Kapitel 7.3.2 wird noch n&her darauf eingegangen. Dem Anhand

B1 sind die EndkorngréBen und die Erwartungswerte zu entnehmen.
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Abbildung 7-2: Entwicklung der AustenitkorngréBe bei 1050°C.

7.1.3 Entwicklung der AustenitkorngroBe bei 1150°C

Abbildung 7-3 zeigt den Verlauf der Austenitkorngréf3e bei einer Haltetemperatur von
1150°C. Auch hier weisen die beiden Legierungsserien sehr unterschiedliche EndkorngréBen
auf. Die Kdérner der Fe-2 Serie sind rund 60 um gréBer als jene der Fe-1 Serie. Bei den Fe-1
Legierungen tritt zu Beginn Kornwachstum auf, jedoch nimmt dieses im Laufe der Zeit stark
ab. Bei Fe-2 Legierungen ist zu Beginn eine deutliche Vergréberung der Kérner feststellbar.
Im Verlauf des Versuchs flacht die Kornwachstumskurve aber auch etwas ab, da mit
steigender KorngréBe die Triebkraft fir das Kornwachstum abnimmt. In HT-LSCM-
Untersuchungen wurde festgestellt, dass die EndkorngréBen fiir Fe-1-60 bei 39.20 uym, fir Fe-
1-80 bei 34.61 ym und fir Fe-1-120 bei 34.95 pym liegen. Aus den DM-Aufnahmen ergaben
sich KorngréBen von 40.97 pm fur Fe-1-60, 39.41 um fir Fe-1-80 und 38.05 pm fur Fe-1-120.
Die EndkorngréBe von Fe-2-60, Fe-2-80 und Fe-2-120 liegen bei den HT-LSCM Versuchen
bei 95.11 ym, 93.28 um und 94.31 um. Bei den DM-Aufnahmen wurde fiir Fe-2-60, Fe-2-80
und Fe-2-120 eine leicht gréBere EndkorngréBe von 104.82 ym, 109.98 ym und 100.58
ermittelt. In Kapitel 7.3.3 wird noch n&her auf mdgliche Grinde eingegangen. In Anhand B1
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sind der arithmetische Mittelwert und der Erwartungswert der einzelnen Legierungen bei der
Haltetemperatur von 1150°C aufgefihrt.
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Abbildung 7-3: Entwicklung der Austenitkorngré3e bei 1150°C.

7.1.4 Entwicklung der AustenitkorngroBe bei 1250°C

Abbildung 7-4 zeigt das AGG bei einer isothermen Haltetemperatur von 1250°C. Darin ist
zu erkennen, dass die Kérner der Fe-1 Legierungen zu Beginn etwas langsamer wachsen als
jene der Fe-2 Legierungen. Jedoch nahert sich die Endkorngré3e der Fe-1 Serie stark an jene
der Fe-2 Serie an. Wodurch die Endkorngré3e dieser Legierungen bei dieser Temperatur sehr
ahnlich ist. Bei allen Proben kam es zu einem deutlichen Kornwachstum Uber die gesamte
Versuchsdauer, wobei mit der Zunahme der KorngréBe das Kornwachstum etwas abnimmit.
Die HT-LSCM Untersuchungen ergaben fiir Fe-1-60 eine EndkorngréBe von 196.25 pm, fur
Fe-1-80 von 194.20 ym und fir Fe-1-120 von 167.59 um. Die DM-Aufnahmen lieferte
KorngréBen von 207.14 um fur Fe-1-60, 202.11 um fir Fe-1-80 und 182.20 um fur Fe-1-120.
Im Verglich dazu konnte bei den HT-LSCM-Versuchen eine Endkorngré3e von 200.76 ym fir
Fe-2-60, 202.72 ym flr Fe-2-80 und 197.79 um fir Fe-2-120 bestimmt werden. Aus den DM-
Aufnahmen wurden fir Fe-2-60, Fe-2-80 und Fe-2-120 ahnliche Werte von 195.08 um, 202.87
pm bzw. 197.14 um festgestellt. Wie zuvor erwahnt befindet sich die EndkorngréBe aller
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Legierungen im selben Bereich. In dem Kapitel 7.3.4 wird noch n&her auf die Hintergriinde
eingegangen. Dem Anhang B1 sind der arithmetische Mittelwert und der Erwartungswert der

einzelnen Legierungen bei der Haltetemperatur von 1250°C zu entnehmen.
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Abbildung 7-4: Entwicklung der Austenitkorngré3e bei 1250°C.
7.1.5 Entwicklung der AustenitkorngréBe bei 1350°C

Abbildung 7-5 zeigt das AGG wahrende dem HT-LSCM Versuchs bei
Haltetemperatur von 1350°C. Hier kommt es gleich zu Beginn zu einer starken Zunahme der

einer

KorngréBe. Jedoch flacht die Kurve danach wieder stark ab. Bei dieser Haltetemperatur ist
das Kornwachstum der beiden Legierungsserien sehr ahnlich. Hier kann kaum ein Unterschied
zwischen den beiden Legierungssystemen festgestellt werden. Die Ergebnisse der HT-LSCM-
Untersuchungen zeigten eine Endkorngréfe von 294.65 ym fur Fe-1-60, 301.45 ym fir Fe-1-
80 und 237.92 um fir Fe-1-120. Die DM-Aufnahmen ergaben Korngré3en von 315.30 um far
Fe-1-60, 292.77 pm fir Fe-1-80 und 210.71 um fur Fe-1-120. Im Vergleich dazu wurden bei
den HT-LSCM-Versuchen EndkorngréBen von 249.81 um fir Fe-2-60, 270.90 um fir Fe-2-80
und 267.57 ym fur Fe-2-120 ermittelt. Die DM-Aufnahmen ergaben &hnliche Werte von 262.17
pum fir Fe-2-60, 246.45 um fur Fe-2-80 und 252.14 um fir Fe-2-120. In Kapitel 7.3.5 wird noch
naher auf die Hintergriinde eingegangen. Dem Anhang B1 sind der arithmetische Mittelwert
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und der Erwartungswert der einzelnen Legierungen bei der Haltetemperatur von 1350°C zu
entnehmen.
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Abbildung 7-5: Entwicklung der AustenitkorngréBe bei 1350°C.

