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KURZFASSUNG

Kurzfassung

Die Erstarrung von Stahlen flihrt zu Konzentrationsveranderungen auf mikroskopischer Ebe-
ne: Viele Begleit- und Legierungselemente I6sen sich im fllissigen Stahl besser als im festen
Stahl, was zu einem Konzentrationssprung an der Phasengrenze Fest/Flissig flhrt. Dieses
Phanomen wird als Mikroseigerung bezeichnet und wirkt pragend auf die Produktqualitat,
zum Beispiel die Ausbildung von Zentrumsseigerungen oder auch die Bildung von Heil3-
rissseigerungen (HRS), im StranggieRprozess. Beim Stranggief3en von Stahl wird die erstar-
rende Strangschale mechanischen Belastungen ausgesetzt. Die Verformung der Strang-
schale kann zur Ausbildung von ausgepragten Seigerungen zwischen Korngrenzen fuhren,
die als Heilrissseigerungen bezeichnet werden und sich in weiteren Prozessschritten bis an
die Oberflache ausbreiten kdnnen oder auch zu unerwiinschten Hartegefligen im Fertigpro-
dukt fihren kénnen. Je héher der Gehalt an seigernden Elementen, desto grof3er ist auch die
Empfindlichkeit einer Legierung gegenuber der HRS-Bildung. Im Rahmen der vorliegenden
Arbeit werden DSC (Differential Scanning Calorimetry) Messergebnisse verwendet, um
Stahllegierungen entsprechend ihres Kohlenstoffaquivalents einer Voreinteilung zu unterzie-
hen und empirische Gleichungen zur Bestimmung der Liquidustemperatur zu evaluieren. Die
analytische Lésung der Mikroseigerung mit der Gleichung von Ohnaka wird unter Verwen-
dung von Verteilungskoeffizienten aus der Datenbank FSStel2015 (FactSage) mit Ergebnis-
sen von Heillzugversuchen korreliert, um Uber eine breite Palette von Stahlzusammenset-
zungen berechnete und aus dem HeiRzugversuch abgeleitete Solidustemperaturen kritisch
zu vergleichen. Dieses Vorgehen erlaubt eine Feineinstellung der Verteilungskoeffizienten.
Auf Basis der FSStel2015 Datenbank kénnen auch die Gleichgewichtstemperaturen der
Festphasenumwandlungen beschrieben und mit DSC-Messergebnissen hinterlegt werden.

Unter Berucksichtigung der Legierungselemente und Phasenumwandlungstemperaturen
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KURZFASSUNG

werden thermophysikalische Materialdaten berechnet, die zur numerischen Simulation der
Erstarrung notwendig sind. Schlief3lich werden die gewonnenen Erkenntnisse fur die Vorher-
sage der Bildung von HRS im Stranggiel3prozess eingesetzt: Die numerische Simulation des
Erstarrungsvorgangs sowie die anschlieBende Dehnungsanalyse erfolgen in einer 1D-FV in-
house Software. In die Dehnungsanalyse flieRen eigene Versuchsergebnisse und neue Er-
kenntnisse aus parallel betriebenen Forschungsarbeiten ein. Die Vorstellung der Akkumulie-
rung von Dehnungen als Hauptursache der Bildung von HRS wird in einen on-line fahigen
Heildrissbildungsindex implementiert. Fir ausgewahlte Gruppen von Stahlen werden die
HRS-Indizes mit kritischen Dehnungswerten abgeglichen und so eine Vorhersage Uber die
Auswirkung von Giel3parametern auf die HRS-Bildung in Brammen getroffen. Die erarbeitete
Methodik wird eingesetzt um die numerischen Modelle in Zukunft auf weitere Stahlgruppen

Zu erweitern.
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ABSTRACT

Abstract

Microsegregation is in general the consequence of the different dissolution of alloying elements
and residual elements in liquid and in solid steel. The result is an enrichment of alloying elements
between dendrites. This enrichment is the main reason for segregation at the macroscopic scale
(center segregation) or the formation of hot tear segregations (commonly also termed internal
cracks) and hence a decisive factor for product quality. The relatively thin strand formed in a con-
tinuous casting machine for steel is multiply deformed by bending, straigthening or bulging.
These deformations may result in the formation of hot tear segregations (HTS) along primary
grain boundaries. During further processing, these kinds of defects may even lead to surface de-
fects but more frequently to the formation of brittle phases after the rolling process. The higher
the content of segregating elements the higher is the sensitivity towards the formation of HTS.
Microsegregation modelling is thus the key for the understanding of HTS formation. Starting point
for the present work is the critical review of liquidus formula by the comparison with results from
DSC (Differential Thermal Analysis) for a wide range of steel compositions. A recently published
formula could be slightly modified and improved. Microsegregation is modelled on basis of the
analytical solution as proposed by Ohnaka. Equilibrium partition coefficients were determined
from FactSage (FSStel2015). The calculated solidus temperature was compared with values de-
termined from a hot tensile experiment for low carbon steel grades. The partition coefficients were
again slightly adjusted. The generation of the thermophysical properties for the numerical solidifi-
cation simulation demands the knowledge of phase transformation temperatures in the solid
state. These values were also assessed on the basis of empirical equations and DSC measure-
ment results. The findings were applied to calculate solidification in a continuous casting machine
(1D-FV-model) and to analyse the strain in the mushy zone subsequently. The strain analysis is
based on the results of parallel research work and own measurements. The basic idea of strain

accumulation as main reason for HTS formation was transferred into an on-line capable HTS-
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ABSTRACT

index. For selected steel grades the probability of HTS formation was predicted and the influence
of operating parameters was quantified. The newly developed methodology will in future be used

to extend the existing models to further steel grades.
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EINLEITUNG

1 Einleitung

Das kontinuierliche Vergieflten von flissigem Stahl ermdglicht eine kosteneffiziente Stahlpro-
duktion unter Gewahrleistung der erforderlichen Produktqualitat. Wahrend die Produktquali-
tat des stranggegossenen Halbzeugs mafigeblich von den eingestellten GielRparameter (Se-
kundarkuhlstrategie, Giel3pulverauswahl, GieRgeschwindigkeit) abhangt, wird das Verhalten

des Stahls beim VergielRen wesentlich vom Legierungskonzept beeinflusst.

Stahle erstarren unter technischen Bedingungen im Allgemeinen gerichtet-dendritisch, das
heil3t mit bevorzugter Wachstumsrichtung und entgegengesetzt zum Warmestrom. In den
interdendritischen Zwischenraumen kommt es bedingt durch die unterschiedliche Ldslichkeit
zwischen flissiger und fester Phase zur Anreicherung von Legierungselementen. Dieses
Phanomen wird als Mikroseigerung bezeichnet und wirkt pragend auf die Produktqualitat,
zum Beispiel auf die Ausbildung von Zentrumsseigerungen oder auch auf die Bildung von
Heildrissseigerungen (HRS), im StranggielRprozess. Beim Stranggiefien von Stahl wird die
erstarrende Strangschale mechanischen Belastungen ausgesetzt. Die Verformung der
Strangschale kann zur Ausbildung von ausgepragten Seigerungen zwischen Korngrenzen
fuhren, die als Heil’rissseigerungen bezeichnet werden und sich in weiteren Prozessschritten
bis an die Oberflache ausbreiten kdénnen oder auch zu unerwiinschten Hartegefiigen im Fer-

tigprodukt flihren kénnen.

Am Lehrstuhl flr Eisen- und Stahlmetallurgie besteht die Mdglichkeit, im Submerged Split
Chill Tensile (SSCT) Versuch auf die Heil3rissempfindlichkeit unterschiedlicher Stahlzusam-
mensetzungen experimentell zu untersuchen. Das in-house 1D-FV Erstarrungsprogramm

SolASys (Solidification Analysis System) erlaubt die Simulation des Erstarrungsverlaufs und
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die Analyse auftretender Dehnungen in StranggieRanlagen sowie die Berechnung von Mik-

roseigerungsvorgangen und thermophysikalischer Eigenschaften in Abhangigkeit der Stahl-

zusammensetzung. Zusatzlich bildet SolASys die Basis zur computergestutzten Auswertung

des SSCT Versuchs und stellt damit ein wertvolles Werkzeug zur Vorhersage der Heil3riss-

bildung in Abhangigkeit von Stahlzusammensetzung, Anlagenkonfiguration und Giel3para-

meter des Prozesses dar.

Die vorliegende Arbeit beschaftigt sich mit der Modifikation und Uberpriifung einzelner Sub-

module von SolASys am Beispiel der Low Carbon Stahle und lasst sich in zwei wesentliche

Aufgabengebiete unterteilen:

Pre-Processor Modul ,Mikroseigerung und Materialdaten (SolAMat): Experimentell be-
stimmte Gleichgewichtsdaten von Phasenumwandlungen mittels DSC (Differential Scan-
ning Calorimetry) Messung werden verwendet, um Stahllegierungen entsprechend ihres
Kohlenstoffaquivalents einer Voreinteilung zu unterziehen und empirische Gleichungen
zur Bestimmung der Liquidustemperatur zu evaluieren. Ein neues Mikroseigerungsmodell
erlaubt die Berlcksichtigung zusatzlicher Elemente wie Aluminium, Chrom, Nickel, Mo-
lybdan und Kupfer zur Berechnung der Solidustemperatur. Das Modell wird Uber eine zu-
vor entwickelte Methodik tiber SSCT Versuche angepasst. Auf Basis der FSStel2015 Da-
tenbank kénnen auch die Gleichgewichtstemperaturen der Festphasenumwandlungen
beschrieben und mit DSC-Messergebnissen hinterlegt werden. Unter Berlcksichtigung
der Legierungselemente und Phasenumwandlungstemperaturen werden thermophysika-
lische Materialdaten aufbereitet, die zur numerischen Simulation der Erstarrung notwen-

dig sind.

Post-Processor Modul ,Strangmechanik® (SolAStrain): Die getrennte Betrachtung von
Innen- und AuRenbogen des Strangs ist erforderlich, um die Verformung und auftreten-
den Dehnungen ordnungsgemal’ zu beschreiben. Erganzend zu den Biege-, Richt- und
Bulgingbelastungen des Strangs wird die thermische Dehnung durch die Wiedererwar-
mung der Strangschale implementiert. Die Ermittlung des kritischen Dehnungswertes fur
die HRS-Bildung erfolgt aus dem SSCT Versuch. Die Vorstellung der Akkumulierung von
Dehnungen als Hauptursache der Bildung von HRS wird in einen ,on-line fahigen“ Heil3-
rissbildungsindex implementiert. Fir ausgewahlte Gruppen von Stahlen werden die HRS-
Indizes mit kritischen Dehnungswerten abgeglichen und so eine Vorhersage Uber die

Auswirkung von GieRRparametern auf die HRS-Bildung in Brammen getroffen.
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2 Literaturteil

Stahle erstarren unter technischen Bedingungen dendritisch. Nahe der Oberflache erfolgt
das Wachstum ,gerichtet-dendritisch®, das heil3t mit bevorzugter Wachstumsrichtung, entge-
gengesetzt zum Warmestrom und unter Bildung von tannenbaumartigen Primarkristallen. Die
Einstellung des thermodynamischen Gleichgewichts bei der Erstarrung verlangt den voll-
standigen Diffusionsausgleich von Legierungselementen zwischen fester und flissiger Pha-
se. Diese Forderung kann aufgrund der kurzen Produktionszeiten beim Stranggief3en von
Stahl nicht erflllt werden, daher kommt es zur Anreicherung von Legierungselementen in

den interdendritischen Zwischenraumen, dieser Vorgang wird Mikroseigerung genannt.

Im Literaturteil werden ausgehend von der allgemeinen Betrachtung der Gleichge-
wichtserstarrung die wesentlichen Grundlagen der Mikroseigerung sowie deren mathemati-
schen Beschreibung besprochen. Mikroseigerungsmodelle benétigen detaillierte Informatio-
nen Uber das vorliegende Mikrogefuge, die Diffusionsfahigkeit und thermodynamische Ei-
genschaften der Legierungselemente bei hohen Temperaturen. Dementsprechend sind die-

sen Einflussfaktoren eigene Kapitel gewidmet.

AbschlieBend wird im Literaturteil versucht, eine Bricke zwischen Mikroseigerungsvorgan-

gen und einer damit verbundenen Fehlerbildung im StranggielRprozess zu schlagen:

e Niedrigschmelzende Filme (Seigerungen) an den Primarkorngrenzen fuhren zur Ver-
sprodung des Stahls im Hochtemperaturbereich und kdénnen bei gleichzeitiger Verfor-

mung der Strangschale zur Ausbildung von Heilkrissen oder Heilkrissseigerungen flhren.

¢ Inhomogenitaten auf makroskopischer Ebene, die durch den Transport angereicherter
Restschmelze innerhalb des Strangs entstehen, beeintrachtigen die Weiterverarbeitung

und Qualitat des Fertigprodukts.
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2.1 Erstarrung von Stahl und Mikroseigerungsvorgange

2.1.1 Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten und Lever-Rule

Bedingt durch die unterschiedliche Léslichkeit der Legierungselemente in Schmelze und fes-
ter Phase kommt es bei der Erstarrung von Stahl zu einem Konzentrationssprung an der
Phasengrenzflache, der durch den Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten k = cs/c, definiert
ist. Haufig werden Liquidus- und Soliduslinie als Geraden angesehen, der Verteilungskoeffi-
zient bleibt dann Uber das gesamte Erstarrungsintervall konstant. Das Gleichgewicht verlangt
den vollstandigen Diffusionsgleich im Festen, diese Forderung ist bei sehr kleinen Erstar-
rungsintervallen und hoher Diffusionsfahigkeit des Legierungselements erfullt. In diesem Fall
kénnen die aktuelle Konzentration in der Schmelze (c|) sowie der entsprechende Festkorper-
anteil (f;) zu jeder beliebigen Temperatur Uber die Lever-Rule [1] berechnet werden (Glei-
chung 2-1, Gleichung 2-2). Eine schematische Darstellung der Lever-Rule zeigt Abbildung
21.

Co
= —-— 2'1
¢ 1_f5(1_k) (2-1)
f ZCI_CO _ 1 T—T} (2_2)
o -c, 1-k\T-T,

Hier entspricht T der aktuellen Temperaturen, T, der Liquidustemperatur des reinen L6-

sungsmittels, ¢, der Ausgangskonzentration und T, der der aktuellen Liquidustemperatur.

In technischen Prozessen fihrt der unvollstandige Diffusionsausgleich im Festen zu einer
Anreicherung (Seigerung) der Legierungselemente in der Restschmelze. Die Erstarrung
kann dann unter Verwendung analytischer Mikroseigerungsmodelle beschrieben werden
(Kapitel 2.1.5).
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i
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Abbildung 2-1: Schematische Darstellung der Gleichgewichtserstarrung einer bindren Legierung
nach [1]

Generell zeigen Legierungselemente mit niedrigen Verteilungskoeffizienten eine ausgeprag-
te Neigung zur Anreicherung in der Schmelze. In Tabelle 2-1 sind publizierte Werte fir die
Verteilung ausgewahlter Elemente zwischen Schmelze und &-Ferrit zusammengestellt. Den
niedrigsten Verteilungskoeffizient besitzt Schwefel mit Werten zwischen 0,02 — 0,05. In Ab-
wesenheit von Mangan kann die starke Anreicherung des Schwefels nahe der Enderstarrung
zu einer deutlichen Absenkung der Solidustemperatur fihren. Weitere Elemente mit starker
Seigerungstendenz sind Kohlenstoff und Phosphor. Wahrend der Kohlenstoff aufgrund sei-
ner hohen Diffusionsfahigkeit als interstitielles Atom einen besseren Konzentrationsausgleich
erreichen kann, hindert die schlechte Beweglichkeit des Phosphors diesen. [2] In den meis-
ten Stahlen sind Mangangehalte von 1,5-2 wt% Ublich. Wahrend der Erstarrung reichert sich
das Mangan in der Schmelze an und bildet bei Uberschreitung des Ldslichkeitsprodukts ge-
meinsam mit Schwefel Mangansulfid (MnS). Die Abbindung des Schwefels nahe der Ender-
starrung ist eine wesentliche Aufgabe des Mangans und hat entscheidenden Einfluss auf die
Produktqualitat (Kapitel 2.1.6). Aluminium, Chrom, Nickel und Molybdan sind fur ihre gute
Mischbarkeit mit Eisen bekannt und stimmen in ihren Grofkenordnungen bei allen Autoren

uberein.
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Tabelle 2-1: Verteilungskoeffizienten von Legierungselementen in d-Ferrit

Autor Cc Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu
Morita [3] 025 091 09 023 002 092 09 083 086 --
Ueshima [4—-6] 0,19 0,77 0,76 0,23 0,05 -- - - - -
Ghosh [7] 0,13 066 084 013 002 092 09 080 080 --
Battle [8,9] 020 083 09 013 002 092 09 083 - -
Fischer [10] 0,11 0,77 0,73 0,46 0,05 --- 094 0,75 -- 0,70
Hansen [11] 0,14 091 0,2 0,28 0,41 -- 1,00 0,55 -- 0,59
Ghosh [6,12-15] | 0,19 0,77 0,77 023 005 060 095 083 0,80 0,53

Aus Tabelle 2-2 ist ersichtlich, dass die Verteilungskoeffizienten der Elemente bei Verande-
rung von ferritischer zu austenitischer Matrix entsprechend steigen oder sinken. Fir ferritsta-
bilisierende Elemente gilt k2 > ky' und fiir austenitstabilisierende Elemente ky® < ky'. Die
grofte Differenz der Verteilungskoeffizienten ergibt sich bei Phosphor, wobei das Verhaltnis
von k,/k," = 2 betrégt. [16]

Tabelle 2-2: Verteilungskoeffizienten von Legierungselementen in Austenit

Autor Cc Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu
Morita [3] 0,35 050 095 0,08 0,05 --- 0,87 09 060 --
Ueshima [4—-6] 0,34 052 0,78 0,13 0,03 -- --- - - ---
Ghosh [7] 0,36 050 0,95 0,06 0,02 --- 0,85 09 060 --
Battle [8,9] 0,30 050 0,75 0,06 0,05 - 0,85 095 -- -
Ghosh [6,12-15] 10,34 0,52 0,79 0,13 0,035 060 086 095 0,559 0,88

Am Beispiel des experimentell ermittelten Fe-P-Systems (Abbildung 2-2, links) lasst sich
erkennen, dass die Annahme linearer Liquidus- und Solidustemperaturen im Allgemeinen
nicht gerechtfertigt ist. Der Verteilungskoeffizient des Phosphors weist eine signifikante
Temperaturabhéngigkeit auf, die nach Morita und Tanaka [16] mit der Beziehung ks° = 0,715
— 3,2.10*T beschrieben werden kann. Die Temperatur ist hier in Kelvin einzusetzen. Die
Wechselwirkung der Legierungselemente untereinander flihrt ebenfalls zu einer
Beeinflussung des Seigerungsverhaltens. An dieser Stelle ist vor allem der Kohlenstoff

hervorzuheben, der mit steigender Konzentration den Seigerungsindex, darunter versteht
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man das Verhaltnis von maximal vorliegender Konzentration zur Ausgangskonzentration,
des Phosphors signifkant erhdht (Abbildung 2-2, rechts). Die Wirkung des Kohlenstoffs
kann in diesem Fall durch den Ubergang von ferritischer zu austenitischer Matrix erklart

werden, welcher mit der peritektischen Reaktion einhergeht. [16]
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Abbildung 2-2: Experimentell bestimmtes Fe-P System (links) und Einfluss von Kohlenstoff auf das

Seigerungsverhalten von Phosphor (rechts) [3]

2.1.2 Einfluss von Legierungselementen auf den Erstarrungsweg im pseudo-

binaren Fe-C-Diagramm

Beim Stranggielden von Stahl kommt der Anfangserstarrung in der Kokille hinsichtlich Pro-
duktqualitat, Produktivitdt und Prozesszuverlassigkeit eine besondere Bedeutung zu. Im Fe-
C-Diagramm koénnen vier unterschiedliche Erstarrungswege von Stahl definiert werden
(Abbildung 2-3 (a)) [17]:

e Typ I: Die Legierungslage befindet sich links des charakteristischen Punktes c,, die Er-

starrung erfolgt primar zu &-Ferrit und die Umwandlung zu Austenit findet im Festen statt.

e Typ II: Stdhle mit einer Zusammensetzung zwischen c, und cg werden hypo-peritektisch
genannt und fuhren im Stranggief3prozess haufig zu Problemen, da die Phasenumwand-
lung von &-Ferrit zu Austenit mit der Enderstarrung zusammenfallt. Bedingt durch die h6-
here Dichte des Austenits kommt es zur Kontraktion der erstarrenden Strangschale und
gleichzeitig zum Abheben der Strangoberflache von der Kokille (Reduzierung der War-
meabfuhr und Grobkornbildung). In weiterer Folge besteht bei diesen Stahlen ein erhéh-

tes Risiko fur tiefe Oszillationsmarken, starke Badspiegelschwankungen, ein unregelma-
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Riges Schalenwachstum sowie eine hohe Riss- und Fehleranfalligkeit (Oberflachenrisse,
Heilrisse). [18]

e Typ lll: Stdhle zwischen cg und cc werden hyper-peritektisch genannt. Die Umwandlung

von &-Ferrit zu Austenit ist vollstdndig abgeschlossen, bevor die Enderstarrung einsetzt.
e Typ IV: Stahle mit einer Zusammensetzung rechts von c¢ erstarren primar austenitisch.