7.2 Validierung der Pinning-Krafte

Im Kapitel 4.4 wird bereits beschrieben, dass fir das Kornwachstum eine treibende Kraft
bendtigt wird. Allerdings kénnen dieser treibenden Kraft auch Krafte entgegenwirken. Diese
Krafte umfassen den Pinning-Effekt (Kapitel 4.5) und/oder den Solute-Drag-Effekt (Kapitel
4.6). Um die Pinning-Kraft berechnen zu kénnen, wurden im Rahmen einer anderen Arbeit
Referenzproben mit den drei unterschiedlichen N-Gehalte (60 ppm, 80 ppm, 120 ppm)
hergestellt und bei den 5 Haltetemperaturen HT-LSCM-Versuche durchgefiihrt. Die
Analyseergebnisse der Referenzproben sind aus der Tabelle 7-1 zu entnehmen.
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Tabelle 7-1: Chemische Zusammensetzung der Referenzproben.

Proben wt.% C wt.% Nb ppm N wt.% Fe
Bezeichung

Fe-C-N_R1 0.14 <0.01 58.30 99.70
Fe-C-N_R2 0.14 <0.01 72.10 99.70
Fe-C-N_RS3 0.13 <0.01 109.00 99.70

Wobei nur bis zur Haltetemperatur 1250°C die Berechnungen durchgefiihrt wurden, da die
Datenlage der Referenzlegierungen tber 1350°C zu dunn war. Fuchs N. [1] beschreibt in ihrer
Dissertation die Modellierung des Austenitkornwachstums und wie daraus die Pinning-Kraft
berechnet werden kann. Entsprechend dieser Methode wurde auch in dieser Arbeit
vorgegangen, um die Pinning-Kraft zu berechnen, die dem Kornwachstum entgegenwirkt. Fur
die Berechnung wurde die Gleichung 17 als Grundlage verwendet. Durch Umformen erhalt
man die Gleichung 25, wobei Gleichung 16 die Mobilitdt M ersetzt. AP wird als (Pp-Pz)
definiert, wobei Pp die treibende Kraft fur das Kornwachstum darstellt und Pz die
entgegenwirkende Kraft représentiert. Der Zeitexponenten n wird durch m reprasentiert, wobei
m=(1/n)-1 gilt und entsprechend ersetzt wird.

v =M, * e(lz_»?l‘) * (Pp — pz)(%)_l (25)

Gleichung 25 wird noch weiter umgeformt, durch das ersetzten von v durch %1—': und

Definition von Mo*=2Ms ergibt sich die einfache Differentialgleichung nach Gleichung 26.

dD -Q k 1
E = ME'; * e(m) * (y * FD — PZ)(H)_l (26)

Die Gleichung wird diskretisiert, um sie fur die Modellierung anwendbar zu machen. Aus
diesem Grund werden die Gesamtzeit t in Zeitschritte von At = 0,5 s unterteilt. Der aktuelle
Zeitschritt wird durch t+At definiert. Der Zeitpunkt ab dem ein vollstandig austenitisches
Geflge vorliegt ist der Zeitpunkt Null. Dies entspricht dem Temperaturschritt bei 860°C
wéahrend der Erwdrmung. Die AnfangskorngréBBe Do konnte zu diesem Zeitpunkt noch nicht
bestimmt werden und wurde deshalb auf 5 um festgelegt, da dies etwa der kleinsten gemessen
KorngréBe entspricht. Fir die Berechnung werden die thermischen Zyklen aus Abbildung 6-2
verwendet wobei die Zeitschritte At entsprechen. Daraus ergibt sich Gleichung 27.

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 74



ERGEBNISSE UND DISKUSSION

Do = Dag + 8t M elTTe) (12— () &
Dank der Referenzlegierungen konnte die Endkorngré3e bestimmt werden, wenn kein Nb

legiert ist und sich deshalb keine Nb(C,N) bilden konnten. Fir die Berechnung wurde die
Endkorngré3e der Referenzlegierungen verwendet, welche aus den DM-Aufnahmen bestimmt
wurde. Mit Ausnahme von R3 bei der Haltetemperatur von 1250°C, hier wurde die
EndkorngréBe aus den HT-LSCM Versuch verwendet, da nicht genligend Datenpunkte aus
den DM-Aufnahmen vorhanden waren. Die genauen EndkorngréBen der Referenzlegierungen
sind dem Anhang B2 zu entnehmen. Dadurch konnte fiir jeden N-Gehalt die
Aktivierungsenergie Q bei den vier Haltetemperaturen (950-1250°C) bestimmt werden.
Abbildung 7-6 zeigt die unterschiedlichen Q bei den isothermen Haltetemperaturen. Die
KorngréBBe zu dem aktuellen Zeitschritten wird durch definiert Di.at. Die KorngréBe des davor
berechneten Zeitschrittes wird durch Dat angegeben. Der Pra-Mobilitats-Faktor Mo wurde mit
0.002 festgelegt [1]. Der treibende Kraftkoeffizient wird gemaB der modifizierten Zener-
Annahme mit kp=1 angenommen [1]. Die Oberflachenenergie y wurde nach Gleichung 28
berechnet [30]. FUr den Zeitexponenten n gilt, n=0.5 [1].

y = (0.8 — 0.35 * wt. %(C°°8) (28)

250000

245000

240000

235000

230000

Activation energy [J/mol]

225000 .