8->y Umwandlung startet mit der
Enderstarrung und endet im Festen

5>y
Um\{vandlung | 82y l.Jm_wandIung nur |rr_1 = Abgeschlossen vor der
nur im Festen ‘ fest/fllissig 2-Phasengebiet Enderstarrung (T soiq) Austenit Bildner | Ferrit Bildner
Mn, Ni, Cu, Co, N... | Cr, Mo, S, Ti, Al..
1540 1540
Erstarrung primar im

1520 1520

1500 4 -
9 g) 1500
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Abbildung 2-3: Fe-C-Gleichgewichtsdiagramm mit Kennzeichnung des kritischen, peritektischen

Bereichs (a) und Einfluss von Legierungselementen auf das Fe-C-Diagramm (b) nach [17]

Da Stahle stets Multikomponentensysteme darstellen, ist der Einfluss der Legierungselemen-
te auf den hypoperitektischen Bereich fir die Industrie von besonderer Bedeutung
(Abbildung 2-3 (b)). Zur Charakterisierung des Erstarrungsverhaltens in Abhangigkeit der

Legierungselemente werden zwei Methoden exemplarisch dargestellt:

Der Kohlenstoffaquivalent cp wird berechnet, wobei fir ca, cg und c¢ fixe Werte vorgegeben
werden. Austenitbildner erhdhen cp und ferritstabilisierende Elemente senken cp. Xia et al.
[19] verdffentlichten basierend auf Messergebnissen eines thermischen on-line Uberwa-
chungssystems der Kokille eine Formulierung fur das Kohlenstoffaquivalent. In der instru-
mentierten Kokille wurden Temperaturschwankungen sowie integrale Warmestromdichte
gemessen und der Temperatur-Variations-Koeffizient (TVK) als charakteristische Kenngréfe
berechnet. Der TVK spiegelt die Temperaturfluktuationen (Tswabw.) relativ. zum Temperatur-

mittelwert (Tmiel) in €inem Zeitintervall von 120 Sekunden wider (Gleichung 2-3). [19]

TVK = MlOO% (2-3)

mittel
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In Abhangigkeit des Kohlenstoffaquivalents ergibt sich ein typischer Verlauf des TVK. Stahle
mit hypoperitektischer Zusammensetzung weisen ein ausgepragtes Maximum des TVK auf,
wahrend die Warmestromdichte minimal wird (Abbildung 2-4, links). Ein offensichtlicher
Zusammenhang zwischen TVK und dem Auftreten von Oberflachenrissen kann in Abbil-
dung 2-4 (rechts) festgestellt werden: Bei Uberschreitung eines kritischen TVK, hier mit dem
Wert 1,4 definiert, kommt es zu einem deutlichen Anstieg der Rissanfalligkeit. Entsprechend
dieser Vorgehensweise besitzen hypoperitekitsche Stahle c, Werte zwischen 0,1 — 0,16 Ge-
wichtsprozent (wt%). [17]

1.4
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Abbildung 2-4: Thermisches Verhalten in der Kokille Giber den Kohlenstoffaquivalent (links) [19]

und Zusammenhang zwischen TVK und Rissindex (rechts) [20]

Aus der Regression von kritischem TVK und chemischer Zusammensetzung konnte fir den
Kohlenstoffaquivalent Gleichung 2-4 ermittelt werden (Konzentrationen in wt%).

¢, =C-0,037Si+0,02Mn +0,0414P - 0,75 - 0,0254Cr
+0,023Ni - 0,0189Mo0 —-0,027677 + 0,7N

(2-4)

Diese Beziehung wurde von Presoly und Xia [17] durch Kombination aus thermischer Uber-
wachung der Kokille und DSC (Difference Scanning Calorimetry) Messungen erweitert und
optimiert (Gleichung 2-5). Korrekturen sind vor allem in der Gewichtung von Silizium, Chrom
und Schwefel zu erkennen, erganzend werden Aluminium und Kupfer berticksichtigt. Weiters
konnten Verbesserungen fir c,=0,09 wt% bemerkt werden Die vorgestellten cp-Formeln sind
nicht universell giiltig, sondern nur innerhalb der Legierungsgrenzen der untersuchten Stah-
le. [17]

¢, =C-0,005S5+0,019Mn +0,04P - 0,015 —0,007Cr
+0,025Ni - 0,03Mo0 —0,027i + 0,4N — 0,07 Al + 0,1Cu

(2-5)
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Der Einsatz des Kohlenstoffaquivalents zur Charakterisierung des Erstarrungsverhaltens
neuentwickelter Stahlsorten, an dieser Stelle seien TRIP-Stahle mit Silizium- und Alumini-
umgehalten von Uber 1 wt% erwahnt, scheiterte aufgrund der unterschiedlich starken Beein-
flussung von ca und cg durch das spezielle Legierungskonzept. [21] Als alternative Mdglich-
keit zur Einteilung dieser Stahle kann der Einfluss der Legierungselemente auf ca, cg und cc
berechnet werden. Entsprechend des Kohlenstoffgehalts werden die Stahle relativ zu ca*, cg*
und cc* gruppiert. Austenitstabilisierende Elemente verschieben ca und cg nach links, Ferrit-
bildner nach rechts. Blazek et al. [21] fihrten thermodynamische Berechnungen des pseudo-
bindren Fe-C-Systems in ThermoCalc (Version M) durch, um c, und cg als Funktion von
Aluminium, Chrom, Mangan, Molybdan Vanadium, Wolfram und Silizium zu berechnen. Mit
den polynomialen Regressionen aus Gleichung 2-6 und Gleichung 2-7 konnte der hypo-
peritektische Bereich zu vergielRender Stahle in Abhangigkeit des Kohlenstoffgehalts festge-
legt werden. Das kritische Kohlenstoffintervall wurde der gemessenen Warmestromdichte
aus einer instrumentierten Kokille gegenlibergestellt und damit die Glltigkeit der c, und cg-
Funktionen Uberprift. [21] Eine ahnliche Methodik stellen Shepherd et al. [22] vor. Die ther-
modynamischen Berechnungen erfolgten hier in FactSage 6.2, als Prozesskenngréfle wurde

ahnlich zu Xia et al. [19] die Temperaturschwankung in der Kokille herangezogen.

c, =0,0896 +0,0458 41 —0,0205Mn — 0,007 Si + 0,0223 A1

—0,0239Ni +0,0106 Mo +0,0134V —0,0032Cr + 0,00059Cr* (2-6)
+0,0197W

¢, =0,1967+0,0036 4/ —0,0316Mn —0,0103Si +0,1411A47°
+0,054!-8i—0,0401Ni +0,03255Mo0 — 0,0603V + 0,0024Cr (2-7)

+0,00142Cr* —0,00059Cr - Ni +0,0266W

Die Identifikation peritektischer Stahle nach Presoly und Xia bietet gegentiber dem Modell
nach Blazek et al. bzw. Shepherd et al. zwei wesentliche Vorteile: Zunachst ist die mathema-
tische Handhabung des Kohlenstoffaquivalents einfacher als die teils komplexen Polynome
zur Berechnung von c,* und cg*. Weiters wird das Ergebnis thermodynamischer Berechnun-
gen malgeblich von der verwendeten Datenbank des Programms beeinflusst, wahrend bei
DSC-Messungen eine sichere Vorhersage Uber das Erstarrungsverhalten maoglich ist. DSC-
Messungen kdnnen dementsprechend zur Optimierung thermodynamischer Datenbanken

verwendet werden. [17]
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2.1.3 Empirische Gleichungen zur Berechnung der Liquidustemperatur legier-
ter Stahlschmelzen

Die exakte Vorhersage der Liquidustemperatur von legierten Stahlschmelzen ist fir das
StranggielRen bezlglich Betriebssicherheit und Produktivitdt von auf3erordentlicher Bedeu-
tung. Die Ausbildung der diinnen Schale hangt maRgeblich von der Uberhitzung und der
Klhlistrategie ab, hier kann eine ungiinstige Kombination im schlimmsten Fall zum Durch-
bruch der Strangschale flihren. In Mikroseigerungsmodellen wird eine geeignete Liquidus-
formel bendtigt, um die aktuelle Temperatur der interdendritischen Schmelze, respektive die

Solidustemperatur, zu berechnen. [23,24]

Alle Legierungselemente bis auf Aluminium senken die Liquidustemperatur des Reineisens
in unterschiedlichem Ausmal. Die Korrelation experimenteller Daten aus der thermischen
Analyse mit Fe-C-X Gleichgewichtsschaubildern ist gerechtfertigt, da die Liquidustemperatur
im Gegensatz zur Solidustemperatur von den Abkuhlbedingungen unbeeinflusst bleibt. [2]
Die mathematische Beschreibung der Liquiduslinie erfolgt im einfachsten Fall tber eine line-
are Gleichung mit unterschiedlicher Gewichtung der Legierungselemente (Gleichung 2-8).
Mit steigendem Legierungsgehalt nimmt die Wechselwirkung der Elemente untereinander zu,
dadurch wird die korrekte Berechnung der Liquidustemperatur komplexer. [23,24] Als Alter-
nativen bieten sich in diesem Fall empirische Gleichungen héherer Ordnung bzw. Gleichun-
gen mit Berucksichtigung von Wechselwirkungskoeffizienten an (Gleichung 2-9, Gleichung
2-10).

T, =T, + Z W, (wt%) (2-8)
T, =13, + YW, (we%i)+ ¥, (et ] (2-9)
T,=T3,+Y 72 (weii)+ V2 (weei P |+ X2 (e i ) (2-10)

ij
Kawawa [25] veroffentlichte im Jahr 1973 einen Vorschlag zur Berechnung der Liquidustem-
peratur von Kohlenstoffstahlen auf Basis thermischer Analysen und Fe-X Gleichgewichtsdia-

grammen. Mit der linearen Gleichung konnte flr die untersuchten Stahlsorten eine Genauig-

keit von + 4 °C erreicht werden.

Wolf [26] verfolgte hingegen einen quadratischen Ansatz des Regressionspolynoms. Die
signifikante Absenkung der Liquidustemperatur durch Phosphor und Schwefel wird in dieser

Gleichung nicht bertcksichtigt. Die Gemeinsamkeit mit Kawawa besteht in der Annahme ei-
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ner identen Steigung der Liquiduslinie von Ferrit und Austenit. Entsprechend dieser verein-

fachten Vorstellung wird die Liquidustemperatur mit einem einheitlichen Ausdruck bestimmt.

Kagawa und Okamoto [27] beschrankten den quadratischen Ansatz auf die Wirkung des
Kohlenstoffs. Im Rahmen thermodynamischer Berechnungen konnten getrennte Formulie-
rungen fur die Berechnung der Liquidustemperatur von Austenit und Ferrit erzielt werden. Als
Entscheidungskriterium zwischen ferritischer und austenitischer Primarerstarrung dient die
Lage des Kohlenstoffgehalts der Legierung relativ zum Punkt cc. In Abhangigkeit der Legie-
rungselemente wird die Verschiebung von cc Uber Gleichung 2-11 berechnet, wobei die
Konzentrationen in Gewichtsprozent einzusetzen sind. Fur [C] < 0,51 + Acc wt% erfolgt die
Berechnung der Liquidustemperatur Uber die Gleichung fur Ferrit, fir 0,51 + Acc < [C] < 1

wt% Uber jene des Austenits.

Ac. =0,335i—-0,07Mn—0,06”—0,155 +0,11Cr — 0,1 7Ni

2-11
+ 0,06 Mo —0,2Cu + 0,087i + 0,12 - 0,03Co ( )

Eine umfassende Analyse wurde von Howe [24] durchgefiihrt. Diese Analyse beinhaltete
rund 90 Legierungen, die entsprechend ihrer Zusammensetzung in quasibinare Systeme,
niedriglegierte Stahle und hochlegierte Chrom-Nickel-Stahle unterteilt wurden. Die Daten flr
die Regression stammten aus eigenen Ergebnissen der thermischen Analyse und Jernkorn-
torets [28] Untersuchungen. In Howes Gleichung werden Konzentrationsintervalle eines Le-
gierungselements vorgegeben, innerhalb welcher dem Element eine bestimmte Gewichtung

zugeteilt wird.

In Anhang A sind die Koeffizienten und Argumente der bisher vorgestellten Gleichung zu-
sammengefasst. Kohlenstoff, Phosphor und Schwefel besitzen nicht nur niedrige Vertei-
lungskoeffizienten, sondern fliihren auch zu einer signifikanten Absenkung der Liquidustem-
peratur bei bereits geringen Gehalten. Eine Streuung zwischen (-7,6) — (-14,4) °C/wt% be-
steht bei den Silizium-Koeffizienten, die Gbrigen Elemente werden in allen Verdéffentlichungen

mit einer einheitlichen Gewichtung berucksichtigt.

Eine von Schirmann et al. [29] entwickelte Differenzenmethode soll die schmelzpunkternied-
rigende Wirkung der Legierungselemente auf die aquivalente Wirkung eines entsprechenden
Bezugselements umwerten. Aufgrund des thermodynamisch genau bekannten Fe-C Dia-
gramms wird in der Arbeit von Schirmann und Stisovic [23] der Kohlenstoff als Bezugsele-
ment flr Stahl gewahlt. Aus dem Differenzenwert AX; = aX; + bX? und der elementspezifi-
schen Gleichung AX; = Xg' - X; ergibt sich fur den Einfluss eines Elements auf die aquivalente
Gesamtkonzentration des Bezugselements Xg' = X; + AX; = X, (1+ai+b,X;) bzw. fir alle Legie-
rungselemente Xg* = Xg + ZXg' (Abbildung 2-5).
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Ts Fe
B = Bezugselement
X = Legierungselement

Temperatur

[
1

Xg Xi
Anteile

Abbildung 2-5: Umrechnung der Liquiduslinie des Legierungselements in die Liquiduslinie des Be-

zugselements [23]

Mit Umrechnung der Stoffmengenanteile auf Massengehalte ergeben sich zur Berechnung
der Liquidustemperatur (in der Einheit °C) Gleichung 2-12 fur Ferrit und Gleichung 2-13 fur
Austenit. Die thermodynamisch stabile Phase ist stets jene mit héherer Liquidustemperatur.
Diese Definition bietet die Mdglichkeit, durch eine Kohlenstoffvariation den Schnittpunkt der

beiden Liquiduslinien zu ermitteln und damit den Punkt cc zu charakterisieren.

T, 5. =1536-76,771%C+ Y [%X, (1 +d},, +5},,X, )]

2-12
-6,89 %C"'Z[%Xi(l-i_ag‘/a +b¢[5/aXi):|]2 | )

T,,=1536-5874 %C+Z[%Xi(1+a; +b;'X,~)]]
2-13
—4.64{%C+ S [ x, (1+a +bx, ) o

Die Koeffizienten fur die jeweilige Gleichung sind in Tabelle 2-3 dargestellt, wie bei Wolf wird
auf die Berucksichtigung von Phosphor und Schwefel verzichtet.
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Tabelle 2-3: Koeffizienten flir die Berechnung der Liquidustemperatur nach Schirmann et al. [23]

Element | agq bsia ay by

Si -0,8384  3,5440E-3 -0,6931  -0,0459
Mn -0,9433 -2,6000E-4 -0,9323 -4,1584E-4
Cr -0,9713 6,8400E-4 -0,9789  -4,2246E-4
Ni -0,9485 4,0600E-4 -0,9147  -1,4619E-3
Mo -0,9361 -6,3700E-4 -0,9365 1,0973E-3
Cu -0,9576  -1,0140E-3 -0,4998 -0,3483

Al -1,0011  -2,8154E-5 -0,9169 -0,3084

Miettinens und Howes Abhandlung [30] bildet die wohl umfangreichste Studie zur Beschrei-
bung der Liquidustemperaturen von Stahl. Aus tber 1000 thermodynamischen Berechnun-
gen auf Basis der IDS (Interdendritic Solidification) Datenbank konnte eine analytische Re-
gressionsformel fur niedriglegierte und hochlegierte Stahle erstellt werden. Jedes Legie-
rungselement besitzt in diesen Gleichungen einen Wechselwirkungskoeffizienten mit dem
dominierenden Element. In niedriglegierten Stahlen ist dieses Element der Kohlenstoff, in
hochlegierten Stahle dominieren Chrom und Nickel. Der stark positive Wechselwirkungskoef-
fizient zwischen Titan und Stickstoff bei hochlegierten Stahlen kann mit der Abbindung bei
der Bildung von TiN oberhalb der Liquidustemperatur begriindet werden. [30] Die Koeffizien-
ten (Koeff) und Wechselwirkungskoeffizienten mit Kohlenstoff bzw. Chrom und Nickel (Koeff-

C, Koeff-Cr, Koeff-Ni) sind in Anhang A zusammengefasst.

Sowohl die thermodynamischen Berechnungen mit der IDS Datenbank als auch die Regres-
sionsgleichungen konnten mit Gber 700 gesammelten Literaturwerten Gberprift und im An-
schluss Ergebnissen der bereits vorgestellten, empirischen Liquidusformeln gegeniberge-
stellt werden (Abbildung 2-6). Der gesamte Datensatz wurde in niedriglegierte und quasi
niedriglegierte Stahle (0,03-1,2 wt% C; bis jeweils 5 wt% Cr, Ni und Mo), hochlegierte und
quasi hochlegierte Stahle (9-30wt% Cr und bis 30wt% Ni) aufgeteilt. Quasi bedeutet in die-
sem Fall, dass diese Legierungen keine Ublichen Stahlsorten, sondern experimentelle Fe-
Multikomponentensysteme mit 2-5 Legierungselementen, darstellen. Howes und Wolfs Glei-
chung besitzen zwar allgemeine Gultigkeit, wurden fir einen objektiven Vergleich allerdings
nur zur Berechnung niedriglegierter Stahle herangezogen. In Abbildung 2-6 ist ersichtlich,
dass die Liquidustemperatur niedriglegierter Stahlsorten mit allen Gleichungen in ausrei-

chender Genauigkeit berechnet werden kann. Die besten Resultate kénnen fir alle Gruppen
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unter Verwendung der IDS Datenbank und der Regressionspolynome erzielt werden. Die
Gleichung nach Schirmann und Stisovic (S-S) eignet sich fur hochlegierte Stahle geringfligig

besser als die Kagawa-Okamoto-Gleichung (K-O).

10

niedriglegiert
I hochlegiert
¢ | |IHIM quasi hochlegiert

0 JI II “
=) o @ S RS [s]
\0 é’sg QPNI\ % \:\0 +

e-"é

Mittlerer Fehler [°C]

r

Abbildung 2-6: Abweichung zu experimentell ermittelten Ergebnissen bei Berechnung mit empiri-

schen Gleichungen nach [30]

2.1.4 Einfluss von Erstarrungsbedingungen und chemischer Zusammenset-

zung auf den Sekundardendritenarmabstand

Die mechanischen Eigenschaften, Mikroseigerungsvorgange und Einschlussbildung werden
maldgeblich vom vorliegenden Mikrogeflige beeinflusst. [31] Die Analyse des erstarrten
Mikrogefliges ermdoglicht es, Rickschlisse auf die Erstarrungsbedingungen zu schlief3en.
Theoretische Hintergrinde zur Instabilitat der Phasengrenze durch Legierungselemente
werden ausfuhrlich in [1,32] behandelt. Der Fokus dieses Kapitels liegt auf der Geometrie
der dendritischen Struktur und den Reifungsprozessen der Dendritenarme wahrend der Er-

starrung.

Dendriten sind tannenartige Primarkristalle, deren Hauptstamm eine bevorzugte Wachstums-
richtung, entgegengesetzt zum Warmestrom, besitzt. Eine dendritische Mikrostruktur wird
durch den Primardendritenarmabstand (PDAS, As) und den Sekundardendritenarmabstand
(SDAS, A,) charakterisiert (Abbildung 2-7). Wahrend der gemessene PDAS im erstarrten
Mikrogefuige mit jenem bei der Erstarrung ident ist, kdnnen sich fur den SDAS bedingt durch
Reifungsprozesse erhebliche Unterschiede ergeben. Die Reifung ist ahnlich zur Ostwald-

Reifung von Ausscheidungen: Das beglnstigte Wachstum grofRRer Sekundararme flhrt zur
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Auflésung kleiner Sekundar- sowie aullerst feiner Tertiararme, die sich an der Dendritenspit-
ze befinden. (Abbildung 2-7). [32,33] Mit dem Verhaltnis A4/A; kann die Permeabilitdt des
Zweiphasengebiets abgeschatzt werden, dessen Kenntnis spielt beispielsweise fur Stro-
mungssimulationen in StranggielRanlagen eine wichtige Rolle. [34] Cicutti et al. [35] zeigten,

dass beim Stranggief3en A/A,=2,6 entlang der Brammendicke annahernd konstant bleibt.

Abbildung 2-7: Reifung von Sekundararmen wahrend der Erstarrung [32]

Zur mathematischen Beschreibung der Reifungsvorgange sind die Definitionen einiger Er-

starrungskenngréflen notwendig. Die lokale Kuihlrate T (in K/s) ist das Produkt aus der
Wachstumsgeschwindigkeit R (in mm/s) der Erstarrungsfront und dem Temperaturgradien-
ten G (in K/mm) an der Phasengrenzflache. Die Zeit, welche ein Dendrit im Zweiphasenge-
biet verbringt, wird als lokale Erstarrungszeit t; (in s) bezeichnet. Diese ergibt sich aus Glei-
chung 2-14.

;L6 LT
4 T RG

(2-14)

Der SDAS und die lokale Erstarrungszeit stehen Uber die fundamentale Beziehung nach
Feurer und Wunderlin [36] in Verbindung (Gleichung 2-15).
2, =55z, )" (2-15)

Der Proportionalitatsfaktor M wird als Vergroberungsparameter bezeichnet (Gleichung 2-
16). 't ist der Gibbs-Thomson Koeffizient, m, die Steigung der Liquiduslinie, c, die Konzent-

ration der Schmelze und D, der Diffusionskoeffizient im Flissigen.

c
[, D, In| -+ [,;D,In 1
% k i_ K i

B m,(1-k)c, —c,) B m(1-kY1-1/k)c, o C

(2-16)
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Berechnet man mit der Lever-Rule die maximale Konzentration der Schmelze (c=cy/k) und
fasst die oben erwahnten Grélen in Gleichung 2-16 als Konstante Ky zusammen, erkennt
man, dass M indirekt proportional zur Ausgangskonzentration ¢, ist. Mit steigendem Legie-
rungsgehalt wirde der Vergroberungsparameter und entsprechend Gleichung 2-15 der
SDAS im Allgemeinen abnehmen. Diese Vermutung soll im Folgenden fir unterschiedliche
Kohlenstoffgehalte mit der Vorgehensweise aus [37] und Werten fir Ky aus [32] Uberprift
werden. Gleichung 2-17 ermdglicht die Bestimmung von M unter Berticksichtigung der peri-
tektischen Phasenumwandlung. Der Festkorperanteil ab dem die peritektische Phasenum-
wandlung einsetzt, kann unter der Annahme, dass die Umwandlung bei 0,6 wt% Kohlenstoff

in der Schmelze stattfindet, ebenfalls mit Lever-Rule (Gleichung 2-18) berechnet werden.

[32,37]

M =M+ M7 (1= £2'7) (2-17)

£ =ﬁ%§ (2-18)

Das Ergebnis der Analyse zeigt Abbildung 2-8. Die Hemmung der SDAS Vergrdoberung
durch Kohlenstoff kann demnach bestéatigt werden. Hohere Werte fir Ky bedingen im Ferrit
einen deutlich steileren Abfall des Vergroberungsparameters als im Austenit. Die beschleu-
nigte Abkuhlung im Zweiphasengebiet fuhrt zu einer vergleichsweise geringen Abnahme des
SDAS, da der Proportionalitatsfaktor zwischen lokaler Erstarrungszeit und A, tGber ein Wur-

zelgesetz begrenzt wird.

500 — 150
s M ]
A SDAS (t=25s)
400 - A SDAS (t=5s) [1'%
7 300 490 g
£ @
= 200 - 460 9,
100 |- 430
0 1 1 L 1 1 0

0,0 l 0,2 l 04 0,6 l 0,8 l 1,0
Kohlenstoffgehalt [wt%]

Abbildung 2-8: Berechnung des Vergréberungsparameters und SDAS in Abhangigkeit des Koh-
lenstoffgehalts mit Informationen aus [32,36,37]
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Die Berechnung des Vergroberungsparameters gestaltet sich in der Praxis auf3erst komplex,
daher wurden in der Vergangenheit zahlreiche empirische Gleichungen in der Form von
Gleichung 2-19 verdffentlicht. Sowohl der Koeffizient K als auch der Exponent n werden da-
bei oft als Funktionen der Legierungselemente vorgegeben und durch Korrelation zwischen
metallographischen Untersuchungen und Ergebnissen von Erstarrungssimulationen be-

stimmt.
A, =Kt} =KT™ (2-19)

In Tabelle 2-4 sind ausgewahlte SDAS Beziehungen zusammengefasst. Der Einfluss der
Legierungselemente zeigt in beinahe allen Veréffentlichungen den gleichen Trend. Der Koh-
lenstoff senkt generell den SDAS und bestatigt damit die oben angeflihrte Analyse, eine
Ausnahme bildet die Gleichung nach Cabrera-Marrero [38]. Diese Gleichung beschrankt sich
auch nicht nur auf die Wirkung des Kohlenstoffs. Nach Cabrera-Marrero nimmt der SDAS bei
geringen Aluminiumgehalten signifikant ab, diese Erkenntnis stimmt mit Untersuchungen von
Hanel [39] Uberein. In der Auswahl einer geeigneten SDAS Beziehung flr eigene Berech-
nungen muss darauf geachtet werden, dass diesen Gleichungen unterschiedliche Experi-
mente und Mikroseigerungsmodelle zugrunde liegen und sich daher auch ein bestimmter

Gultigkeitsbereich fur die Abkuhlbedingungen ergibt. [2]
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Tabelle 2-4: Ausgewahlte SDAS-Beziehung aus [2]

Autor Ausdruck C-Gehalt [wt%]
El-Bealy, A, = 1487 0<[C]<0,53
Thomas [40] | 1, =(21,52764 —9,4[C])¢0-+008(CD 0,53<[C]<1,5
Won, 2, = (169,1 - 720,9[C])r #* 0<[C]<0,15
Thomas [14] /12 _ 143,9T0,3616[C](0,5501—1,996[c]) 0,15<[C]
Cabrera- _ . _ . 1/3

A, =(70C +508i — 0,178 Mn — 430 A1 + 0,755 Ni — 3,42Cr )t 0.52<(C]
Marrero [38]
Pierer,
Bernhard Ay = (23,7 - 13=1[C]1/3 }'/ ’ 0,08<[C]<0,70
[37]

2, =(166,38-567,07C —85,39C> )7 ¥ 0<[C]<0,15
Guo, Zhu 2 10,49 ~(0,55-2C) 0.15<[C1<0.53

2, =(67131C% —627,8C +232,23)1 ** " 15[C] <0,
[41]

4, =(27,93-11,19C)¢, 40 0,53<[C]
Suzuki [42] | A, =710T7"% [C]<0,1
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2.1.5 Analytische Mikroseigerungsmodelle

Stahle erstarren im Allgemeinen dendritisch, das heil3t, dass die Kristalle eine bevorzugte
Wachstumsrichtung besitzen, die entgegengesetzt zum Warmestrom orientiert ist. Im Falle
eins unvollstandigen Diffusionsausgleichs kommt es wahrend der Erstarrung zur Anreiche-
rung von Legierungselementen in den interdendritischen Zwischenrdumen. Dieser Vorgang
wird Mikroseigerung genannt und ist naturgegeben. Diese Art der Seigerung kann man im

Rahmen eines Homogenisierungsprozesses (zum Beispiel Diffusionsglihen) ausgleichen. [2]

Die mathematische Beschreibung solcher Mikroseigerungsvorgange lasst sich in zwei grund-

legende Klassen unterteilen:

e Die Lever-Rule verlangt den vollstandigen Konzentrationsausgleich (Kapitel 2.1.1), wah-

rend im Modell nach Gulliver und Scheil die Diffusion im Festen vernachlassigt wird.

e Die kurzen Produktionszeiten in technischen Prozessen verwehren die Einstellung des
Gleichgewichtszustandes. Interstitielle Atome wie Kohlenstoff oder Stickstoff weisen al-
lerdings eine hohe Diffusionsfahigkeit auf und kénnen einen bestimmten Konzentrations-
ausgleich erreichen. Basierend auf diesen Uberlegungen entstanden Mikroseigerungs-
modelle, die eine Ruckdiffusion von Elementen aus der angereicherten Schmelze in die
feste Phase erlauben. Das Ausmal} des Konzentrationsausgleichs wird von der Geomet-
rie des Dendriten, der Diffusionsfahigkeit des jeweiligen Elements und der zur Verfigung

stehenden Zeit wahrend der Erstarrung definiert.

Da die Randbedingungen nach Gulliver und Scheil [43,44] die Voraussetzung fur die Ent-
wicklung aller weiteren Mikroseigerungsmodelle bildeten, sollen diese Annahmen zunachst

besprochen werden:

die Unterkuhlung vor der Keimbildung ist vernachlassigbar,
¢ es findet kein Massenfluss in oder aus dem betrachteten Volumens statt,
e im FlUssigen findet ein vollstandiger Diffusionsausgleich statt,

e an der Phasengrenzflache Fest/Flissig herrscht ein lokales Gleichgewicht, das durch
den Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten vorgegeben wird. Der Verteilungskoeffizient

bleibt wahrend des gesamten Erstarrungsvorgangs konstant.
e im Festen wird die Diffusion vernachlassigt.

In Abbildung 2-9 sind die Uberlegungen nach Gulliver und Scheil grafisch dargestellt.

Schreitet die Erstarrungsfront um einen infinitesimalen Festkdrperanteil dfs voran, kommt es
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zur Anreicherung der Schmelze um den Betrag dC,. Zur Erfiillung der Massenbilanz missen
die scharffierten Flachen gleichwertig sein. Durch Trennung der Variablen erhalt man Glei-
chung 2-20 als Ldsung flir die Konzentration in der Schmelze. Die Vernachlassigung der
Diffusion im Festen fuhrt zu Isokonzentrationslinien im Dendriten, die nach der Durcherstar-
rung erhalten bleiben.

c, =C,(1-1)" (2-20)

Der Festkorperanteil wird mit Gleichung 2-21 bestimmt.

1/(k-1)
_ T_Tl,o
fi=1-| (2-21)
Tl - Tz,o
fL
'
c:'L
9 dc,
'7% B B
gC
g
ke, dfs(C, = Cs)= f,dC,

Festkérperanteil [-]

Abbildung 2-9: Erstarrendes Volumenelement nach Gulliver und Scheil [2]

Die Analyse von Ruckdiffusionsvorgangen wahrend der Erstarrung erfordert die geometri-
sche Modellierung des erstarrenden Volumenelements und der Fest/Flissig Phasengrenz-
flache sowie einen Ausdruck fir die Wachstumsrate. [45]

Brody und Flemings [45] teilen dem Dendriten eine plattenahnliche Form zu, die parallel und
entgegengesetzt zum Warmefluss orientiert ist (Abbildung 2-10). An der Position der Dend-
ritenwurzel x; (r = root) herrscht die Solidustemperatur, an der Dendritenspitze x; (t=tip) die
Liquidustemperatur. Im Bereich x, < x < x; stehen die feste und flissige Phase im Gleichge-
wicht. Die Konzentration an der Grenzflache wird Uber c.* = kc, definiert. Ein Volumenele-
ment mit der Lange L normal zum Warmefluss beginnt bei Unterschreitung der Liquidustem-
peratur zu erstarren (A=0). Die aktuelle Position der Phasengrenzflache Fest/Flissig wird mit
A festgelegt. Zum Zeitpunkt der Durcherstarrung befindet sich die Phasengrenzflache bei

A=L, wobei L den Mittelpunkt zwischen zwei Dendriten darstellt.
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Fest Festund Flissig = Fliissig
X | '
‘ Liquidus
= c, (f.=1) 5
2 b
o -| &
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= S 4
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c, L IaL
X, Weg x X,

Abbildung 2-10: Schematische Darstellung des Brody-Fleming Platenmodells nach [45]

Das Gulliver Scheil Modell wurde im 1D-Mikroseigerungsmodell von Brody und Flemings um

folgende Annahmen erweitert [45]:

e Der Transport im Festen erfolgt Gber Volumendiffusion, der Diffusionskoeffizient ist eine

Funktion von Temperatur und/oder Konzentration.

e Die Wachstumsrate dA/dt normal zum Warmefluss, das heil3t die Dickenzunahme der
Dendritenplatten, ist eine kontinuierliche Funktion, die konstant (dA/dt=u) oder parabo-

lisch (dA/dt=w/(2t""?)) sein kann. U und w sind Konstante.

¢ Die Dichte von fester und fllissiger Phase sind ident, dementsprechend sind die Einflisse

der Volumenanderung fir die Diffusion im Festen nicht von Bedeutung.

Aus der allgemeinen Massenbilanz (Gleichung 2-22) ergibt sich unter der Annahme, dass
die Diffusion den Konzentrationsgradienten an der Phasengrenzflache Fest/Flussig nicht we-
sentlich beeinflusst (damit entsteht ein oberes Limit fir die Diffusion im Festen) und ein pa-
rabolisches Wachstum vorliegt, Gleichung 2-23 fiir ¢.. [45] In Gleichung 2-22 ist . die Tiefe

der Diffusionsschicht im Festen.

. D, dt - __ 19, 4 )
(c,~c Mf. = (1= £)de, T de; = (1~ e, + = de; (2-22)
¢, =c,[1- (1= 2k )£, </ 020) (2-23)

Mit Gleichung 2-24 |asst sich der entsprechende Festkdrperanteil berechnen.
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(1-2ak)/(k-1)
f - L I Tt (2-24)
=20k T,,-T,

Die Fourier-Zahl a in Gleichung 2-25 stellt die dimensionslose Kennzahl zur Beschreibung
des Stofftransports dar. Als charakteristische Lange L wird in Mikroseigerungsvorgangen im
Allgemeinen A,/2 vorgegeben, fir t die lokale Erstarrungszeit t. SDAS und lokale Erstar-
rungszeit stehen Uber die in Kapitel 2.1.4 vorgestellten Beziehungen in Verbindung.