220000 7]
1 . 1 . 1 . 1 . 1 . 1 . 1

950 1000 1050 1100 1150 1200 1250
Isothermal holding temperature [°C]

Abbildung 7-6: Aktivierungsenergie Q der Referenzlegierungen bei den Haltetemperaturen.
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Nach Berechnung der Aktivierungsenergien wurde die erforderliche Pinning-Kraft (Pz)
bestimmt, um die Endkorngré3e der Versuchslegierungen zu erreichen. Hierbei wurde die
EndkorngréBe verwendet, die aus den DM-Aufnahmen ermittelt wurde (siehe Anhang B1).
Das Verfahren bietet eine grobe Abschéatzung der Pinning-Kraft, jedoch ohne detaillierte
Informationen Gber Volumenanteile und GréBe der Pinning-Teilchen. Abbildung 7-7 stellt die
geschatzten Pinning-Krafte fir verschiedene Temperaturen und Legierungen dar. Die Pinning-
Kraft wird als konstante Kraft betrachtet und durch die Balken im Diagramm visualisiert. Diese
Darstellung bietet lediglich eine grobe Einschatzung der Pinning-GréBenordnung und zeigt,
dass die hdéchsten Pinning-Krafte im Bereich von mehreren 10000 J/m?3 liegen. Aus dem
Diagramm lasst sich auch ablesen, dass die Nb(C,N)-Partikel sich ab einer bestimmten
Temperatur auflésen und die Pinning-Kraft abnimmt. Im Diagramm ist klar ersichtlich, dass die
Pinning-Kraft bei der Legierungsserie 1 am deutlichsten ausgepragt ist, und selbst bei 1150°C
immer noch eine bedeutende Pinning-Wirkung festgestellt werden kann. Des Weiteren zeigt
sich, dass die Pinning-Kraft bei der Legierungsserie 2 signifikant geringer ist im Vergleich zur
Legierungsserie 1. Ab 1250°C wird jedoch deutlich, dass die Pinning-Kraft gegen das
Kornwachstum kaum noch wirksam ist. Diese Entwicklung wird in Kapitel 7.3 genauer

beleuchtet.
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Abbildung 7-7: Geschatzte Pinning-Kréafte, die von Nb(C,N) ausgelbt werden.
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7.3 Diskussion der Ergebnisse

Zur Diskussion der Ergebnisse wird Abbildung 7-8 herangezogen, die das
Austenitkornwachstum anschaulich darstellt. Die EndkorngréBen sind jene die aus den DM-
Aufnahmen bestimmt wurden. Im Diagramm ist deutlich ersichtlich, dass die Korngré3e mit
steigender Temperatur zunimmt. Um den Zusammenhang zwischen dem Pinning-Effekt und
der KorngrdBe genauer zu untersuchen, wurde Abbildung 7-9 erstellt. Durch die Kombination
dieser beiden Darstellungen I&sst sich der Verlauf der Korngré3e anschaulich erklaren und
der Einfluss des Pinning-Effekts besser verstehen. In den folgenden Unterkapiteln wird auf
jede Haltetemperatur genauer eingegangen.
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Abbildung 7-8: Endgiiltige AustenitkorngréBe nach 2400 s isothermem Halten.
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Abbildung 7-9: Geschatzte Pinning-Krafte und Endgultige Austenitkorngré3e nach 2400 s

isothermem Halten.

7.3.1 Isotherme Haltetemperatur 950°C

Bei dieser Haltetemperatur ist deutlich zu erkennen, dass das Kornwachstum bei allen
Versuchslegierungen stark unterdrickt wurde. Die Nb(C,N)-Partikel sind bei dieser
Temperatur stabil und I6sen sich nicht auf, was die starken Pinning-Kréafte erklart. Bei allen
Versuchslegierungen konnte ein starker Kornfeinungseffekt beobachtet werden, wodurch die
KorngréBe um 50-70 uym im Vergleich zu den Referenzlegierungen gesenkt wurde. Die
Legierungsserie Fe-1 besitzt einen héheren Nb-Gehalt (0,08 wt.-%), was zur Bildung von
zahlreichen Nb(C,N)-Ausscheidungen fuhrt und folglich das Kornwachstum stark behindert.
Auch die Legierungsserie Fe-2 zeigt einen starken Pinning-Effekt bei dieser Haltetemperatur,
jedoch liegen die geschatzten Pinning-Krafte einige 10000 J/m? niedriger (siehe Abbildung
7-9). Dies fUhrt zu einer leicht gréBeren KorngréBe im Vergleich zu der Legierungsserie Fe-1.
Dennoch ist auch hier eine deutlich kleinere Korngré3e zu beobachten. Mit der Erh6hung des
N-Gehalts konnte festgestellt werden, dass auch die KorngréBe etwas kleiner wurde.
Allerdings konnten bei dieser Haltetemperatur keine signifikanten Effekte durch die Erhéhung
des N-Gehalts auf die KorngréB3e festgestellt werden. Dennoch ist ein Trend erkennbar. Bei
allen Versuchslegierungen konnte ein starker Kornfeinungseffekt beobachtet werden. Dies
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war durch die Bildung von Nb(C,N)-Partikeln zu erwarten und bestétigt die Erwartungen an die
durchgefihrten Versuche.