Dt 4Dg,

Ot _ 2-25
I’ 2 (2-25)

Die Diffusion ist ein thermisch aktivierter Prozess, das heillt, dass dieser Vorgang nur bei
ausreichend hoher Energie und entsprechend hoher Temperatur ablauft. Als Kenngrole flr
die Beweglichkeit eines Atoms in der Matrix wird der Diffusionskoeffizient Ds in Form eines
Arrhenius-Ansatzes verwendet (Gleichung 2-26), wobei D, eine temperaturunabhangige
Konstante und Q die Aktivierungsenergie in J/mol darstellen. Die Einheit der Temperatur ist

Kelvin, jene der Gaskonstante J/molK.

o
D, = Doe( i) (2-26)

Der Diffusionskoeffizient kann unter den Legierungselementen um einige Grofenordnungen
variieren. Kohlenstoff ist als interstitiell geléstes Atom besonders beweglich, wahrend Chrom
oder Nickel nur in geringem Ausmal} diffundieren kénnen. Im kubisch raumzentrierten Gitter
des Ferrits steht mehr Platz fir die Bewegung der Atome zur Verfigung als im kubisch-
flachenzentrierten Austenit, dementsprechend héher ist auch die Diffusionsfahigkeit der Le-

gierungselemente im Ferrit (Tabelle 2-5).
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Tabelle 2-5: Diffusionskoeffizienten in Ferrit und Austenit [4], [12,46]

Element | D¥® [cm?/s] DY [cm?s]

C 0,0127exp(-81379/RT)  0,0761exp(-134429/RT)
Si 8,0exp(-248948/RT)  0,30exp(-251218/RT)
Mn 0,76exp(-224430/RT)  0,055exp(-249128/RT)
P 2.9exp(-230120/RT)  0,01exp(-182666/RT)

S 456exp(-214639/RT)  2,4exp(-212232/RT)
Al 5.0exp(-241186/RT) 5 1exp(-245800/RT)

Cr 2 4exp(-239785/RT)  0,0012exp(-218991/RT)
Ni 1,6exp(-239994/RT)  0,34exp(-282378/RT)
Mo 3,47exp(-241375/RT)  0,068exp(-246856/RT)
Cu 2 6exp(-239994/RT)  0,7exp(-285976/RT)

Das Brody-Flemings Modell besitzt keine allgemeine Giltigkeit, da die Massenerhaltung
nicht gewahrleistet wird. Mit a—0 (keine Ruckdiffusion) erhalt man zwar die Gulliver-Scheil-
Beziehung, umgekehrt erhalt man bereits mit a=0,5 die Lever-Rule und nicht wie erwartet mit
a—, Daher sind Gleichung 2-23 und Gleichung 2-24 fir hdhere Fourier-Zahlen ungeeig-
net. Clyne und Kurz [47] konnten eine Verbesserung unter Einfihrung eines Korrekturterms
erzielen. Die Vorgehensweise wird anhand Abbildung 2-11 erldutert. Die Gultigkeit der
Brody-Flemings Analyse bleibt nur erhalten wenn die Bedingung &, << L erfillt ist, das heil3t
die Tiefe der Diffusionsschicht ist vernachlassigbar klein gegeniber der Dimension des Vo-
lumenelements. Ist diese Voraussetzung nicht gegeben, befindet sich ein Teil der in Abbil-
dung 2-11 (links) gekennzeichneten Flache A; aullerhalb der physikalischen Grenzen des
Systems. In weiterer Folge entsteht durch das ,Abschneiden” des Diffusionsprofils Berech-
nungsfehler, welcher mit dem Ansatz aus Abbildung 2-11 (rechts) abgeschatzt werden
kann: At (Gleichung 2-27) entspricht hier der Flache A; des linken Bildes. Ae (Gleichung 2-
28) bildet die unbericksichtigte Flache, die in erster Annaherung von der angegebenen Ex-
ponentialfunktion begrenzt wird. Die Integration des Verhaltnisses Ag/Ar Uber die lokale Er-
starrungszeit liefert unter der Annahme eines parabolischen Verhaltens, wie es flir Dendriten
Ublich ist, den Fehler £ (Gleichung 2-29). Je langsamer die Phasengrenzflache fortschreitet
bzw. je mehr Zeit zur Verfligung steht und je hoher das Diffusionsvermégen des Elements,

desto groRer wird der Fehler.
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_OO ! _c(‘)dv
A, = ! cdy="2 (2-27)
T cy0. 2y
A.=|cdy =—"Sexp| -—— 2-28
; I =" p( 59) (2-28)
Ly
S(a)= ijﬁdz = exp[—lj (2-29)
tr o Ar 2a

Mit den Randbedingungen Q(a)—a fir Z(a)=0 und Q(a)—0,5 fir Z(a)=1 erhalt man flir den
Korrekturterm Q(a) Gleichung 2-30. Mit der Substitution von a in Gleichung 2-23 und Glei-
chung 2-24 durch Q(a) entgeht man dem Fehler bei hdherer Fourier-Zahl. Das Problem der
fehlenden Massenerhaltung bleibt zwar bestehen, dennoch ist as Clyne-Kurz Modell auf-

grund seiner einfachen Handhabung weit verbreitet. [1]

(2-30)

e

1
) i
- - Q.S -

'

lqwd:sol.d

Abbildung 2-11: Ruckdiffusion wahrend der Erstarrung eines Volumenelements mit Lange L nach
Brody-Flemings (links) und Abschneidung des Diffusionsprofils durch die physikalischen Grenzen des
Modells (rechts) [47]

Ohnaka [48] erweiterte das Brody-Flemings Modell unter der Annahme einer quadratischen
Verteilung cs=a+by+cy? in der Transversalebene des Dendriten. Zur Vervollstdndigung des

Modells werden platten- und dendritenférmige Erstarrungsgeometrien definiert. In die hexa-

>
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gonale Form der gerichteten Dendriten wird hierzu ein Dreieck eingeschrieben (Abbildung
2-12).

4
1
T
1
T
|
1
1

(o I
B
gl _—
C::
=
I
I

S IR R M

Abbildung 2-12: Geometrische Modellierung von Dendriten: Plattenmodell (links) und gerichtete

Dendriten (mitte und rechts)

Mit den Anfangs- und Randbedingungen

e t=0: cs=kcy, c=Cy, fs=0

o y=0: dcs/oy=0

o y=0 (Phasengrenzflache Fest/Fllssig): cs=cs*=kc

kann die Massenbilanz geldst werden und man erhalt Gleichung 2-31.

de, _ (1-k)df,

o [y Bk
1 ( 1+ﬁjfs

Die Integration der Differentialgleichung liefert folgenden Ausdruck (Gleichung 2-32):

(2-31)

G-y T (2-32)

Co

Zur Erhaltung der Masse muss im Falle temperaturabhangiger Diffusions- und Verteilungs-
koeffizienten Gleichung 2-31 von f; bis f+Afs integriert werden, wobei die Diffusions- und
Verteilungskoeffizienten wahrend des Erstarrungsfortschritts Af; konstant bleiben. Das Er-

gebnis ist eine semi-integrierte Form nach Gleichung 2-33. [49]

1-T (k-1)/T
& =[ - fsz] (2-33)
Cn 1-TF

Der Ruckdiffusionsparameter I ist eine Funktion der Fourier-Zahl (Gleichung 2-34). Der Ko-

effizient &ndert sich entsprechend der Erstarrungsgeometrie: Fur das Plattenmodell gilt n=2,
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fur den gerichteten Dendriten n=4. Mit a—0 erhalt man fir Gleichung 2-32 die Scheil-

Beziehung fur a— die Lever-Rule.

__kB _|_ _nka (2-34)
1+ 4 l+na

In Abbildung 2-13 sind Ergebnisse unterschiedlicher Mikroseigerungsmodelle flir die Be-
rechnung der Anreicherung von Mangan und Kohlenstoff in Eisen gegenlbergestellt. Man-
gan besitzt mit a~0,3 eine niedrige Fourier-Zahl, daher liefert in diesem Fall auch das Brody-
Flemings-Modell plausible Ergebnisse. Aufgrund der hohen Diffusionsfahigkeit des Kohlen-
stoffs steigt die Fourier-Zahl um den Faktor 10 auf a~3. Clyne-Kurz, Ohnaka (gekennzeich-
net als Eq. 12) und die Lever-Rule sagen hier ahnliche Konzentrationen voraus, wahrend

Brody-Flemings in einem fatalen Fehler endet. [48]

25— 1.0 — ]
L x=02713 Eq-.(23)/'\4 L «=3077 Ea(23) ./ |
| k=077 Scheil -,/ ™ P PR SCheil:f)\(
& / ik
i ) S L B=2eClyne -/
3 S
i o il ethbnuqu/ i
Iy
220} 3 o5t Eq_.(ZZ)
Ll - . r3— ol //
e z Matsumiva-__ , .
z S
o O 4
eE = = st LT = N A P .
[ S W et =i
= Brody
1.5 0] L
0 02 04 06 08 10 0] 6z 04 06 08 10
FRACTION SOLID FRACTION SOLID

Abbildung 2-13: Berechnung der Anreicherung fir Mangan (1,52wt% Mn) und Kohlenstoff

(0,13wt% C) in Eisen mit unterschiedlichen Mikroseigerungsmodellen [48]

2.1.6 Ausscheidung von Mangansulfid wahrend der Erstarrung

Die starke Anreicherung des Schwefels in der Schmelze kann in Verbindung mit entspre-
chenden Mangangehalten bei Uberschreitung des Léslichkeitsprodukts zur Ausscheidung
von Mangansulfid (MnS) in den interdendritischen Zwischenrdumen fihren. In Abwesenheit
von Mangan wirde sich stattdessen die eutektische Eisensulfidphase (FeS) bilden, welche in
weiterer Folge als flussiger Film an den Primarkorngrenzen vorliegt und eine Warmver-
sprodung des Stahls verursacht. Daher wird die Duktilitat im Hochtemperaturbereich oft mit
dem Mn/S Verhaltnis korreliert. Abbildung 2-14 (rechts) zeigt, dass die Ausscheidung von
MnS bei umso héherer Temperatur erfolgt, je hdher das Mn/S Verhaltnis ist. Das heif3t die

Differenz zwischen Liquidustemperatur T, und der Ausscheidungstemperatur T sinkt. Ein
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niedrigerer Mangangehalt im Stahl ermdéglicht dagegen die kontinuierliche Anreicherung des
Schwefels nahe der Enderstarrung. Die Konsequenzen sind hdohere FeS Gehalte im Sulfid

sowie eine deutliche Absenkung der Solidustemperatur. [50,51]

FeS content of the sulphides (%) 1 - Liquid fraction
70 +
0,9
o0-= 08 N
. : 36) ’ == Mn/S = 50
50 1 Bmd] 0'7
40 O this study 0,6 Mn/S =15
T " 0,5
01, 3’3 (Mn,Fe)S (Mn,Fe)S
| . 02 P
ID « 0 L] . '
e il . o Ol , { i |
0 : " ' t i 04 . + t |
0 20 40 60 80 100 0 50 100 150 200
Mn/S ratio Tl-T(°C)

Abbildung 2-14: Bedeutung des Mn/S Verhaltnisses fir die Einschlussbildung [51]

Das Mn/S Verhaltnis ist kein absoluter Wert, je nach Schwefelgehalt kann bei gleichbleiben-
dem Verhaltnis die Zusammensetzung des Sulfids unterschiedlich sein. [50] Alvarez de To-
ledo et al. [52] untersuchten den Einfluss von Mn/S auf die Warmduktilitdt von Stahl ba-
sierend auf Literaturwerten und Ergebnissen aus einem Walzwerk. Abhangig vom Schwefel-
gehalt formulierten die Autoren ein kritisches Mn/S Verhaltnis Mn/Syggsen = 1,345S5°7%* was
bedeutet, dass mit steigendem Schwefelgehalt das kritische Mn/S Verhaltnis sinkt. Dieser
Zusammenhang widerspricht den Feststellungen aus Abbildung 2-14, bezieht man sich al-
lerdings nur auf die Ausscheidung von MnS als notwendigen Prozess zur Verbesserung der
Warmduktilitat, wird tatsachlich weniger Mangan bendtigt um das Loslichkeitsprodukt zu
Uberschreiten, damit sinkt das kritische Mn/S Verhaltnis. Der MSC Index in Abbildung 2-15
ist definiert als (Mn/Sgtan)/(MNn/Skitisch). MSC Werte gréRer 1 steigern die Duktilitatswerte, so-
wohl hinsichtlich der Heil3rissbildung (ZST-ZDT), als auch bei niedrigeren Temperaturen. Die
Zero Ductility Temperature (ZDT) und die Zero Strength Temperature (ZST) stellen charakte-
ristische Temperaturen in Verbindung mit der Heil’rissbildung dar und werden in Kapitel 2.2

detailliert besprochen.
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Abbildung 2-15: Einfluss des MSC Index auf die Warmumformbarkeit und die ZDT [52]

Die Ausscheidung von MnS wird entsprechend Gleichung 2-35 durch das temperaturab-
hangige Léslichkeitsprodukt Ky,s beschrieben. Da mit niedrigeren Temperaturen die thermo-
dynamische Triebkraft zunimmt, tritt die MnS-Bildung beglinstigt bei niedrigen Erstarrungs-
temperaturen auf, dementsprechend findet man Mangansulfide haufig in Stahlen mit héhe-

rem Kohlenstoffgehalt.

A

logK,,s :—?+B (2-35)

Eine Auswahl entsprechender Werte fiir die Konstanten A und B sind in Tabelle 2-6 zusam-
mengefasst. Die Koeffizienten besitzen dhnliche GréRenordnungen, dennoch kdénnen sich
signifikante Unterschiede fir die Seigerung in der Schmelze ergeben: Berechnet man das
Loslichkeitsprodukt flr 1450°C erhalt man nach Choudhary Ky,s = 1,1(wt%)2 bzw. nach Xia
Kwns = 0,356 (wt%)z, im ersten Fall kann sich dreimal mehr Schwefel bei gleichem Mangan-
gehalt anreichern. Die Auswahl des Léslichkeitsprodukts hat, vor allem bei hdheren Aus-
gangskonzentrationen an Schwefel und Mangan, daher entscheidenden Einfluss auf die be-

rechnete Solidustemperatur.

Tabelle 2-6: Ausgewahlte Koeffizienten fir das MnS-Ldslichkeitsprodukt aus [2]

Autor A B
Xia [63] 8750 4,63
Choudhary, Ghosh [12] | 8817 5,16
Valdez, Wang [564] 8431 4,61
Ueshima, Isobe [55] 8625 4,74
Oikawa, Ohtani [56] 9200 5,30
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2.1.7 Bedeutung der Mikroseigerung fiir das Stranggiefen von Stahl

Mikroseigerungsvorgange kénnen die Produktqualitat beim Stranggiel3en stark beeintrachti-
gen. Unterschiedliche Transportvorgange der angereicherten Schmelze kénnen zur Ausbil-
dung von Inhomogenitaten auf makroskopischer Ebene fuhren. Bedingt durch den Erstar-
rungsverlauf finden sich diese Makroseigerungen vor allem im Zentrum des Strangs wieder.
Die Mechanismen zur Bildung von Makroseigerungen kénnen nach Ludwig et al. [57] wie

folgt eingeteilt werden:

e Mechanismus A: Strdomung von angereicherter oder verarmter Schmelze im Dendriten-

netzwerk,

e Mechanismus B: Transport von Kristallen bei gleichzeitigem An- oder Abtransport von

Schmelze (Kristalle besitzen generell eine geringere Konzentration als die Schmelze),

e Mechanismus C: Die Aufweitung oder Kompression des Dendritennetzwerks flhrt zum
An- oder Abtransport angereicherter Schmelze,

e Mechanismus D: Die Schrumpfung oder Ausdehnung durch Phasenumwandlungen fuhrt
zum An- oder Abtransport der Schmelze.

Im Stranggiel3prozess wird der Transport der Schmelze vor allem durch das Ausbauchen der
Strangrolle zwischen den Stitzrollen beeinflusst und ist ident mit Mechanismus C. [57] In
Abbildung 2-16 sind die Mechanismen schematisch dargestellt. Kristalle, die ein reprasenta-
tives Volumenelement verlassen (B*), eine Aufweitung des Dendritennetzwerks (C*) und
Schrumpfungen durch Phasenumwandlungen (D*) erhéhen C,, und beglnstigen damit die

Ausbildung von Zentrumsseigerungen.

Abbildung 2-16: Mechanismen der Bildung von Makroseigerungen nach Ludwig [57].
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Zur Verminderung der Makroseigerungen wird im Stranggielprozess eine Softreduction
durchgefuhrt, bei welcher der Schalenkasten nahe der Durcherstarrung mechanisch oder
thermisch zusammengedriickt wird. [58] Die Auslegung einer Softreduction erfolgt gewdhn-
lich Gber die numerische Simulation des Erstarrungsverlaufs unter Berlcksichtigung der Se-
kundarkuhlstrategie, dem GielSformat und der chemischen Zusammensetzung des Stahls.
Mikroseigerungsmodelle und thermophysikalische Eigenschaften werden zur Ldsung der
Warmeleitungsgleichung benétigt und beeinflussen dementsprechend das Berechnungser-
gebnis der metallurgischen Lange. Geringe Abweichungen zur tatsachlichen Position der
Sumpfspitze kénnen dazu flhren, dass der Einsatz einer Softreduction keine Verbesserung
der Produktqualitat erzielt oder die Qualitat gar vermindert. In Abbildung 2-17 ist die Aus-
wirkung der Veranderung thermophysikalischer Eigenschaften auf die berechnete Position
der Sumpfspitze dargestellt. Bereits geringfligige Modifikationen der Materialdaten verschie-
ben die Solidusisotherme um einen halben Meter. In Abbildung 2-17 bezieht sich der Index

1 auf die urspriinglichen Materialdaten, 2 auf die modifizierten Daten.

isotherms over strand width isotherms over strand width

liquidus isotherm 1 —— liquidus isotherm 1 ——
liquidus isotherm 2 —— liquidus isotherm 2 ——
solidus isotherm 1 —— solidus isotherm 1 ——
solidus isotherm 2 —s=— solidus isotherm 2 —=—
0.075
0 5 10 15 20 25 30 35 40 30 30.5 3 s 32 325 33

strand position [m] strand position [m)]

o

width position [m]
width position [m]

Abbildung 2-17: Einfluss unterschiedlicher thermophysikalischer Materialdaten (1,2) und Solidus-

temperatur auf den Zeitpunkt der Durcherstarrung am Beispiel einer Brammenstranggiefanlage [59]

Ein wesentliches Qualitatsmerkmal des stranggegossenen Halbzeugs ist ein fehlerfreies In-
nenleben. Heildrisse (HR) und Heildrissseigerungen (HRS) kénnen in weiteren Prozessschrit-
ten bis an die Oberflache wachsen oder zu Hartegefligen im Fertigprodukt fihren.

Abbildung 2-18 zeigt die ,klassische* Theorie der mechanischen Eigenschaften nahe der
Solidustemperatur sowie charakteristische Temperaturen fir die Heil’rissbildung. Ab der
Nullfestigkeitstemperatur ZST (Zero Strength Temperature), diese entspricht Festkérperan-

teilen zwischen f;=0,65-0,80, kommt es zum Anstieg der Festigkeit der Dendriten. In diesem
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Bereich liegen flussige Filme in den dendritischen Zwischenrdumen vor, einwirkende Zug-
spannungen koénnen zur Bildung von Heilrissseigerungen fihren. Die Schmelznachspei-
sungstemperatur LIT (Liquid Impenetrable Temperature) ist jene Temperatur, ab welcher die
interdendritischen Radume nicht mehr mit Schmelze nachgespeist werden kénnen. Die Null-
zahigkeitstemperatur ZDT (Zero Ductility Temperature) befindet sich knapp oberhalb der So-
lidustemperatur und stellt den Ubergang zwischen sprédem und duktilem Verhalten der Mik-
rostruktur dar.

Als kritisches Temperaturintervall ATy (Brittle Temperature Range) wird die Differenz zwi-
schen LIT und ZDT definiert, welche in gangigen Heildrissbildungskriterien die Beriicksichti-
gung der chemischen Zusammensetzung zur Beurteilung der Rissempfindlichkeit darstellt.
[68,60] Den Einfluss des Schwefels auf ATg zeigt Abbildung 2-18 (rechts). Die Anreicherung
findet vor allem nahe der Enderstarrung statt, dementsprechend wird die ZDT stark abge-
senkt, wahrend sich ZST und LIT nur geringfligig andern. Die Aufweitung des kritischen

Temperaturintervalls bedingt eine héhere HeilRrissempfindlichkeit mit steigendem Schwefel-

gehalt.
il 1 1500
§ surrounding .
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k ST temp. temp. = - -
o |stwengtn YITe==-l o 2 = brittle temperature
< i jr-ioy s é‘ 1400 W _rangeof 0.9 <f<1
B N, =
2 _mushy zone m 70T
S AR B 1350
ZDT LIT ZST “0bo 0Dz 0Da 006 008  0.10

Temperature

Sulfur content, wt%

Abbildung 2-18: Schematisches Darstellung der mechanischen Eigenschaften und charak-
teristischer Temperaturen in der Nahe des Schmelzpunktes [61] und Einfluss von Schwefel

auf das kritische Temperaturintervall [62]

In der vorliegenden Arbeit wird die HRS Bildung als Seigerungsphanomen behandelt, diese

Theorie setzt folgende Bedingungen voraus [63]:
e HRS entstehen nur im Zweiphasengebiet,

e Zugspannungen, die durch mechanische oder thermische Belastungen entstehen, wer-

den normal zur Wachstumsrichtung aufgebracht,
e HRS befinden sich an der Primarkorngrenzen,

¢ HRS entstehen bei einem bestimmten Festkdrperanteil und

nur im Falle eines gerichteten Dendritenwachstums.
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Aus den angeflihrten Bedingungen lasst sich ableiten, dass die Mikroseigerung flir die Be-

schreibung der HRS Bildung einen entscheidenden Beitrag leistet. In Abbildung 2-19 (links)
sind die drei Stufen der HR/HRS Bildung dargestellt [63]:

Zwischen den Primarkorngrenzen befindet sich die angereicherte Restschmelze. Bei Be-
anspruchung mit einer Zugspannung normal zur Wachstumsrichtung erhoht sich der
Ruckdiffusionsweg der Elemente (Kapitel 2.1.5). Es kommt zur weiteren Anreicherung
stark seigernder Elemente wie Schwefel, Phosphor oder Mangan. Die Liicke zwischen
den Primarkorngrenzen kann von der Schmelze allerdings noch gefillt werden, dement-

sprechend handelt es sich in Stufe 1 um ein Seigerungsphanomen, es liegen HRS vor.

Mit zunehmender Zugspannung kommt es zur Bildung von Poren, da die Liicke von der

Schmelze nicht mehr gefiillt werden kann (Typ II).

In Typ Il bilden sich Einschlisse und Ausscheidungen (Mn, Nb). Die Poren kénnen zu-

sammenwachsen und einen ,offenen HR" bilden.

llie et al. [64] konnten die Heildrissbildung ebenfalls als Seigerungsphanomen identifizieren

und den oben beschriebenen Mechanismus bestatigen (Abbildung 2-19, rechts). Die Zu-

nahme des Kohlenstoffgehalts fuhrt zur Aufweitung des Erstarrungsintervalls und damit zu

einer starkeren Anreicherung in den interdendritischen Zwischenrdumen sowie auf makro-

skopischer Ebene. Sowohl im Labormafstab (SSCT) als auch in Brammen konnte ein ein-

deutiger Zusammenhang zwischen der Anreicherung in HRS und den durch Mikroseige-

rungsvorgange bedingten Konzentrationsanstieg festgestellt werden.

35—t : :

g L Micro segregation
:'h - Center segregation , llie et al., 2008
= v/ HTS, Slab, liie et al., 2008 "
=. 3.0 A HTS, SSCT CoFM -
E A
= J
N 25 1
w -
© { 4
& 1
c
o 2.0 .
=

- il g‘

N (4}

. ' ...‘ 5 19 1
&}
w

[ 1.0 T r T x T i T ' T ¥ T J

"l' 0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 06

.1 wt.% C

Abbildung 2-19: Die drei Stufen der HRS Bildung nach [63] (links) und Mikro- bzw. Makroseige-

rung von Mangan sowie HRS in Brammen und SSCT Versuchskoérpern in Abhangigkeit des Kohlen-

stoffgehalts nach [64]
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Vorhersagemodelle zur Heilrissbildung in Stranggieflanlagen mussen vielen Anforderungen
entsprechen und nach Bernhard [65] drei wesentliche Faktoren bertcksichtigen: Die chemi-
sche Zusammensetzung des Stahls, den Einfluss der Mikrostruktur und die Prozessfiihrung
selbst.

Die chemische Zusammensetzung des Stahls beeinflusst die Mikroseigerungsvorgéange in
den interdendritischen Zwischenrdumen und an den Primarkorngrenzen. In einer einfachen
Annahme erhdhen starkseigernde Elemente wie Phosphor und Schwefel die Rissempfind-
lichkeit. Mechanismen, die zur Abnahme solcher Elemente flihren (Bildung von Mangansul-
fid), senken die Rissempfindlichkeit. [58]

Die oben angefiihrten Uberlegungen von Arth et al. [63] gelten fiir gerichtete Erstarrung,
wenn die Dendriten normal zur Wachstumsrichtung belastet werden. Weitgehend unempfind-
lich gegeniber der Rissbildung sind hingegen globulare Strukturen [58], wie sie im Giel3pro-
zess vor allem im Kern des Strangs auftreten. Weiters weist der zentrumsnahe Bereich des
Strangs entsprechend Abbildung 2-20 grobere Primarkdrner auf, dadurch konzentrieren
sich die Belastungen auf weniger Korngrenzen und die lokale Dehnung steigt. Ein Heilriss-

bildungskriterium sollte daher stets mit einem Strukturmodell verkniipft sein. [65]

microstructure, mm

2

,z!!é.’@' (1

PGS, um

Slab Thickness, mm

Abbildung 2-20: Entwicklung der Mikrostruktur in Abhangigkeit der Brammendicke nach [66]

AbschlieRend muss in einem prozessorientierten Heil3rissbildungskriterium naturlich der Pro-
zess selbst berticksichtigt werden. Der Zusammenhang von Anlagenkonfiguration (Rollenab-
stand, Biegeradius) sowie GieRparametern (GieRgeschwindigkeit, Kihlstrategie) und auftre-
tenden Belastungen kann mit einer guten Strangmechanik ausreichend genau beschrieben
werden. [65]
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2.2 Mechanische Beanspruchung der Strangschale beim Strang-

gieRen von Stahl

Beim StranggieRen kénnen die auftretenden Belastungen bei Uberschreitung eines kriti-
schen Wertes zur Rissbildung in der erstarrenden Strangschale fiihren. Die Bestimmung die-
ser kritischen Werte ist fir die Heilrissbildung beispielsweise im SSCT Versuch mdglich
(Kapitel 4.1). Die Position der Risse im stranggegossenen Halbzeug lasst auf den Schadi-
gungszeitpunkt rickschlieRen. Das bedeutet, dass Risse, die sich nahe der Oberflache be-
finden, bereits frih im Prozess entstanden. Im Folgenden sollen die wesentlichen Belas-
tungsmechanismen, deren Modellierung und die auftretenden Rissarten besprochen werden.
Die erste Beanspruch erfahrt die Schale bereits in der Kokille. Reibungskrafte und Kontrakti-
on durch Phasenumwandlungen kénnen in diesem Bereich schnell zur Rissinitiierung fuhren,
besonders gefahrdet sind hypoperitektische Stahle (Kapitel 2.1.2). Die Risse befinden sich

hier nahe bzw. an der Oberflache, bevorzugt unter Einziehungen oder im Kantenbereich.

Nach dem Verlassen der Kokille muss der Strang Uber die metallurgische Lange hinweg mit
Rollen von beiden Seiten gestitzt werden. Bedingt durch den steigenden ferrostatischen
Druck mit zunehmendem Prozessfortschritt beginnt die Schale zwischen diesen Stutzrollen

auszubauchen. Die Dehnungsverhaltnisse sind in

Abbildung 2-21 skizziert. Die neutrale Faser liegt in der Strangschale, wobei die héhere
Festigkeit an der Oberflache, bedingt durch die niedrigere Temperatur, die Position der neut-
ralen Faser beeinflusst. Druckspannungen (gp) an der Erstarrungsfront, wie sie im Bereich
zwischen den Stutzrollen vorliegen, sind generell unbedeutend flr die Rissbildung. Weitaus
kritischer ist das Rickbiegen der Schale durch das folgende Rollenpaar, wo entsprechende
Zugspannungen (&z) an der Erstarrungsfront entstehen, die bei ausreichend hohen Betragen
Risse an der Ober- und Unterseite bilden. [67] Dieses Phanomen ist als Bulging bekannt und
stellt vor allem beim Vergielien grolder Formate wie Brammen ein ernstzunehmendes Prob-
lem dar. In der Vergangenheit sind zur Abschatzung der auftretenden Ausbauchung und
Dehnung der Strangschale daher eine Vielzahl an Gleichungen empirischer Natur entwickelt
worden. Als EinflussgroRen auf die Ausbauchung werden Ublicherweise die Schalenstarke,
der Rollenabstand, der ferrostatische Druck und die GieRgeschwindigkeit definiert. Die Beur-
teilung und Diskussion empirischer Bulgingformeln wiirde den Rahmen der vorliegenden Ar-
beit sprengen, eine ausfuhrliche Diskussion kann in einer parallel verfassten Arbeit von Mayr

[68] gefunden werden.
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Abbildung 2-21: Belastungsverhaltnisse bei der Ausbauchung der Strangschale zwischen
den Stitzrollen
Bei Fehlerbildungen in Stahlen mit tendenziell geringer Rissempfindlichkeit kann oft der An-
lagenzustand verantwortlich gemacht werden. Anlagenwartungen werden meist aus Produk-
tivitatsgrinden in unbedingt notwendigen Umfang durchgefihrt. Die Deformation von Stutz-
rollen in Langsrichtung durch die teilweise hohen Belastungen im Prozess kann zum soge-
nannten Rollenschlag fuhren. Die Symmetrieachse der Rolle liegt nicht mehr zum Zentrum,
was sich beim Umlaufen in einem dauernden Biegen der Strangschale bemerkbar macht.
[67] Die hervorgerufene Dehnung der Schale kann nach Barber und Perkins [69] mit Glei-
chung 2-36 berechnet werden. &,, entspricht dem Rollenversatz, S der Schalenstarke und |
dem Rollenabstand. Haufig wird ein Rollenversatz erst erkannt, wenn die Rissbildung bereits
erfolgt ist. Als vorbeugende MalRnahmen ergeben sich eine intensive Anlagenwartung oder

die entsprechende Reihung von Stahlen mit hohen Qualitadtsanforderungen im Produktions-

programm.
30080
g, = : = (2-36)

Im Gegensatz zur Ausbauchung kommt es beim Biegen und Richten des Strangs nur in be-
stimmten Segmenten der StranggieRanlage zur Verformung der Schale. Beim Biegen wird
der Strang aus der Vertikalen in die Kreisform Uberfiihrt, Aufgabe des Richtsystems ist des-
sen Rulckbiegen in die Horizontale. Lokal kommt es dabei zu hohen Rollenkraften und Bean-
spruchungen der Strangschale. Die neutrale Faser befindet sich in beiden Fallen in der
Strangmitte (dies gilt streng genommen nicht fiir das Richten mit fllissigem Kern) [67], die
Belastungen unterscheiden sich allerdings insofern, als dass beim Biegen die Zugspannung
am Aulenbogen auftritt, wahrend sie beim Richten am Innenbogen vorliegt. Die erzeugten
Risse kénnen sowohl an der Oberflache als auch im Inneren des Strangs liegen. Aufgrund
der einseitig wirkenden Zugspannungen, findet man Biegerisse bevorzugt am Auf’enbogen,

wahrend Risse beim Richten am Innenbogen entstehen. Gegen Ende des Prozesses sedi-

Masterarbeit Michael Bernhard Seite 36



LITERATURTEIL

mentieren die globularen Dendriten bei der annahernd horizontalen Flihrung des Strangs an

der Unterseite und hemmen die Rissbildung am AufRenbogen zusatzlich (Kapitel 2.1.7).

1
1
£Z | ED
1
1
1

Abbildung 2-22: Belastungsverhaltnisse und Lage der neutralen Faser beim Biegen (links) und

Richten (rechts) des Strangs

Generell unterscheidet man zwischen Ein- und Mehrpunktrichtsysteme, die sich in der Kon-
struktion der vordefinierten Kurve unterscheiden: Wahrend beim Einpunktrichtsystem
(Abbildung 2-23, links) ein einzelner Kreisradius vorgegeben wird, sind Kurven eines Mehr-
punktrichtsystems (Abbildung 2-23, rechts) aus mehreren Radien zusammengesetzt und
kdnnen als Hintereinanderschaltung mehrerer Einpunktsysteme gesehen werden. [67] Die
Berechnung auftretender Dehnungen in einem Mehrpunktrichtsystem ist nach Morita et al.
[70] mit Gleichung 2-37 mdglich. Hier entspricht d der Strangdicke und R den einzelnen
Biegeradien der Rollen.

d 1 1
Ez s =100 — =8 ||——— 2-37
s (2 )Rn—l Rn ( )
Einpunktrichten Mehrpunktrichten
Lowuop S8 9%
SS355% L PEReR2R9S
YR IS TR B i tiokkeil kS
t 1o
| Rickbiegepunkt Rickbiegepunkle

Abbildung 2-23: Prinzip von Einpunktrichtsystem (links) und Mehrpunktrichtsystem (rechts) [67]

Thermische Spannungen entstehen durch Temperaturdifferenzen innerhalb der Strangscha-
le. Die Temperatur an der Strangoberflache reagiert aufierst empfindlich auf die unterschied-
lich starke Kiihlung innerhalb der Sekundarkihizone, wahrend die Abkihlung im Stranginne-
ren aullerst trage gegenuber dulReren Temperaturschwankungen ist. Kommt es an der Ober-
flache allerdings zu Wiedererwarmungen (Abbildung 2-24, schraffierte Flachen), beispiel-

weise durch eine fehlende Kihlung, entsteht an der Erstarrungsfront im Stranginneren eine
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Zugspannung. Die auftretende Dehnung ist direkt proportional zur Temperaturdifferenz, die

an der Oberflache vorliegt (Gleichung 2-38).
g, =a,AT (2-38)

Der Proportionalitatsfaktor ay, (in 1/K) wird als Warmeausdehnungskoeffizient bezeichnet.
Die Temperaturabhangigkeit von ay, spielt im StranggieRprozess hinsichtlich der 8—y Um-
wandlung und der damit verbundenen Schrumpfung eine wesentliche Rolle. Eine mdgliche
Definition des Warmeausdehnungskoeffizienten erfolgt tber die temperaturabhangige Dichte
nach Han [71] oder Miettinen [72] mit Gleichung 2-39, wobei p.; und p die spezifische

Dichte bei der Temperatur T, bzw. T sind.

/3
P/ Pry) —1
a, = % (2-39)
T_Trcff
7 7 N
T Z Abstand zur Oberflache
7 —— 0 [mm]
— 48 [mm]

Temperatur
SRR R R AR NN

RN

Strangldnge

Abbildung 2-24: Schematische Darstellung der Temperaturverlaufe in einer Stranggief3anlage an

der Strangoberflache und im Stranginneren
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3 1D-FV Erstarrungssoftware SolASys

Der schematische Aufbau der in-house 1D-FV (Finite Volumen) Erstarrungssoftware So-

IASys (Solidification Analysis Software) ist als Flussdiagramm in Abbildung 3-1 dargestellt:

Im ,Modul Material Properties with Microsegregation® (SolAMat) werden unter Berlick-
sichtigung der Mikroseigerung und der diffusionskontrollierten Phasenumwandlungen je-
ne thermophysikalischen Eigenschaften in Abhangigkeit der Stahlzusammensetzung be-
rechnet, welche fur die Erstarrungssimulation notwendig sind. Optional ist ein Import der
Materialdaten aus dem Programm IDS (Interdendritic Solidification) mdglich.

In der ,Setup Configuration® kann ein zylindrisches oder kartesisches Koordinatensystem
mit entsprechender Dimension und Anzahl an Knotenpunkten gewahlt werden. In diesem
Menli werden auch die Anfangsbedingungen (Uberhitzung der Schmelze, GieRge-
schwindigkeit) vorgegeben.

Die notwendigen ,Boundary Conditions® Randbedingungen fur die Simulation einer
StranggielRanlage und den SSCT-Versucht werden als zeitabhangige Warmestromdichte
(HF(t)) oder Warmeilbergangskoeffizienten (HTC(t)) zur Verfligung gestellt. Der HF wird
bevorzugt flr die Berechnung des SSCT-Versuchs verwendet, der HTC eignet sich be-
sonders fur die Beschreibung der Sekundarkihlzone in einer Stranggief3anlage. Die Er-
starrungssimulation erfolgt mit dem Algorithmus von Swaminathan und Voller [73].

Im Post Processing kénnen Schalenwachstums- und Temperaturverlaufe und Erstar-
rungskenngréRen exportiert werden. Zusatzlich kann die Auswertung des SSCT-
Versuchs vorgenommen werden. Ein Submodul des Post Processings ist SolAStrain, in
welchem die eigentliche Strangmechanik implementiert ist. In die Dehnungsanalyse kdn-
nen die Ausbauchung des Strangs, das Biegen und Richten, die thermische Dehnung

durch Widererwarmung sowie der Rollenschlag individuell miteinbezogen werden.
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composition, cooling rate
optional: IDS import of phase fraction fs(T)
and material properties (cp(T), A(T), p(T}, LH)

Material Properties
with Microsegregation

Setup Configuration

Boundary Conditions

phase fraction fs(T),
material properties
(cp(T), A(T), p(T), LH)

dimension L,
node number n,
super heat SH,
casting speed v,

Solidification Analysis

coordinate system,

heat Flux (HF(t)) or
heat transfer
coefficient (HTC(t))

Algorithm

temperature T

time t

Post Processing

temperature T

time t

roll map ——

Strand Mechanics

phase fraction fs(T)

Export of

shell Growth s(t)
phase fraction fs(T)

Bulging deflection &;

Bulging strain &,

ulg

temperature profiles T(t)
shell growth s(t)
solidification Parameter
(Ru Rs, Gy, Gys, ty)
accumulated strain for
lab experiment (SSCT)

Bending &,,,4and Straigthening strain Eqtraight
Misalignment strain g,

total strain g,

hot tearing index QI(HT)
accumulated strain €,..,m

Abbildung 3-1: Flussdiagramm der Erstarrungssoftware SolASys

3.1 Berechnung von Phasenumwandlungen und thermophysikali-

sche Eigenschaften mit dem Modul SolAMat

Im Modul SolAMat werden basierend auf Uber 300 DSC Messergebnissen und mehr als

1300 Berechnungen mit der FSStel2015 Datenbank in FactSage die Phasenumwandlungs-

temperaturen, die Warmekapazitat sowie die latente Warme von Schmelze, Ferrit, Austenit

und Perlit ermittelt. Die Arbeiten von Miettinen [72,74] dienen zur Berechnung der Dichte und

Warmeleitfahigkeit. In diesem Kapitel soll die Erstellung des ersten Submoduls von SolAMat

am Beispiel der Stahlgruppe | (cp<0,09 wt%) vorgestellt werden, die Erweiterung von SolA-

Mat auf die Ubrigen Kohlenstoffbereiche stellt ein Ziel der nahen Zukunft dar.
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3.1.1 Voreinteilung von Stahlen auf Basis ihrer chemischen Zusammenset-

zung

Im ersten Schritt wird in SolAMat entsprechend Kapitel 2.1.2 eine Einteilung der vorliegen-
den Stahlzusammensetzung beziglich des Erstarrungsverhaltens vorgenommen. Die Glei-
chungen nach Presoly [17], Blazek [21] sowie Shepherd [22] kénnen hinsichtlich ihrer Eig-
nung Udber DSC Messergebnisse beurteilt werden. Gegebenenfalls wird die ausgewahlte

Gleichung angepasst und der Gliltigkeitsbereich (Tabelle 3-1) neu definiert.
Tabelle 3-1: Grenzgehalte an Legierungselementen fur die Charakterisierung des Erstarrungswegs

Autor Si Mh P S Al Cr Ni Mo Cu Sn Ti Nb N \"/

Shepherd |15 2 0,19 007 2 05 05 1 1 1 044 05 01 1

Blazek 2 21 01 015 2 183 103 22 1,35 0,03 0,33 0,08 0,03

Presoly Ziel der folgenden Analyse
Die Maximalkonzentrationen (in wt%) der DSC Legierungen befinden sich in

Tabelle 3-2: Die Aufteilung in Gruppen erleichtert die Auswahl und Optimierung der Glei-
chungen. Erganzend zu den angefihrten Legierungen werden Fe-C-P(+Cr,Ni) Systeme und
TWIP-Stahle untersucht. SolAMat soll zukinftig fahig sein, allen Stahlen mit Zusammenset-
zung innerhalb der Gruppe ,SolAMat” entsprechende Materialdaten zur Verfligung zu stellen.