7.3.2 Isotherme Haltetemperatur 1050°C

Auch bei dieser Haltezeit zeigt sich ein ausgepragter Pinning-Effekt. Die geschatzten
Pinning-Krafte fir die Fe-1 Proben liegen deutlich Gber 10.000 J/m?3, wahrend sie fiir die Fe-2
Legierungen im Bereich um die 10.000 J/m3 liegen (siehe Abbildung 7-9). Daher weisen die
Fe-2 Legierungen im Vergleich zu den Fe-1 Proben eine gréBere KorngréBe auf, mit einem
Unterschied von etwa 15-20 ym zwischen den beiden Serien. Im Gegensatz dazu zeigen die
Nb-legierten Stahle im Vergleich zu den Referenzlegierungen eine signifikant kleinere
KorngréBe, was ebenfalls auf die Nb(C,N)-Ausscheidungen zurtickzufihren ist. Es wird
angenommen, dass diese Ausscheidungen bei dieser Haltezeit stabil sind und sich nicht
auflésen, wie bereits in Kapitel 5.1.1 beschrieben. Durch den héheren Nb-Gehalt in den Fe-1
Legierungen kdnnen mehr Carbonitride gebildet werden, was das Kornwachstum stérker
hemmt und zu einer geringeren KorngréBe fuhrt. Die Erhéhung des N-Gehalts in den
Legierungen hat ebenfalls eine Kornverkleinerung zur Folge, wobei anzunehmen ist, dass der
erh6hte N-Gehalt die Bildung der Ausscheidungen begunstigt. Alle untersuchten Legierungen

zeigen einen hemmenden Effekt auf das Kornwachstum.

7.3.3 Isotherme Haltetemperatur 1150°C

Die isotherme Haltetemperatur von 1150°C ist besonders interessant, da sie die letzte
Temperatur ist, bei der noch deutliche Pinning-Effekte beobachtet werden konnten.
Abbildung 7-9 zeigt eindeutig, dass die Pinning-Krafte bei dieser Temperatur deutlich
geringer sind als bei den niedrigeren Temperaturen. Aufgrund der deutlichen Zunahmen der
KorngréBe bei den Fe-2 Legierungen, kdnnte man vermuten, dass sich die Nb(C,N)-
Ausscheidungen bei dieser Temperatur auflésen. Dennoch ist die Korngré3e im Vergleich zu
den Referenzlegierungen immer noch deutlich kleiner, was darauf hindeutet, dass die
Carbonitride bis zur Auflésung das Kornwachstum noch stark unterdriickten, oder nicht
vollstdndig aufgelést wurden. Das AGG beginnt beim Aufheizen der Proben ab der
Umwandlung von Ferrit in Austenit, wobei die Umwandlungstemperatur bei etwa 860°C liegt
(siehe Kapitel 6.3.1). Ab diesem Zeitpunkt kommt es zwar zum Kornwachstum, jedoch sind
die Nb(C,N)-Ausscheidungen noch stabil und hemmen das Kornwachstum, bis sie sich
auflésen. Somit wird wahrend dem Aufheizen das Kornwachstum gehemmt. Nach der
Auflésung der Nb(C,N)-Ausscheidungen liegen die Nb-Atome geldst in der Matrix und kénnen
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Uber den Solute-Drag-Effekt dem Kornwachstum entgegenwirken. Bei der Fe-1 Legierung ist
der Kornfeinde-Effekt natdrlich noch viel starker ausgepragt, was zu einer deutlich kleineren
KorngréBBe fuhrt (siehe Abbildung 7-8). Ein weiteres Indiz dafiir, dass auch in den Fe-2
Legierungen ein Kornfeinender-Effekt vorliegen muss, ist das Verhaltnis der Korngré3en von
Fe-1 zu Fe-2, das &hnlich wie bei den Haltetemperaturen von 950°C und 1050°C ist. Die
KorngrdBe ist etwa immer doppelt so groB3. Der Einfluss des N-Gehalts auf die KorngréBe war
nicht ganz so deutlich wie bei den Versuchen mit 1050°C, dennoch konnte auch hier ein Trend

erkannt werden.

7.3.4 Isotherme Haltetemperatur 1250°C

Ab dieser isothermen Haltetemperatur von 1250°C kann angenommen werden, dass die
Nb(C,N)-Ausscheidungen sich auflésen. Die Abbildung 7-9 zeigt, dass kaum eine hemmende
Wirkung des Kornwachstums festgestellt werden konnte. Trotzdem weisen beide
Legierungsserien (Fe-1 und Fe-2) eine geringere KorngréBe als die Referenzlegierungen auf,
was darauf hindeutet, dass andere Krafte das Kornwachstum beeinflussen. Wie in Kapitel
7.3.3 beschrieben beginnt das AGG der Proben ab der Umwandlung von Ferrit in Austenit und
kann zu Beginn durch die Nb(C,N)-Ausscheidungen gehemmt werden, bis sie sich auflésen.
Nach der Auflésung der Nb(C,N)-Ausscheidungen liegen die Nb-Atome geldst in der Matrix
und kdnnen Uber den Solute-Drag-Effekt dem Kornwachstum entgegenwirken. Dieser Effekt
ist jedoch wesentlich schwéacher als der Pinning-Effekt und hat bei hohen Temperaturen nur
einen geringen Einfluss auf das AGG. Die Endkorngré3e der beiden Legierungsserien ist sehr
ahnlich. Zunachst wachsen die Kdrner bei den Fe-1 Legierungen deutlich langsamer, was auf
die gréBere Anzahl an stabilen Nb(C,N)-Ausscheidungen zurickzufihren ist. Jedoch nahert
sich die KorngréB3e der Fe-1 Serie derjenigen der Fe-2 Serie stark an. Daher kann ab dieser
Haltetemperatur und bei langen Haltezeiten kaum ein Einfluss des erhéhten Nb-Gehalts
festgestellt werden. Die unterschiedlichen Nb-Gehalte zeigten auch keinen eindeutigen
Einfluss auf das AGG.