Die Klasse der ,Stahlsorten” beinhaltet Legierungskonzepte von Stahlen aus der Industrie.

Tabelle 3-2: Maximale Legierungsgehalte der DSC Messungen

Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu Ti Nb N Vv
Fe-C-Si 4,37 0,06 0,004 0,006 0,05 - - - - - - 0,003 -
Fe-C-Mn 0,02 5,40 0,004 0,005 - - - - - - - 0,003 -
Fe-C-Si-Mn |41 41 0,019 0,009 0,02 - - - - - - 0,005 -
Fe-C-Al 0,03 0,06 0,005 0,004 3,04 - - - - - - 0,003 -
Fe-C-Al-Mn 054 4,1 0,009 0,004 33 - - - 02 - 0,02 0,005 -
SolAMat 099 224 0,08 021 095 9,1 21 145 0,71 0,038 0,054 0,01 0,30
Stahlsorten | 0,52 2,22 0,08 0,02 01 24 1,22 1,02 0,71 0,173 0,054 0,009 0,11
Gesamt 437 26,8 0,158 0,3 463 2391 116 493 024 013 186 052 1,87
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Die Ubereinstimmung der DSC Messungen mit berechneten Einteilungen zeigt Abbildung
3-2, die prozentuellen Angaben sind hier auf die Berechnungsergebnisse nach Presoly be-
zogen. Diese Gleichung erzielt die hochste Ubereinstimmung, wobei Blazek dhnlich gute Er-
gebnisse fur Stahle aus der industriellen Praxis sowie Zusammensetzungen von SolAMat
erreicht. Etwas Uberraschend fallt die Einteilung fir die Aluminium-Systeme aus: Blazeks
Beziehung wurde speziell fir hdhere Silizium- und Aluminiumgehalte entwickelt, bei Berech-
nungen in Fe-C-Al und Fe-C-Al-Mn Systemen kommt es allerdings zu signifikanten Abwei-
chungen. Eine mdgliche Begrindung ist die fehlerhafte Beschreibung der Aluminium Syste-
me in der damals verwendeten thermodynamischen Datenbank. Trotz eines ahnlichen Giil-
tigkeitsbereichs zu Blazek, zeigt die Shepherd Gleichung tendenziell die grote Diskrepanz

zu den Messwerten.

‘Vergleich berechneter Ergebnisse mit DSC-Messungen
2 ————T T

———
XialPresoly 2014 |1
1 Blazek u
Shepherd

[ Anzahl Messdaten |
& 200 |- [ ]

225 -

Messdaten

150-_ ..... .
125 [
100-

75 L

[81 % [ (£ 7o [ ..]
T %] (79 %) ]

50 |
25

Fehlerfreie Einteilungen nach ¢

Abbildung 3-2: Ubereinstimmung berechneter Ergebnisse mit DSC Messungen

Die hohe Ubereinstimmung mit den Messergebnissen rechtfertigt die Auswahl der Gleichung
von Presoly fir eine weitere Optimierung. Da diese Beziehung bereits auf DSC Messungen
basiert, kann mit einer geringfiigigen Modifikation der Koeffizienten eine deutliche Verbesse-
rung erzielt werden (Tabelle 3-3). Innerhalb der Fe-C-X Systeme werden die Koeffizienten
fur Silizium, Mangan und Aluminium angepasst. Die Gewichtung von Aluminium und Mangan
verringert sich unwesentlich, der Koeffizient des Siliziums verdreifachte sich und liegt nun
zwischen den Werten von Xia (-0,37) und Presoly (-0,005). Die Wechselwirkungskoeffizien-
ten von Silizium und Mangan bzw. Aluminium und Mangan werden definiert, um den Erstar-
rungsweg in den entsprechenden Fe-C-X-Y besser zu beschreiben. Der Einfluss von Si*Mn
scheint vernachlassigbar klein zu sein, wirkt sich allerdings besonders positivim System Fe-

C-Si-Mn aus. Die hdéhere Gewichtung von AIMn aus der Fe-C-Al-Mn Analyse verbessert
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auch die Ergebnisse der TWIP-Stahle. Eine stark austenitstabilisierende Wirkung kann fur

Nickel gefunden werden. Bereits geringe Konzentration fihren zu einer deutlichen Erhéhung

des Kohlenstoffaquivalents, dementsprechend wird die Gewichtung des Nickels angepasst.

Tabelle 3-3: Auswirkung der Optimierung auf die Koeffizienten im Kohlenstoffaquivalent

Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu Ti N SiMn AIMn
Presoly/

0,005 0,019 004 01 -0,07 -0007 0025 -003 01 -002 04
Xia
Bernhard/

0,016 0,016 004 -0,1 -0,065 -0,007 0,035 -003 01 -002 04 -0,001 0,01
Presoly

Die Auswirkung der Optimierung ist vor allem in den Fe-C-X(-Y) Systemen ersichtlich: Die

Ubereinstimmung im Fe-C-Si und Fe-C-Al System steigt um 10%, fiir Fe-C-Mn besteht nun

sogar eine vollkommene Ubereinstimmung mit den DSC Messungen. Die getrennte Anpas-

sung der Koeffizienten im jeweiligen Fe-C-X(-Y) System zeigt aber auch positive Auswirkung

auf die Beschreibung des Erstarrungsverhaltens industrieller Stahlsorten und bestatigt damit

diese Vorgehensweise. Insgesamt 15% des Gesamtdatensatzes kénnen nicht richtig zuge-

ordnet werden, zu diesen Stahlen zahlt der Groldteil der TWIP-Stahle. Die Beschreibung der

hohen Mangangehalte ist mit einem allgemeinen Kohlenstoffaquivalent erwartungsgeman

nicht moglich. Die Ergebnisse sind in Abbildung 3-3 dargestellt (die prozentuellen Angaben

beziehen sich auf die Gleichung nach Bernhard und Presoly).

lVergIeich berechneter Ergebnisse mit DSC-MGSSU]‘IQBH‘
c 2 ————T T T T T T

—
% 250 I 340" [ZZ7] XialPresoly 2014 | ]
il B
205 epher ]
% == Presoly/Bernhard
a 200 - Anzahl Messdaten|—

75

25 L

o

Abbildung 3-3: Auswirkung der Optimierung auf die Ubereinstimmung zwischen DSC Messungen

und der Einteilung nach aquivalentem Kohlenstoffgehalt
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Entsprechend Presolys Erkenntnis [17] werden ca mit 0,09 wt% und cg mit 0,16 wt% defi-
niert. Nahe dem Ubergang von primar ferritischer zu primar austenitischer Erstarrung existie-
ren nur wenige DSC Messergebnisse, der Wert fir cc = 0,53 wt% kann daher nicht experi-
mentell Gberprift werden. Ein elegantere Option stellt das ,Einschneiden” dieses Punktes mit
den beiden Liquiduslinien dar (Kapitel 2.1.3 und Kapitel 3.1.2). In Abbildung 3-4 ist die
Veranderung einer TVK Glockenkurve durch den neuen Kohlenstoffaquivalent dargestellt.
Die TVK Werte verschieben sich im Zuge der Neuberechnung zu niedrigeren Kohlenstoff-
aquivalenten. Der Punkt ca kennzeichnet den starken Anstieg des TVK Wertes und liegt nun
bei 0,09 wt%. Ab einem Kohlenstoffaquivalent von 0,16 wt% wird die Temperaturverteilung in

der Kokille wieder gleichmafiger. Dieser Punkt entspricht cg und ist ident mit Presolys Wert
[17].

o

L4 ]

i . ‘Bernhard//
i [Presoly

:Présoly!:)(ia'

s
T
s
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Temperatur Variation Koeffizient (TVK) [%]
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Abbildung 3-4: Auswirkung des neuen Kohlenstoffaquivalents auf die TVK Glockenkurve

Die neue cp-Formel ist im Bereich der Konzentrationen von Tabelle 3-4 glltig. Zusammen-
setzungen innerhalb dieser Grenzen kénnen mit einer Erfolgsquote groRer 90% dem tat-

sachlichen Erstarrungsweg zugeordnet werden.

Tabelle 3-4: Giltigkeitsbereich der neuen cp-Formel

Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu Ti N

Bernhard/

<1% <2,5% <0,06% <0,02% <1% <2,5% <1% <1% <0,2% <0,04% <100ppm
Presoly

Rundungsfehler in der Berechnung von Legierungen, die nahe an einem charakteristischen
Punkt liegen, kénnen zur Fehlinterpretationen fihren. Damit verliert man Informationen von
ursprunglich richtig eingeordneten Stahlen. Akzeptiert man eine geringflgige Abweichung zu

einem der Punkte um = 0,005 wt% kann das Ergebnis nochmals verbessert werden. Diese
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Art der Betrachtung ist in der Praxis allerdings schwer umzusetzen und soll an dieser Stelle

nur den Nachteil einer Einteilung mit einem Wahr/Falsch Prinzip demonstrieren.
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Abbildung 3-5: Verbesserung der Ergebnisse durch Beriicksichtigung eines ,extended mismatch®
von +0,005wt%

3.1.2 Auswahl einer geeigneten Gleichung zur Berechnung der Liquidustem-

peratur

Mit Mikroseigerungsmodellen ist es nur maoglich, die Anreicherungen in Abhangigkeit des
Festkorperanteils zu berechnen. Eine geeignete Liquidusformel ist notwendig, um die aktuel-
le Temperatur der interdendritischen Schmelze zu bestimmen. Zu diesem Zweck kénnen er-
neut die DSC Messungen mit derselben Gruppierung wie in Kapitel 3.1.1 verwendet werden,

um die im Literaturteil vorgestellten Gleichungen zu evaluieren.

Eine Zusammenfassung der berucksichtigten Elemente in den empirischen Gleichungen aus
dem Literaturteil zeigt Tabelle 3-5 (K-O = Kagawa-Okamoto, S-S = Schirmann-Stisovic, H-

M = Howe-Miettinen, (x) nur flr hochlegierte Stahle).

Tabelle 3-5: Bertcksichtigte Elemente in den empirischen Gleichungen

Autor C Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu Sn Ti Nb N
Kawawa |x  x X X X X X X X
Wolf X X X X X X
K-O X X X X X X X X X X
Howe X X X X X X X X X X X X X X
S-S X X X X X X X X
H-M X X X X X X X X x) x
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Die Ergebnisse der gesamten Analyse sind Anhang A zu entnehmen:

Mit der Berechnung nach Kawawa [25] kann eine systematische Abweichung fiir Fe-C-Al
und Fe-C-Al-Mn Legierungen festgestellt werden. Der negative Koeffizient des
Aluminiums (-3,6 °C/wt%) bedingt eine zu niedrige Liquidustemperatur, diese Erkenntnis
ist ein erster Hinweis auf eine Schmelzpunktserhéhung durch Aluminium. Die Kawawa-
Gleichung fuhrt bei bereits niedrigen Legierungsgehalten zu Fehlern von mehr als £ 10°C

und eignet sich daher nicht zum Einsatz im Mikroseigerungsmodell.

In der Analyse der Liquidusformel nach Wolf [26] bleiben TWIP-Stahle unbericksichtigt,
da sonst ein objektiver Vergleich nicht méglich ware. Die berechneten Liquidustempera-
turen fallen selbst bei niedrigen Legierungsgehalten systematisch zu niedrig aus. Die
Verwendung im Mikroseigerungsmodell ist aufgrund der fehlenden Berlcksichtigung von

Phosphor und Schwefel nicht moglich.

Mit der Gleichung nach Kagawa und Okamoto [27] wird der Fehler reduziert, bei einem
Kohlenstoffgehalt von 1 wt% st63t diese Gleichung allerdings an die Grenzen des Glltig-
keitsbereichs. Die Beschreibung von TWIP-Stahlen ist nicht moéglich, da diese Tatsache
kein Ausschlusskriterium zur Anwendung im Mikroseigerungsmodell darstellt, ist eine Im-

plementierung grundsatzlich moglich.

Die Howe-Formel [24] zeigt eine hohe Ubereinstimmung mit den Messwerten, beinahe
alle Fehler liegen im Bereich von + 4°C. Die bewusste Definition des Aluminium-
Koeffizienten mit 0 °C/wt% ist gegenlber der negativen Gewichtung von Kawawa [25] zu
bevorzugen. Obwohl in der Gleichung Mangangehalte gréfier 12,5 wt% beriicksichtigt

werden, ist die Berechnung von TWIP-Stahlen nicht moglich.

Fir Gesamtlegierungsgehalte kleiner 5 wt% zeigt die Schirmann-Stisovic sehr genaue
Ergebnisse, ohne die Wirkung von Schwefel und Phosphor zu bertlicksichtigen. Ahnlich
zu Wolf [26] ist die fehlende Gewichtung dieser beiden Elemente aber der Grund, die

Gleichung nicht in Mikroseigerungsmodellen verwenden zu kdénnen.

Die Gleichung von Miettinen und Howe [30] gewahrleistet eine exakte Berechnung der
Liquidustemperaturen. Aufgrund der geringen Fehleranfalligkeit bei hohen Konzentratio-
nen, wie sie auch in interdendritischen Zwischenraumen entstehen, sowie der Mdglich-
keit, den Punkt cc durch ,Einschneiden® von ferritischer und austenitischer Liquiduslinie
zu bestimmen, eignet sich diese Gleichung besonders fir das Mikroseigerungsmodell.
Die Optimierung mit DSC Messungen verspricht eine zusatzliche Verbesserung der

Howe-Miettinen Formel.
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Den ersten Schritt der Optimierung bildet die erganzende Implementierung von Aluminium
und Kupfer in der Howe-Miettinen Gleichung. Die Koeffizienten fur Kupfer sind in der Litera-
tur weitgehend ident definiert, eine Uberpriifung mit DSC Ergebnissen ist infolge fehlender
Legierungen mit Kupfer nicht moglich. Fur Kupfer wird deshalb in Ferrit ein Koeffizient von
-5°C/wt% und in Austenit von -1,7°C/wt% entsprechend der Literatur [24—27] vorgegeben.
Die unterschiedlichen Steigungen der Liquiduslinien im Fe-Cu System wird im Rahmen einer
FactSage Berechnung mit der FSStel2015 Datenbank bestatigt. (Abbildung 3-6 (links)). Die
Wirkung von Aluminium kann aufgrund der zahlreichen DSC Messungen genauer untersucht
werden. Da der negative Koeffizient in Kawawas Gleichung [25] eine zusatzliche Abwei-
chung verursacht, wird zur ersten Abschatzung der Aluminiumgewichtung das Fe-Al Dia-
gramm aus FactSage (FSStel2015) verwendet. (Abbildung 3-6 (rechts)). In der eisenrei-
chen Ecke des Systems erkennt man eine positive Steigung der Liquiduslinie bis ein Pla-
teauwert bei 5 wt% Aluminium erreicht wird.

Fe-Cu Fe - Al

1atm Lactssy 1atm Lactssy

T .
1425 | 4 1425 |
1225 4 1225
1025 + \' 1025
825 - IS 3
525 [

T(C)

o
T(C)
» w
b b
fi b

0 02 04 06 08 1 0 02 04 06 08 1
Cu/(Fe+Cu) (g/g) AV(Fe+Al) (/)

Abbildung 3-6: Gleichgewichtsschaubilder Fe-Cu (links) und Fe-Al (rechts) aus FactSage (FSS-
tel2015)

Nach der Optimierung beschranken sich die fehlerhaften Liquidustemperatur auf ein Mini-
mum. Es ist zielfiihrend, die TWIP-Stahle getrennt zu betrachten, da dieses spezielle Legie-
rungskonzept stark von den Ubrigen Zusammensetzungen abweicht. Der Koeffizient des
Aluminiums nimmt einen positiven Wert von 2°C/wt% an und beweist dadurch dessen
schmelzpunkterhdhende Wirkung. In TWIP-Stahlen steigt die Gewichtung des Aluminiums
auf 3,5 °C/wt%, da die hohen Mangangehalte zu einer starkeren Krimmung des Fe-Al Sys-
tems fuhren. In der Liquidusformel fur TWIP-Stahle werden zusatzlich Wechselwirkungskoef-
fizienten der wichtigsten Legierungselemente (Mangan, Aluminium und Silizium) bertcksich-

tigt. Die Ergebnisse zeigt Abbildung 3-7.
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Abbildung 3-7: Ergebnisse nach Optimierung der Howe-Miettinen Gleichung

3.1.3 Mikroseigerungsmodell fiir die Erstarrung der Stahlgruppe |

Der Algorithmus des Mikroseigerungsmodells ahnelt jenem von You [49]: Mit Vorgabe einer

lokalen Abkuhlrate wird nicht nur global Uber das gesamte Erstarrungsintervall iteriert, son-

dern auch innerhalb des Erstarrungsfortschritts Afs. Konvergiert die Temperatur fir den Fest-

koérperanteil fs+Af, wird der mittlere Ruckdiffusionsparameter '=(I"(fs+Afs)+I(fs))/2 berechnet

und innerhalb von Afs konstant gehalten (Abbildung 3-8).
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Abbildung 3-8: Algorithmus fur ein Mikroseigerungsmodell mit lokalen Verteilungskoeffizienten und

temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten nach You [49]
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Die Verwendung temperaturabhangiger Diffusionskoeffizienten aus Tabelle 2-5 erfordert die
semi-integrierte Form des Ohnaka-Modells zur Modellierung der Mikroseigerung (Kapitel
2.1.5). Diese Gleichung ermdglicht eine zuklnftige Erweiterung des Modells mit lokalen Ver-
teilungskoeffizienten. Die SDAS-Beziehung nach Guo [41] berlcksichtigt die unterschiedli-
chen Erstarrungswege im Fe-C Diagramm und bietet sich daher auch fur die Erweiterung
von SolAMat auf weitere Kohlenstoffbereiche an. Die Berechnung der Mikroseigerung mit
einer lokalen Abkuhlrate benétigt zur Iteration einen Startwert der Solidustemperatur, die ers-
te Abschatzung ist mit der Gleichung nach Kagawa und Okamoto [27] moglich. Die aktuelle
Liquidustemperatur der interdendritischen Schmelze wird mit der optimierten Liquidusformel
aus Kapitel 3.1.2 ermittelt. Die Verteilungskoeffizienten des Mikroseigerungsmodells sind in
Tabelle 3-6 zusammengefasst. Die Werte fur Kohlenstoff, Silizium, Mangan, Phosphor und
Schwefel stammen aus der Arbeit von Bernhard [2], die Ubrigen Verteilungskoeffizienten

werden der Arbeit von Choudhary und Ghosh [6,12—-15] entnommen.

Tabelle 3-6: Verteilungskoeffizienten des Mikroseigerungsmodells der Stahlgruppe |

| (9 Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu

K | o015 055 070 032 004 060 095 083 080 053

Zur Berechnung der MnS-Ausscheidung wird das Loéslichkeitsprodukt nach Xia [53] verwen-
det, eine schematische Darstellung des Algorithmus zeigt Abbildung 3-9. Die Abbindung
von Mangan und Schwefel findet bis zum Erreichen der entsprechenden Gleichgewichtskon-
zentration statt. Die Bildung von MnS folgt einer Geraden, die durch das Molmassenverhalt-
nis der beiden Elemente charakterisiert ist. Ausgehend von Ky.s (T2) reichern sich Schwefel
und Mangan erneut in der Schmelze an und es kommt wiederum die Ausscheidung bis Kyns

(T3). Dieser Vorgang wiederholt sich bis zur Durcherstarrung. [2]

T T T
K (M)

: Ky (To<T,)
7 KMI'!S (T3‘:T2)

- |Ausscheidung von
Mangangsulfid

Schwefel [wt%]

Mangan [wt%]

Abbildung 3-9: Schematische Darstellung zur Berechnung der MnS-Ausscheidung in SolAMat
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3.1.4 Berechnung der Festkorper-Phasenumwandlungen

3.1.4.1 Beschreibung der 8/y — Umwandlung

Der Einfluss von Legierungselementen auf Beginn (T.s:) und Ende (Tw.) der &/y-
Phasenumwandlung wird in SolAMat mit einem Polynom 2. Ordnung (Gleichung 3-1) be-
ricksichtigt. Die Ermittlung der (Wechselwirkungs-)Koeffizienten k, | und m konnte mit einer
Kohlenstoffvariation in FactSage (FSStel2015) mit unterschiedlichem Gehalt des jeweiligen
Elements erzielt werden, wobei der Regression mehr als 1300 Berechnungen hinterlegt sind.
Die Konzentrationen sind in wt% einzusetzen und die Temperatur ergibt sich in °C. Die Er-
gebnisse befinden sich in Anhang B. Der Giiltigkeitsbereich von Gleichung 3-1 deckt zu-

mindest jenen der ce-Formel aus Tabelle 3-4.

T

aus+, fer— i

—1394,74+ 3 (k& "¢, +147c2 +m? ¢ e ) (3-1)

In Abbildung 3-10 sind die Ergebnisse aus FactSage jenen von SolAMat gegenlibergestellt.
Sowohl Beginn- als auch Endtemperatur der &/y-Umwandlung kénnen mit + 8°C ausreichend
genau berechnet werden. Zur weiteren Validierung werden die Umwandlungstemperaturen
von DSC Messungen berechnet. Die Auswahl der DSC Messdaten beschrankt sich auf Le-
gierungen, fur welche die Einteilung zwischen Messung und Berechnung ubereinstimmt. Die
einfache Modellierung einer Polynomfunktion fuhrt generell zu befriedigenden Ergebnissen,
unerwartet exakt fallt die Ermittlung der Umwandlungstemperatur von Fe-C-Si-Mn Legierun-
gen in SolAMat aus: Obwohl FactSage Berechnungen fur dieses System signifikant von den
gemessenen Werten abweichen, erzielt SolAMat bei gleicher Datenbasis bessere Ergebnis-
se. Ein Grund liegt in der ,getrennten” Wirkung von Silizium und Mangan in SolAMat wah-
rend in FactSage die Wechselwirkung im Fe-Si-Mn Gleichgewichtsdiagramm herangezogen
wird. Im Falle einer fehlerhaften Datenbank kann es dadurch zu deutlichen Unterschieden

kommen.
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Abbildung 3-10: Zusammenfassung der Ergebnisse von FactSage (links) und von DSC Messun-

gen (rechts) bei Gegenulberstellung mit SolAMat

3.1.4.2 Beschreibung der Festkorper-Phasenumwandlungen im A;-Temperatur-

bereich

Die Phasenumwandlungen im As;-Temperaturbereich werden mafgeblich von der vorliegen-
den Abkuhlrate beeinflusst. Wahrend im Gleichgewicht nur die Ferrit- und Perlitbildung statt-
finden, kann der Austenit bei ausreichend hoher Abklihlgeschwindigkeit auch in Bainit oder

Martensit umwandeln.

Im StranggielRprozess spielen aufgrund der relativ niedrigen Abkuhlraten vor allem die Ferrit-
und Perlitbildung eine wesentliche Rolle: Proeutektoide Ferritfilme, die sich an den Austenit-
korngrenzen ausscheiden, werden haufig fur die Versprodung des Stahls im 2. Duktilittsmi-
nium verantwortlich gemacht. Fallt die Umwandlung mit mechanischen Beanspruchungen
wie dem Richten des Strangs zusammen, kénnen die hohen lokalen Belastungen zur Riss-
bildung flhren. [75] In SolAMat werden die Ferrit- und Perlitumwandlungstemperaturen be-
ndtigt, um die thermophysikalischen Eigenschaften ordnungsgemafl zu beschreiben. Bei-
spielsweise sollten das Maximum der Warmekapazitat von Ferrit nahe dem Curie-Punkt oder
die Anderung von Warmeleitfahigkeit und Dichte mit dem Ubergang zu ferritischer Matrix un-

bedingt berlcksichtigt werden.

Phasenumwandlungstemperaturen werden in Abhangigkeit der Zeit in isothermen (TTT) oder
kontinuierlichen (CCT) Schaubildern dargestellt. In der Praxis sind CCT vor allem fur die Ge-
fugeeinstellung im Rahmen einer Warmebehandlung notwendig. Die experimentelle Ermitt-
lung von TTT und CCT gestaltet sich in Dilatometern relativ einfach, die exakte Berechnung
solcher Diagramme ist allerdings aufierst komplex. In der Vergangenheit leisteten vor allem

Kirkaldy [76,77] und Bhadeshia [78] wegbereitende Arbeiten. Die Vorgehensweise von
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Bhadeshia beruht auf thermodynamischen Berechnungen und ist dementsprechend komple-
xer als das Modell von Kirkaldy. Der semi-empirische Ansatz von Kirkaldy ermdglicht die An-
passung von Regressionsparametern durch eigene Versuchsergebnisse, wie es auch im
kommerziellen Simulationsprogramm JMatPro umgesetzt wurde [79,80]. Es liegt daher nahe,
dieses Modell in SolAMat zu implementieren und zukiinftige Modifikationen Uber eigene

Messungen vorzunehmen.

In einem ersten Schritt wird im Kirkaldy-Modell das isotherme Umwandlungsschaubild kon-
struiert. Die Zeit 1 (Gleichung 3-2) entspricht jener Zeit, die bei konstanter Temperatur T be-
notigt wird, um einen bestimmten Anteil x der Phase umzuwandeln bzw. auszuscheiden. In
dieser Gleichung ist N die ASTM KorngroRRe, Dy ein effektiver Diffusionskoeffizient in Ab-
hangigkeit der Legierungselemente (Gleichung 3-3), AT die Unterkihlung zur entsprechen-
den Gleichgewichtstemperatur (bei der Umwandlung von Austenit zu Ferrit die A.; Tempera-
tur) und q ein Exponent, der vom jeweiligen Diffusionsmechanismus abhangt. Es gilt g=1 fir
Volumendiffusion und q=2 fir Korngrenzendiffusion. Das Volumenintegral ist eine Approxi-
mation der Johnson-Mehl-Avrami (JMA) Gleichung, welche die Gesamtkinetik einer diffusi-

onskontrollierten Phasenumwandlung beschreibt. [81]

1 r dx
v 3-2
T(xa ) ﬂ2(N_1)/2DeﬂATq .!. xz(l—x)/3(1 _ x)zx/g, ( )
1 (%] m
Ryoeo—xe ™ aC, (3-3)
eff Jj=1

Die isotherme Umwandlungszeit fir Ferrit (1¢), Perlit (1p) und Bainit (1g) sind in den Glei-
chungen 3-4 bis 3-9 zusammengefasst, wobei nur Kohlenstoff, Mangan, Chrom, Nickel und
Molybdan bericksichtigt werden und eine starke Verzégerung der Umwandlung hervorrufen.
Kirkaldy [76] konnte empirisch feststellen, dass der Exponent q=3 zu besseren Ergebnissen
bei Perlit und Ferrit fihrt. Das Integral | entspricht dem Volumenintegral aus Gleichung 3-2.
Im Fall des Bainits wurde das Integral modifiziert, um das Ende der Umwandlung besser zu
prognostizieren. Betragt der Koeffizient A<0, wird | zur Berechnung verwendet, bei héheren

Legierungsgehalten (A>0) das angepasste Integral I (Abbildung 3-11).

60%Mn + 2%Ni + 68%Cr +244% Mo
T, = e I (3-4)
6-2""* AT" exp(- 23,500/ RT)

 1,8+5,4(%Cr + %Mo + 4%Mo% Ni)
6-2V"*AT’D,

I (3-5)

Tp
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1 1 0,5%Mo
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Abbildung 3-11: Approximation der JMA-Gleichung nach Kirkaldy (links) und Fe-C Gleichge-

wichtsdiagramm mit Festphasen-Umwandlungstemperaturen (rechts)

Das Kirkaldy-Modell erfordert als Eingangsparameter die Gleichgewichtstemperatur der je-
weiligen Umwandlung. Als geeignete Methode zur Ermittlung von A; (Austenit—Ferrit) und
Acm (Austenit—Zementit) (Abbildung 3-11) empfiehlt sich erneut eine Kohlenstoffvariation in
FactSage (FSStel2015), ahnlich zur Bestimmung der &/y- Temperaturen. Die Gleichge-
wichtstemperaturen kénnen im Anschluss mit DSC Messungen validiert werden. Die As
entspricht jener des Reineisens (Gleichung 3-10), die Ausgangstemperatur des Zementits
kann nicht einfach aus dem Gleichgewichtsschaubild abgelesen werden. Ao ergibt sich aus
der Regression der A, Linie und stellt den Schnittpunkt mit der y-Achse dar. Die Temperatur
von 404,69°C entspricht dem Wert einer FactSage Berechnung fir 2 ppm Kohlenstoff (Glei-
chung 3-11).

A, =91142+ Z( k.c. +H.c’+m.c+n, cicc) (3-10)

Masterarbeit Michael Bernhard Seite 53



1D-FV ERSTARRUNGSSOFTWARE SOLASYS

A, =404,69+> (k¢ H,¢ +m cc,) (3-11)

Die Uberpriifungen der A; Temperaturen mit DSC Messungen sind in Abbildung 3-12 und
Abbildung 3-13 dargestellt, eine Analyse der A., Temperatur ist aufgrund der niedrigen
Kohlenstoffgehalte in den DSC Messungen nicht moglich. Mit den Fe-C-Si-(Mn)- und Fe-Cr-
Ni-Systemen kénnen bis auf Molybdan alle relevanten Elemente in die Validierung miteinbe-
zogen werden. Eine hohe Ubereinstimmung mit den gemessenen Werten des Fe-C-Si-(Mn)
Systems ist bis zu jeweils 2wt% Silizium und Mangan gewahrleistet. In den Diagrammen ist
zur Verdeutlichung des hervorragenden Ergebnisses auch die berechnete &/y-Umwandlung
abgebildet.

1600 T T T T T T T 1600 T T T T T T T
A__—= 1 i
1400 |- ; 4 1400 ,‘:‘_//,',,k‘ | |
o Fe-C-2[wt%]Mn| o [Fe-C-1[wt%]Si-2[wt%]Mn|
E 1200 - E 1200 | -
s i i
@ @
o o
E i 3 £ i
2 1000 - — U o FactSage FIT s & 1000 | i E
[ W ) Umwandiungsternperaturen DSC
I ) e icht FactSage ] H
800 | .%_'\_.‘\. | wl "\c\‘\‘\. _ )
() Urrnwandlungstemperaturen FactSage FIT|
J ( ® ) Umvandlungstemperaturen DSC ‘
() Fa-C Glaichgewicht (FactSage)
600 L Il L 1 L i 1 600 Il L Il 1 i 1 i
0,00 0,05 0,10 0,15 020 025 0,30 0,35 0,40 0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35 0,40
Kohlenstoff [wi%] Kohlenstoff [wi]
1600 T T T T T T T T T T 1600 T T T T T T T T T
1400 L 5";:,_/{{”‘ ; 4 1400 b /‘é'(r/':,,r/rd : i
— ] . 0, : 0, L 4 —_— . M
5 [Fe-C-2[wt%]Si-2[wt%]Mn)| 5 F [Fe-C-2[wt%]Si-1[wt%]Mn|
5 1200 i 4 5 1200r ; ; 4
o o
@ 1 @
(=N (=8
g 1000 g 1000 *
[ i i ) [= i i ]
- m‘\’\’ ] ry I
800 | : L 800 H * B
(——) Urmwandlungstemperaturen FactSage FIT) (=) Umwandlungstemperaturen FactSage FIT|
{ ® ) Umwandlungstemparaturan DSC ({ B ) Umwandlungstemperaturen DSC
[ ) Fe-C Gleichgewicht FactSage (d ) Fe-C Glaichgewicht FactSage
600 L f 1 ] f i f 500 f ' i ] i f i
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35 0.40 0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35 0,40
Kohlenstoff [wi%] Kohlenstoff [wi%]

Abbildung 3-12: Vergleich diffusionskontrollierter Umwandlung von DSC Messungen und SolAMat

am Beispiel von Fe-C-Si-(Mn) Systemen

Die Ternarsysteme der Fe-C-Cr-Ni Legierungen mit jeweils 2wt% Chrom bzw. Nickel kénnen
mit SolAMat exakt berechnet werden. Die zunehmende Abweichung bei Anwesenheit beider
Elemente auf £10 °C ist ebenfalls vertretbar und stellt bei den hohen Gehalten ein mehr als

zufriedenstellendes Ergebnis dar.
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Abbildung 3-13: Vergleich diffusionskontrollierter Umwandlung von DSC Messungen und SolAMat

am Beispiel von Fe-C-Cr-Ni Systemen

Der eutektoide Punkt des pseudobinaren Fe-C-System ergibt sich aus einer einfachen geo-
metrischen Konstruktion: Als Schnittpunkt der As- und A.-Linie lassen sich Temperatur und
Konzentration in Abhangigkeit der Legierungselemente ablesen. Ein Vergleich der Perlitstart-
temperaturen und eutektoiden Zusammensetzung von SolAMat mit Literaturwerten und
FactSage (FSStel2015) Berechnungen ist in Abbildung 3-14 dargestellt. Die A; Temperatu-
ren stimmen gut Uberein, die eutektoide Kohlenstoffkonzentration von SolAMat weist aller-
dings eine geringflgige, aber systematische Abweichung zu den FactSage Werten auf und
liegt um 0,02wt% héher.
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Abbildung 3-14: Vergleich der Perlitstarttemperaturen und eutektoiden Zusammensetzung von So-

[AMat mit Literaturwerten und FactSage (FSStel2015) Berechnungen

In einer ersten Anndherung werden in SolAMat nur die Umwandlungen von Austenit zu Ferrit
bzw. zu Perlit berlicksichtigt. Die Phasenanteile der beiden Gefiigebestandteile nach voll-

stédndiger Umwandlung werden Gber das Hebelgesetz (Gleichung 3-12) berechnet. Hier ist
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c. die eutektoide Konzentration aus der geometrischen Konzentration und f, bzw. f, die An-
teile von Perlit bzw. Ferrit. Bei Abkiuhlung unterhalb der A.; scheidet sich zuerst Ferrit bis
zum Phasenanteil f, aus. Ab der Perlit-Starttemperatur wandelt der restliche Austenit bis zum

Erreichen der Endtemperatur vollstandig in Perlit um (fp).

¢, —0,02

=1- 3-12
o o0\ e (3-12)

Jy

Zur Vervollstandigung der Umwandlungsschaubilder wird die Bainit-Starttemperatur nach
Kirkaldy und Venugopalan [77] (Gleichung 3-13) und die Martensit-Starttemperatur nach
Steven und Haynes [82] berechnet (Gleichung 3-14).

TB(°C)= 656 —58%C — 75%Si — 35%Mn — 34%Cr —15%Ni — 41%Mo (3-13)
TM ((°C)=561—-474%C —33%Mn —17%Cr —17%Ni — 21%Mo (3-14)

Die Scheil-Avrami-Regel erlaubt die Transformation eines TTT in ein CCT. Die Abkuhlkurve
wird als Treppenfunktion modelliert und die isothermen Umwandlungen 1, aus dem TTT auf-
summiert. [81] Gleichung 3-15 stellt den mathematischen Ausdruck der Summationsregel
dar. [76]

TCCT dt _TCCT dT 3

1 3-15
7 (3-15)

T T
Tyes AT T3 T

Die Berechnung ausgewahlter TTT und CCT Diagramme mit SolAMat sowie deren Vergleich
mit dem Warmebehandlungsatlas [83] befinden sich in Anhang C. Die Konstruktion der
Schaubilder mit SolAMat fihrt zu geringeren Umwandlungszeiten, die Differenz betragt bis
zu 5 Sekunden. Bei niedrigen Abklhlraten von 1 K/s, wie es in Stranggiel3prozessen ublich
ist, stimmen die Umwandlungstemperaturen und Phasenanteile von Ferrit und Perlit trotz der
einfachen geometrischen Konstruktion annahernd Uberein: Beispielsweise betragen fir den
Stahl 36Cr6 in Anhang C die berechneten Phasenanteile fur Ferrit 0,37 (gemessen 0,35)
und fir Perlit 0,63 (gemessen 0,65). Die guten Ergebnisse ,rechtfertigen” diese erste Anna-

herung in SolAMat.

Die CCT Transformation in SolAMat kann einigen Literaturwerten [84—86] (Dilatometermes-
sungen) gegenubergestellt werden: In Abbildung 3-15 (links) wird der Werkstoff mit 0,1wt%
Kohlenstoff und 1,1wt% Mangan im umgeformten und geschweif3ten Zustand mit SolAMat
gut charakterisiert. Hohere Kohlenstoff- (0,14wt%) und Mangangehalte (1,8wt%) senken die
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Umwandlungstemperatur deutlich ab, tendenziell kommt es dadurch zu einer groferen Ab-
weichung zwischen gemessenen und berechneten Werten. Die Wirkung von Mangan als
starker Umwandlungsverzogerer ist auch in Abbildung 3-15 (rechts) ersichtlich. In den Dila-
tometermessungen [84] vermindert eine Erhéhung des Mangangehalts um 2 wt% die Um-
wandlungstemperatur um 150°C. Die Berechnungen von SolAMat und JMatPro stimmen bis
1,5 wt% Mangan Uberein, die Dilatometermessungen weichen allerdings fir alle Zusammen-
setzungen signifikant von den Berechnungen ab. Die Differenz von JMatPro [84] zu den
Messwerten kann durch die Vorgabe einer kleineren Korngréle erklart werden.