7.3.5 Isotherme Haltetemperatur 1350°C

Bei dieser Haltetemperatur wurden keine Berechnungen bezlglich der Widerstandskrafte
gegen das AGG durchgeflihrt, da die Datenlage der Referenzproben bei dieser Temperatur
nicht ausreichend war. Es kann jedoch angenommen werden, dass sich das AGG &hnlich wie
bei der Haltetemperatur von 1250°C verhalt, wobei der Kornfeinde-Effekt vermutlich noch
schwécher ausféllt. Dabei ist anzunehmen, dass bei dieser Temperatur auch keine Nb(C,N)-
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Ausscheidungen vorliegen. Die Endkorngré3en der Legierungen sind recht ahnlich und die
Konfidenzintervalle Uberschneiden sich. Es konnte kein eindeutiger Effekt der
Legierungszusammensetzung auf das AGG festgestellt werden. Dies liegt vermutlich auch
daran, dass bei dieser hohen Temperatur die Mobilitdt der Korngrenzen stark erhéht ist, was
bedeutet, dass sie sich leichter bewegen kdnnen und der Solute-Drag-Effekt daher kaum
wirksam wird. Bei den Fe-1 Legierungen konnte eine Abnahme der Korngréfe mit
zunehmendem N-Gehalt beobachtet werden, jedoch nicht bei der Fe-2 Serie. Daher ist unklar,
inwieweit der N-Gehalt einen Einfluss auf das AGG besitzt.

7.4 Zusammenfassung

Bei den untersuchten isothermen Haltetemperaturen von 950°C, 1050°C, 1150°C, 1250°C
und 1350°C wurde das Kornwachstum in verschiedenen Legierungen analysiert, um den
Einfluss von Nb(C,N)-Partikeln auf dieses Phanomen zu verstehen:

e 950°C: Bei dieser Temperatur wurde festgestellt, dass das Kornwachstum bei allen
Versuchslegierungen stark unterdrtickt war. Dies wurde auf die Bildung von stabilen
Nb(C,N)-Partikeln  zurlickgeflihrt, welche starke Pinning-Krafte erzeugten.
Legierungen mit héherem Nb-Gehalt (wie die Fe-1 Serie) zeigten noch eine
ausgepragte Kornfeinung, da sie mehr Nb(C,N)-Ausscheidungen aufwiesen. Durch
die Nb(C,N) Ausscheidungen wurde die KorngréBe im Vergleich zu
Referenzlegierungen um 50-70 um reduziert.

e 1050°C: Auch bei 1050°C war ein ausgepragter Pinning-Effekt zu sehen. Fe-1
Legierungen hatten héhere Pinning-Krafte und daher kleinere KorngréBen im
Vergleich zu Fe-2. Die Nb-legierten Stahle zeigten ebenfalls kleinere Korngréf3en
aufgrund stabiler Nb(C,N)-Ausscheidungen. Ein héherer Nb-Gehalt flihrte zu einer
starkeren Kornverfeinerung, ebenso wie eine Erhéhung des N-Gehalts.

e 1150°C: Bei 1150°C waren Pinning-Effekte immer noch vorhanden, aber schwacher
als bei niedrigeren Temperaturen. Fe-2 Legierungen zeigten gréBere KorngréBen im
Vergleich zu Fe-1, was darauf hindeutet, dass Nb(C,N)-Ausscheidungen sich
auflésen  kénnten. Dennoch waren die KorngréBen im Vergleich zu
Referenzlegierungen klein. Der Einfluss des N-Gehalts war hier weniger deutlich als
bei 1050°C.

e 1250°C: Bei der isothermen Haltetemperatur von 1250°C Iésten sich die Nb(C,N)-

Ausscheidungen auf. Dennoch wiesen sowohl die Fe-1 als auch die Fe-2
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Legierungen eine geringere KorngréBe als die Referenzlegierungen auf. Die
Endkorngré3e der Fe-1 und Fe-2 Legierungen war ahnlich, was darauf hindeutet,
dass der erhdhte Nb-Gehalt keinen deutlichen Einfluss auf das Kornwachstum hatte.
Insgesamt war bei 1250°C noch immer ein Effekt auf das Kornwachstum zu
beobachten, jedoch weniger ausgepréagt als bei niedrigeren Temperaturen

e 1350°C: Hier war der Einfluss der Legierungszusammensetzung auf das
Kornwachstum weniger deutlich. Durch die sehr hohe Temperatur war, die Mobilitat
der Korngrenzen stark erhéht, was bedeutet, dass sich die Kérner leichter bewegen
konnten und der Effekt des gel6sten Nb sehr gering war. Die EndkorngréBen der
Legierungen waren recht ahnlich, und es konnte kein eindeutiger Effekt der

Legierungszusammensetzung auf das Kornwachstum festgestellt werden.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass Nb(C,N)-Partikel das Kornwachstum bei den
untersuchten Temperaturen hemmten. Legierungen mit héherem Nb-Gehalt zeigten eine
starkere Kornfeinung. Der Einfluss des N-Gehalts auf das Kornwachstum war weniger
deutlich, obwohl eine Tendenz zur Kornverkleinerung beobachtet wurde.
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Anhang A. KorngroRenverteilungen

Fur die bessere Ubersicht wurden die restlichen KorngréBenverteilungen im Anhang
beigeflgt.

Abbildung A 1: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 950°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-60 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 950°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-1-60 DI 950°C ... .uuuiiiiie e e e e e e e s rr e e e e e e s s snnnreneeaaeeeaannns 86

Abbildung A 2: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-1-60 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 1050°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-1-60 DI 1050°C ... .uuiiiiie e e e e e e e e e e e e s s re e e e e e e s s snnnneeeeaaeeeaannes 87

Abbildung A 3: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-1-60 bei 1150°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 1150°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-1-60 DI 1150°C ... .uuiiiiie e e e e e e e e s e e e e e e e e s nnnneeeeaaeeeaannes 88

Abbildung A 4: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-60 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 1250°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-1-60 D8I 1250°C ......uuiiiiie it e e e e e e e e s eeaaeeeaaans 89

Abbildung A 5: a(l) HT-LSCM KorngrdéBenverteilung Fe-1-60 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-60 bei 1350°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 1350°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-1-60 i 1350°C ........uuuuuuiiiiiiiiii e aaaaaaaaaassansssnsssnsnnnnnne 90

Abbildung A 6: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 950°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-80 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 950°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-1-80 i 950°C ........uu i aaaaaasaaassnsssssnnsnsnnnnnnes 91

Abbildung A 7: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1050°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-1-80 DI 1050°C ......ueiiiiiiiieiieie e e e e e e 92

Abbildung A 8: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-1-80 bei 1150°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1150°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-1-80 DI 1150°C ... .ue e e e e 93

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 83



ANHANG A. KORNGROBENVERTEILUNGEN

Abbildung A 9: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1250°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-1-80 DI 1250°C .......coiiiiiiiie ettt e e e e e e e s nsee e e e e nnneeeas 94

Abbildung A 10: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1350°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1350°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-1-80 DI 1350°C ... .uuiiiiie it e e e s e e e e e e e s senreeeeaaeeeaanns 95

Abbildung A 11: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 950°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-60 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 950°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-60 bei 950°C .......uuiiiiiie et e e e e e e e e e e s aaa e e e e 96

Abbildung A 12: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1050°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1050°C ......uuiiiiie i e e e e e e e e e e s e e s earr e e e aaaeeeaans 97

Abbildung A 13: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1150°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1150°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-60 DI 1150°C ......uiiiiiii e i e e e e e e e e e e s ereaaeeeaaans 98

Abbildung A 14: a(lI) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-2-60 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1250°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-2-60 DI 1250°C ......uuiiiiiiiiiiieie e e e e 99

Abbildung A 15: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-2-60 bei 1350°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1350°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-2-60 DI 1350°C ......uuiiiiiiieiiiiie e a s 100

Abbildung A 16: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 950°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-80 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 950°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-80 bei 950°C ... ..uiiiiiiiee e et e e e e e e e s e e e e e e e e nnr e e eeaaeas 101

Abbildung A 17: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1050°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1050°C .......oiiiiiiiiiie ettt e e e e e e a e e ee e e nees 102

Abbildung A 18: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1150°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1150°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-80 DI 1150°C ......uuiiiiiii et e e e e e e e eeaaeas 103

Abbildung A 19: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1250°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-80 bEi 1250°C ......uuuiiiiii et a e e e e e e eeaaeas 104

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 84



ANHANG A. KORNGROBENVERTEILUNGEN

Abbildung A 20: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
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Gefligebild Fe-2-120 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 950°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-120 bei 950°C ........oii ittt a e e e e e e e e e e enees 106
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Gefligebild Fe-2-120 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1050°C, b(ll)
DM Gefligebild Fe-2-120 bei 1050°C........eeeeiiieeieiiiieieee et a e e 107

Abbildung A 23: a(I) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-120 bei 1150°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1150°C, b(ll)
DM Gefligebild Fe-2-120 bei 1150°C.......cueeiiieei i 108

Abbildung A 24: a(I) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-120 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1250°C, b(ll)
DM Gefligebild Fe-2-120 bei 1250°C......ccoiiiiiiee et e e 109

Abbildung A 25: a(I) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-2-120 bei 1350°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1350°C, b(ll)
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Abbildung A 5: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-60 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
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Abbildung A 7: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBRenverteilung Fe-1-80 bei 1050°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1050°C
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Abbildung A 8: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-1-80 bei 1150°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1150°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1150°C
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Abbildung A 9: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBRenverteilung Fe-1-80 bei 1250°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1250°C

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 94



ANHANG A. KORNGROBENVERTEILUNGEN

30 T T T T T

Isothermal grain growth of y-Fe-0.08wt.%Nb-0.13wt.% C-75ppm N : Time: 2700s
grain o b o & ropP Temperature: 1365°C 200um
Grain size distribution at 1350°C by HT-LSCM (in-situ) TR
- HT-LSCM [ESSes
Grain size classes
Lognormal:
n=122
20 - 1= 550021 ot
- o= 0.66543
; expected value= 305.43um
Q
=
@
=]
)
@
II —# arithmetic mean = 301.5 um
10
0 200 400 600 800 1000 1200
v-Fe grain size [pm] HT-LSCM image
(ad) (a-l)
30 T T T T T
Isothermal grain growth of y-Fe-0.08wt.%Nb-0.13wt.% C-75ppm N :
Grain size distribution at 1350°C by Digital microscopy (ex-situ)
///A Grain size classes
Lognormal:
n=177
20 u= 5.4284 <
_— o= 076661
; expected value= 305 59um
Q
=
g = arithmetic mean = 292.8 um
o
@
i~
('
10

600 800 1000 1200

v-Fe grain size [um] Digital microscope image
(b-) (b-)

0 200 400

Abbildung A 10: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-1-80 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1350°C, b(l) DM KorngréBRenverteilung Fe-1-80 bei 1350°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-1-80 bei 1350°C

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 95



ANHANG A. KORNGROBENVERTEILUNGEN

60 T T T
Isothermal grain growth of y-Fe-0.022wt. %Nb-0.15wt. % C-65ppm N : Time: 2700s
Temperature: 960°C
Grain size distribution at 950°C by HT-LSCM (in-situ)
50 - Grain size classes |
Lognormal:
n=221
40 L = 227364 4
- o= 0.51697
; expected value= 11.10um
Q
§ 30 - arithmetic mean = 11.1 um
)
2
[T
20
10
0 =
0 10 20 30 40
v-Fe grain size [pm] HT-LSCM image
(ad) (a-l)
50 T T T T
Isothermal grain growth of y-Fe-0.022wt.%Nb-0.15wt.% C-65ppm N :
Grain size distribution at 950°C by Digital microscopy (ex-situ)
40 ///A Grain size classes
Lognormal:
n= 186
% 1= 2.36064
- ;é o= 0.56338
;30 [ ?/ expected value= 12.42um
g %/ # arithmetic mean = 12.4 ym
g 27
o 1/ /
) /-.,/ <
e %1% |
.
N
7y
10 7 i/ % 1
97927
T
0 ARSI, |

0 10 20 30 40 50
v-Fe grain size [um]

Digital microscope image
(b4) (bAI)

Abbildung A 11: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 950°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-60 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 950°C, b(ll) DM Gefligebild
Fe-2-60 bei 950°C
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Abbildung A 12: a(I) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1050°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1050°C
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Abbildung A 13: a(I) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1150°C, b(l) DM KorngréBRenverteilung Fe-2-60 bei 1150°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1150°C
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Abbildung A 14: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBRenverteilung Fe-2-60 bei 1250°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1250°C
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Abbildung A 15: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-2-60 bei 1350°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-60 bei 1350°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-60 bei 1350°C
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Abbildung A 16: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 950°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-2-80 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 950°C, b(Il) DM Gefligebild
Fe-2-80 bei 950°C
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Abbildung A 17: a(I) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBRenverteilung Fe-2-80 bei 1050°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1050°C
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Abbildung A 18: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1150°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1150°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1150°C
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Abbildung A 19: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1250°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1250°C, b(l) DM KorngréBRenverteilung Fe-2-80 bei 1250°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-80 bei 1250°C
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Abbildung A 20: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1350°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-2-80 bei 1350°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-80 bei 1350°C, b(ll) DM
Geflgebild Fe-2-80 bei 1350°C

Masterarbeit Lukas Hanifl Seite 105



ANHANG A. KORNGROBENVERTEILUNGEN

80 T T T T
Isothermal grain growth of y-Fe-0.019wt.%Nb-0.15wt.% C-118ppm N : Time: 2700s
Temperature: 100um
70 | Grain size distribution at 950°C by HT-LSCM (in-situ) o P = "
y Grain size classes
60 - Lognormal: o
n=199
u=17778
50 - ) o=0.48443 |
= arithmetic mean =121 um o, pocted value= 12.17um
Q
(=
] 40
4
L 30
20
10
0 ) S 7
0 10 20 30 40 50
y-Fe grain size [um] HT-LSCM image
(ad) (a-ll)
50 T T T T
Isothermal grain growth of y-Fe-0.019wt. %Nb-0.15wt.% C-118ppm N :
Grain size distribution at 950°C by Digital microscopy (ex-situ)
40 L Grain size classes
Lognormal:
n=192
u= 234873
- o= 0.52683
%‘ 30 arithmetic mean =11.9 um expected value= 12.03um
c
@
3
o
2 20
'S
10
0 10 20 30 40 50
v-Fe grain size [um] Digital microscope image
(b-)

Abbildung A 21: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 950°C, a(ll) HT-LSCM
Geflgebild Fe-2-120 bei 950°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 950°C, b(ll) DM
Gefligebild Fe-2-120 bei 950°C
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Abbildung A 22: a(I) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1050°C, a(ll) HT-LSCM
Gefligebild Fe-2-120 bei 1050°C, b(l) DM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1050°C, b(Il) DM
Gefluigebild Fe-2-120 bei 1050°C
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Abbildung A 23: a(l) HT-LSCM KorngréBenverteilung Fe-2-120 bei 1150°C, a(ll) HT-LSCM
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Anhang B. Austenitkorngrofle

Fur eine bessere Ubersicht wurden dem Anhang die EndkorngréBen der Versuche dem
Anhang zugeflgt.

Tabelle B- I: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngréBe der
Austenitkdrner aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen
Haltetemperatur VON 950°C. ........oe it a e 112

Tabelle B- II: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngréBe der
Austenitkdrner aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen
Haltetemperatur VON 1050°C. .......ooiiiiiiiiii e e e e e 112

Tabelle B- Ill: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngréBe der
Austenitkdrner aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen
Haltetemperatur VON 1150°%C. ... i 113

Tabelle B- IV: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngréBe der
Austenitkdrner aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen
Haltetemperatur VON 1250°C. ... ...uuuiiiiiiiiiiieiiiiieieeeaeeeeeearaaeeeaasaeaseaaesaaaaaasaaasasaasnssansssnnnnnnnnes 113

Tabelle B- V: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngrdBe der
Austenitkdrner aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen
Haltetemperatur VON 1350°C. ... ..uuuiiiiiiiiiiiiiiiiiieieeeaeeeeaereaaaesaaeaaasaasasssaaansanssassnssssnnssssnnnnnnnns 114

Tabelle B- VI: arithmetischer Mittelwert der EndkorngréBe der Referenzlegierungen aus
den DM-Aufnahmen bei unterschiedlichen isothermen Haltetemperaturen........................ 114

Tabelle B- VII: arithmetischer Mittelwert der Endkorngrée der Referenzlegierungen aus
den DM-Aufnahmen bei unterschiedlichen isothermen Haltetemperaturen........................ 114
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Anhang B1 arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der
Versuchslegierungen

Tabelle B- I: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngréBe der Austenitkdrner
aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen Haltetemperatur von 950°C.

T=950°C HT-LSCM DM
Mittelwert Erwartungswert Mittelwert Erwartungswert
[um]

Fe-1-60 7.64 7.70 6.25 6.31
Fe-1-80 5.84 5.85 5.05 5.09
Fe-1-120 6.66 6.65 5.06 5.09
Fe-2-60 11.07 11.10 12.37 12.42
Fe-2-80 11.02 11.09 12.07 12.21
Fe-2-120 12.14 12.17 11.93 12.03

Tabelle B- II: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngréBe der Austenitkérner

aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen Haltetemperatur von 1050°C.

T=1050°C HT-LSCM DM
Mittelwert Erwartungswert Mittelwert Erwartungswert
[um]
Fe-1-60 10.97 10.90 8.20 8.26
Fe-1-80 10.43 10.28 8.15 8.16
Fe-1-120 6.44 6.46 5.86 5.91
Fe-2-60 29.26 29.31 35.41 35.35
Fe-2-80 25.45 26.07 30.93 30.24
Fe-2-120 22.84 22.64 26.64 25.72
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Tabelle B- IlI: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der Endkorngrée der Austenitkérner
aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen Haltetemperatur von 1150°C.

T=1150°C HT-LSCM DM
Mittelwert Erwartungswert Mittelwert Erwartungswert
[um]

Fe-1-60 39.20 38.89 40.97 41.05
Fe-1-80 34.61 34.98 39.41 39.47
Fe-1-120 34.95 34.87 38.05 37.59
Fe-2-60 95.11 97.15 104.82 106.96
Fe-2-80 93.28 96.25 109.98 114.68
Fe-2-120 94.31 97.27 100.58 104.02

Tabelle B- IV: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngréBe der Austenitkbrner

aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen Haltetemperatur von 1250°C.

T=1250°C HT-LSCM DM
Mittelwert Erwartungswert Mittelwert Erwartungswert
[um]
Fe-1-60 196.25 201.61 207.14 210.90
Fe-1-80 194.20 195.69 202.11 203.36
Fe-1-120 167.59 170.52 182.20 184.03
Fe-2-60 200.76 202.48 195.08 200.81
Fe-2-80 202.72 209.25 202.87 207.00
Fe-2-120 197.79 199.10 197.14 207.10
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Tabelle B- V: arithmetischer Mittelwert und Erwartungswert der EndkorngréBe der Austenitkérner
aus den HT-LSCM-Versuchen und DM-Aufnahmen bei einer isothermen Haltetemperatur von 1350°C.

T=1350°C HT-LSCM DM
Mittelwert Erwartungswert Mittelwert Erwartungswert
[um]
Fe-1-60 294.65 297.35 315.30 330.11
Fe-1-80 301.45 305.43 292.77 305.59
Fe-1-120 237.92 239.73 210.71 217.41
Fe-2-60 249.81 255.52 262.17 271.73
Fe-2-80 270.90 274.18 246.45 258.31
Fe-2-120 267.57 274.89 252.14 269.04

Anhang B2 arithmetischer Mittelwert der Referenzlegierungen

Tabelle B- VI: arithmetischer Mittelwert der EndkorngréBe der Referenzlegierungen aus den DM-
Aufnahmen bei unterschiedlichen isothermen Haltetemperaturen.

DM Mittelwert [um]

Temperatur 950°C 1050°C 1150°C 1250°C
Fe-C-N_R1 74.62 133.88 182.17 224.18
Fe-C-N_R2 78.94 116.70 194.95 255.67
Fe-C-N_R3 60.93 131.62 167.64 -

Tabelle B- VII: arithmetischer Mittelwert der Endkorngré3e der Referenzlegierungen aus den DM-

Aufnahmen bei unterschiedlichen isothermen Haltetemperaturen.

HT-LSCM Mittelwert [um]

Temperatur 950°C 1050°C 1150°C 1250°C
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Fe-C-N_R1 55.86 121.72 203.55 204.384
Fe-C-N_R2 47.64 113.95 186.75 278.43
Fe-C-N_RS3 54.29 118.40 153.49 278.68
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ABKURZUNGEN

Abkurzungen
AGG austenite grain growth
HT-LSCM High Temperature - Laser Scanning Confocal Microsocpe
kiz kubisch raumzentriert
kfz kubisch flachenzentriert
hdp hexagonal dichtest-gepackt
MK Mischkristallen
HSLA high-strength low-alloy
GBM grain boundary mobility
HIP heiBem isostatischen Druck
PESR Elektroschlacke-Umschmelzen unter Druck
PREN Pitting Resistance Equivalent Number
HFU Hochfrequenz-Umschmelzanlagen Lifumat-Met-3,3
OES Optical Emission Spectrometer
XRD Echtzeit- Rontgendiffraktometer
EBSD Elektronenriickstreubeugung
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Liste der Parameter

Po treibende Kraft J/m?3

Y Grenzflachenenergie J/m2

V atomares Volumen m3/mol

r Radius der Krimmung m

D Korndurchmesser m

C1 Konstante -

Cc2 Konstante -

t Zeit S

K Konstante -

n Zeitexponent -

K'=M Mobilitat m*/Js

Mo Pra-Mobilitatsfaktor m*/Js

Vv Geschwindigkeit der Korngrenze m/s

AP Netto-Triebkraft J/m?3

m Exponent der treibenden Kraft -

Pz Pinning-Kraft J/m3

Q Aktivierungsenergie J/mol
ldeale Gaskonstante J/mol K

T Temperatur K

kp Skalierungsfaktor treibende Kraft -
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