AbschlieRend muss festgehalten werden, dass die Berechnung diffusionskontrollierter Pha-
senumwandlung nicht den Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit darstellt. Die Implementie-
rung des Kirkaldy-Modells und dessen Anpassung durch eigene Versuchsergebnisse soll die

zukunftige Erweiterung von SolASys hinsichtlich weiterer stranggief3relevanter Module er-
mdglichen.
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Abbildung 3-15: Vergleich von Literaturwerten [84—86] und mit SolAMat und JMatPro
3.1.5 Thermophysikalische Eigenschaften

3.1.5.1 Warmekapazitat

Die Warmekapazitat ¢, des Legierungselements K wird in Abhangigkeit der Temperatur und

den entsprechenden Koeffizienten C; als Polynomfunktion dargestellt (Gleichung 3-16).

cp,K = Z CiTPi + cp,magn (3'16)
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Der zusatzliche, magnetische Beitrag ¢, magn der Warmekapazitat einer Komponente ist vor
allem flr ferromagnetische Elemente wie Eisen (Ferrit) oder Nickel von Bedeutung. Dieser
Beitrag kann mit den Gleichungen 3-17 bis Gleichung 3-20 berechnet werden. B ist das
magnetische Moment pro Atom, 1=T/T* (T* ist die Curie-Temperatur fir ferromagnetische
Stoff und die Neel-Temperatur fur antiferromagnetische Stoffe) eine normalisierte Tempera-
tur, p hangt von der Kristallstruktur des Elements ab. Der Koeffizient D ist eine Funktion von
p. [87]

Cpomagn = RIN(B+1)c(7) (3-17)
B 9 15

c(z)= AL o252 D fir T < 1 (3-18)
1497\ p 35
B -15 -25

c(z)= 2T-S+2T3 +2T5 }/D fir 7> 1 (3-19)

p.ol8 1169211 (3-20)

1125 15975\ p

Die Warmekapazitat einer Phase ist abhangig von der Konzentration an Legierungselemen-
ten (Gleichung 3-21).

Cpa :ZCP,K,-XK, (3-21)

Gleichung 3-22 wird auch Neumann-Kopp Regel bezeichnet und stellt die gewichtete Sum-

me der einzelnen Phasen dar.

Cp, = Z Cp.i%i (3-22)

Alle Koeffizienten und Parameter der Gleichung 3-16 bis Gleichung 3-20 werden FactSage
(FSStel2015) entnommen und SolAMat lbergeben (Anhang D). Zur Validierung der War-
mekapazitaten von SolAMat werden Berechnungen in FactSage durchgefihrt. Da die War-
mekapazitat im Zweiphasengebiet nicht definiert ist, kann die Uberpriifung nur in den Ein-
phasengebieten von Schmelze, Austenit und Ferrit erfolgen. Die Ergebnisse sind ebenfalls
Anhang D zu entnehmen. Selbst im Fall hoher Konzentrationen der relevanten Legierungs-
elemente kann die Warmekapazitat fur alle Phasen ausreichend genau berechnet werden.
Eine Abweichung ergibt sich bei sehr hohen Aluminium- oder Chromgehalten, diese Werte

spielen fir die weitere Entwicklung von SolAMat allerdings keine Rolle. Der Unterschied zwi-
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schen SolAMat und FactSage im Erstarrungsgebiet entsteht durch die Mikroseigerungsbe-

rechnung und der damit verbundenen Absenkung der Solidustemperatur.
3.1.5.2 Dichte und Warmeleitfahigkeit

Auf Basis der Arbeiten von Miettinen [74,88] werden die Dichte p und die Warmeleitfahigkeit
A in SolAMat implementiert (Gleichung 3-23 bis Gleichung 3-26), wobei der Index ® der
jeweiligen Phase (Schmelze, Ferrit, Austenit, Zementit) entspricht und eine gewichtete
Summe der einzelnen Anteile darstellt. Der Koeffizient An,x bertcksichtigt den Einfluss der
Konvektion auf die Warmeleitfahigkeit, fir Stranggiel3prozesse kann dieser mit einem Wert
zwischen 4 und 6 vorgegeben werden [88], in SolAMat wird er aktuell mit 0 vorgegeben. Eine
detaillierte Beschreibung der Koeffizienten und weiteren GréRen in Gleichung 3-23 bis Glei-

chung 3-26 findet sich in Miettinens Veroffentlichungen [74,88].

_ 3-2
P= Z f¢ ( - 4)
o’
A=, 4> kC! (3-25)
A=A, ) A+ (-1 P (3-26)

3.1.5.3 Latente Warme

In Reinstoffen ist die Latente Warme jene Energiemenge, welche bei einem Phaseniber-
gang erster Ordnung aufgenommen oder freigesetzt wird und entspricht in der zugehdrigen
Enthalpiekurve H(T) dem Sprung bei der Schmelztemperatur. Aus der Enthalpiekurve eines
Erstarrungsintervalls ist die Latente Warme nicht sofort ersichtlich, sondern kann mit Glei-
chung 3-27 berechnet werden. [88]

T
L=H,~Hg~[c,(T)dT (3-27)

T,
Im Gegensatz zu IDS wird in FactSage die Latente Warme eines Zweiphasengebiets nicht
direkt ausgegeben. Zur einheitlichen Beschreibung der ,enthalpieverwandten“ thermophysi-
kalischen Eigenschaften auf Basis der FSStel2015 Datenbank wird deshalb in erster Nahe-

rung die Warmekapazitat als Polynom zweiten Grades zwischen c,s und c,, modelliert
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(Abbildung 3-16). Mit der Integration des Polynoms sowie den Werten fir H, und Hg ergibt
sich fUr die Darstellung der Latenten Warme Uber den Kohlenstoffgehalt ein charakteristi-
scher Verlauf: Im Ferrit besitzt die Latente Warme im Punkt c, ein Minimum. Zwischen cp
und cg steigt der Wert mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt wieder an und erreicht bei cg ein
Maximum. Ab diesem Punkt fallt die Latente Warme erneut ab. Der Verlauf aus FactSage
stimmt annahernd mit IDS 2.0 Berechnungen Uberein. Zusatzlich kann eine gute Korrelation
mit Literaturwerten aus [89-92] gefunden werden, die zum Teil hohe Abweichung der Laten-
ten Warme zwischen dem Aufschmelzen und Erstarren erschwert allerdings einen objektiven
Vergleich. Ein generell glltiger Wert des Eisen liegt bei 247 J/g [93] und liegt damit in der
Grofkenordnung der Werte von SolAMat.
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Abbildung 3-16: Schema zur Berechnung der Latenten Warme aus FactSage (links) und Vergleich

mit IDS bzw. Literaturwerten (rechts)

3.1.5.4 Vergleich thermophysikalischer Materialdaten mit IDS Berechnungen

Zur Validierung der berechneten Materialdaten von SolAMat findet eine Gegenuberstellung
mit IDS 2.0 fir die Stahlgruppe | statt (Abbildung 3-17). Die Abkulhlraten betragen 10 K/s bei
der Erstarrung und 0,1 K/s fir die Austenitumwandlung, die Zusammensetzung der beiden
Stahle (LC1 und LC2) ist bis auf den Chrom Gehalt ident:

e 0,03wt% C,
e 0,1wt% Si,
e 1wit% Mn,

e 50ppmPundS,

e 0wt% Cr(LC1) und 1 wt% Cr (LC2).
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Die Warmekapazitat ist in beiden Programmen im Hochtemperaturbereich (>900 °C) ident.
Der Unterschied nahe der Curie-Temperatur ergibt sich durch den generell héheren Perlitan-
teil in IDS, die Differenz steigt mit zunehmendem Chromgehalt. Der zu geringe Perlitanteil
kann mit einfachen, geometrischen Konstruktionen in Verbindung gebracht werden. Ein ahn-
liches Ergebnis besteht bei der Berechnung der Dichte, hier kommt es durch die unterschied-
lichen Phasenumwandlungstemperaturen (y—a,Perlit) zu einer Abweichung von 1,5 W/mK.
Ein grundsatzlich verschiedener Verlauf besteht in der Warmeleitfahigkeit. Die IDS 2.0 Ver-
sion basiert auf anderen Messdaten, die Implementierung von Miettinens Veréffentlichungen
[74,88] in SolAMat fuhrt allerdings zu denselben Ergebnissen wie die Berechnung mit der
IDS 16 Version (Abbildung 3-17, rechts unten). Weitere Gegenuberstellungen der Material-
daten kénnen fir alle SSCT Versuche (Kapitel 3.1.6) in Anhang E gefunden werden.
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Abbildung 3-17: Vergleich thermophysikalischer Eigenschaft von IDS und SolAMat fiir zwei Low
Carbon Stahle

3.1.6 Bewertung des Mikroseigerungsmodells iber DSC Messungen und
SSCT-Versuche

Im SSCT Versuch wird ein zylindrischer Probenkdrper, bestehend aus Ober- und Unterteil, in
die Schmelze getaucht. Nach einer bestimmten Zeit erfolgt an der erstarrenden Schale ein

Zugversuch mit vorgegebener Dehnrate und Gesamtdehnung. Eine schematische Darstel-
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lung des Versuchsablaufs zeigt Abbildung 3-18. Anschliel’end wird der Probenkdrper aus

der Schmelze gezogen und die Schale einer metallographischen Beurteilung unterzogen.
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Abbildung 3-18: Schematischer Ablauf des SSCT Versuchs nach Arth [63]

b ) O

Im Anschluss an den Versuch wird der Probenkdrper von den irrelevanten Schalenteilen ge-
trennt und in 16 Segmente geteilt. Acht der insgesamt 16 Teile werden in der Metallographie
auf Lage, Anzahl und Lange der Heilrisse untersucht. Eine zusatzliche Messung der Scha-
lenstarke ermdoglicht die spatere Korrelation mit Simulationsergebnissen. Aus der gesamten
Anzahl an identifizierten Heil’rissseigerungen ergibt sich als Mittelwert die Number of Hot
Tear Segregations (NHTS) je Schliffbild. Zusammen mit der mittleren Lange der Heil¥risssei-
gerungen (HTSL) bilden die NHTS die charakteristischen KenngroRen des SSCT Versuchs.
Der Abstand der Risse zur Oberflache ist Gber die Probenhéhe normalverteilt und lasst auf
das Schalenwachstum und die Abkuhlbedingungen schlieen. Die schematische Auswer-
tung von SSCT Versuchen ist in Abbildung 3-19 gezeigt. Fir weitere Informationen sei auf

die Arbeit von Pierer [94] verwiesen.
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Abbildung 3-19: Ablauf der metallographischen Auswertung von SSCT Versuchen nach [95]
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Im Rahmen einer Bachelorarbeit [2] konnte eine Methodik zur Bestimmung von Solidustem-
peraturen aus dem SSCT Versuch entwickelt werden, das Prinzip ist in Abbildung 3-20 dar-
gestellt. Entscheidende Berechnungsparameter des Schalenwachstums sind die Uberhit-
zung der Schmelze sowie die Warmestromdichte wahrend des Versuchs. Das Simulations-
ergebnis wird mit der gemessenen Schalenstarke aus der Metallographie korreliert. Aus der
metallographischen Untersuchung ergeben sich, bezogen auf den Abstand zur Probenober-
flache, zusatzlich Haufigkeitsmaxima fur Rissanfang und —ende. Ordnet man diese Maxima
jeweils dem Versuchsbeginn und —ende zu, erhalt man zwei Wertepaare des Schalenwachs-
tums. Da Heildrisse nahe der Solidustemperatur entstehen, missen die beiden Wertepaare
im Idealfall auf der Solidusisotherme liegen. Unterscheiden sich ermittelten Solidustempera-
turen zu Versuchsbeginn und —ende, wird er Mittelwert inklusive Standardabweichung als
Referenzwert herangezogen. Eine detaillierte Abhandlung der gesamten Methode und Ein-

flussfaktoren auf die korrekte Auswertung kann [2] gefunden werden.
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Abbildung 3-20: Prinzip zu Ermittlung der Solidustemperatur aus dem SSCT Versuch

Die chemischen Analysen, Versuchs- und Berechnungsparameter und Ergebnisse der me-
tallographischen Analyse aller SSCT-Versuche befinden sich gemeinsam mit den berechne-

ten Materialdaten, Phasenanteilen und Solidustemperaturen in Anhang E.

Die allgemeine Uberpriifung des Algorithmus im Mikroseigerungsmodell erfolgt durch die Be-
rechnung von Gleichgewichts-Solidustemperaturen, das heif3t mit Vorgabe sehr hoher Fou-
rier-Zahlen der einzelnen Elemente im Modell. Fir die Zusammensetzungen der SSCT-
Versuche werden die Ergebnisse der FactSage Berechnungen mit der FSStel2015 Daten-
bank sowie der allgemeinen Lever-Rule gegenubergestellt. Ergadnzend kénnen die Solidus-
temperaturen der DSC Messungen des Erstarrungstyps | zur Validierung verwendet werden.
Die Auswahl der DSC Messdaten beschrankt sich auf Legierungen, fir welche die Einteilung

zwischen Messung und Berechnung ubereinstimmt. Die berechneten Gleichgewichtstempe-
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raturen der SSCT Versuche in Abbildung 3-21 (links) zeigen eine hohe Ubereinstimmung
mit FactSage, aber auch mit der allgemeinen Lever-Rule. Wie erwartet kommt es bei sehr
hohen Legierungsgehalten der DSC Messungen zu Abweichungen (Abbildung 3-21,
rechts), besonders groR fallt dabei der Fehler fir hochlegierte Siliziumsysteme aus. Mit Kon-
zentrationen bis zu 4 wt% Silizium und spielen diese Systeme fir die zukinftige Entwicklung
von SolAMat allerdings keine entscheidende Rolle. Hohe Mangan- und Aluminiumkonzentra-
tionen enden in geringfugen Fehlern, dies bestatigt die Erhéhung der Liquidus- bzw. Solidus-

temperatur durch Aluminium.
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Abbildung 3-21: Gegenlberstellung der Gleichgewichtstemperaturen mit Ergebnissen aus
FactSage (FSStel2015) und der allgemeinen Lever-Rule (links) sowe Berechnung fir DSC Messun-

gen mit Kohlenstoffaquivalent kleiner 0,09 wt%

In Abbildung 3-22 befinden sich die neuberechneten Solidustemperaturen gemeinsam mit
den Ergebnissen des veralteten Mikroseigerungsmodells. Der orange Bereich markiert eine
zu niedrig berechnete Solidustemperatur. Da Heil}risse allerdings etwas oberhalb der Soli-
dustemperatur entstehen, ist im Rahmen der vorgestellten Methodik eine negative Abwei-
chung zu den SSCT Solidustemperaturen (Ts(SolAMat)-Ts(SSCT)) gegentiber einer positiven
zu bevorzugen. Das neue Modell berechnet deutlich niedrigere Temperaturen als das ur-
sprungliche. Diese Tatsache ist zum einen auf die niedrigeren Verteilungskoeffizienten, die
Berticksichtigung von mehreren Legierungselementen sowie auf die Verwendung der neuen
Liquidusformel zurtickzufiihren. Die neu ermittelten Temperaturen liegen beinahe zur Ganze

im ,griinen Bereich®, der einer Abweichung von + 5 °C entspricht.
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Abbildung 3-22: Anpassung des Mikroseigerungsmodells Giber SSCT Versuche

3.2 Strangmechanik in SolAStrain

Die Implementierung der Strangmechanik im Modul SolAStrain ist mafgeblich von den Uber-

legungen der Kapitel 2.1.7 und Kapitel 2.2 gepragt:

e die Sedimentation der globulitischen Dendriten im horizontalen Auslaufbereich der

StranggieRanlage erfordert eine separate Betrachtung von Innen- und Auf3enbogen,

¢ in Richtung des Strangzentrums verdoppelt sich die Primarkorngréf3e, dementsprechend

verringert sich die kritische Dehnung,

o Wiedererwarmungen durch fehlende Kiihlung fihren zu thermischen Dehnungen in der

Strangschale.
3.2.1 Biegen/Richten und Ausbauchen des Strangs

Die Dehnung durch das Biegen und Richten des Strangs wird mit Gleichung 2-37 nach Mo-
rita [70] berechnet. Eine parallel verfasste Arbeit von Mayr [68] beschaftigt sich mit der Beur-
teilung und Auswahl einer geeigneten Bulgingformel. In der aktuellen Version von SolAStrain
wird die Formel nach Lamant et al. [96] zur Berechnung der Ausbauchung verwendet, eine

Modifikation ist in Zukunft vorgesehen.
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3.2.2 Thermische Ausdehnung durch Wiedererwarmung

Die Berechnung der thermischen Ausdehnung erfolgt nach Galles und Beckermann [97]
(Gleichung 3-28).

&y =0,(T-T,,) (3-28)

C

Teon ist jene Temperatur, ab welcher der Stahl die Koharenz erreicht und zu schrumpfen be-
ginnt, diese entspricht Ublicherweise der Solidustemperatur. Der totale thermische Ausdeh-

nungskoeffizient a,,; wird Uber Gleichung 3-29, wobei ps die Dichte der Festphase ist. [97]

1 ¢t 14d
a, = [ -—Lear (3-29)
T-T 3p, dT

coh T,

Wie in Kapitel 2.2 besprochen, wird die thermische Dehnung an der Erstarrungsfront durch
die Temperaturdifferenz an der Oberflache beeinflusst. In Abbildung 3-23 ist die Berech-
nung der aktuellen Temperatur T fir Gleichung 3-29 schematisch dargestellt. Ein Stabele-
ment des Gitters an der Oberflache besitzt die mittlere Temperatur von zwei aufeinanderfol-
genden Knotenpunkten n bzw. n+1. Eine Wiedererwdrmung des Strangs wirde nach Glei-
chung 3-28 zu einer geringeren thermischen Belastung flhren, dementsprechend wird in
SolAStrain die Temperaturdifferenz ebenfalls auf zwei benachbarte Knotenpunkte bezogen.
Ist die Temperaturanderung positiv (T(n+1)-T(n)>0), wird der Dehnungsbeitrag berlcksich-
tigt, bei negativen Werten wird die Dehnung vernachlassigt, da sich entsprechend Kapitel

2.2 Druckspannungen an der Erstarrungsfront bilden wiirden.

In SolAStrain werden alle auftretenden Dehnungen einem bestimmten Rollenpaar zugewie-
sen. Da sich der Vorgang der Wiedererwarmung entsprechend Abbildung 3-23 Gber mehre-
re Meter in der StranggieRanlage erstrecken kann, missen die positiven thermischen Deh-
nungsbeitrage auf den jeweiligen Rollenabstand dra aufgeteilt und innerhalb dieses Bereichs
aufsummiert werden. Daraus ergibt sich der charakteristische Verlauf aus Abbildung 3-23
(rechts). Die thermische Dehnung kann mit Werten von bis zu 0,085 % entsprechend zur

Fehlerbildung im Produkt beitragen.
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Abbildung 3-23: Schematische Berechnung der thermischen Dehnung in SolAStrain

3.2.3 Heifrissbildungsmodell und Formulierung eines ,,on-line fahigen“ Quali-

tatsindex

Im dehnungsbasierten Heilkrissbildungskriterium werden alle Anforderung aus Kapitel 2.1.7
berucksichtigt. In Anlehnung an das Prinzip der akkumulierten Dehnung wird nur ein Teil, der
im Zweiphasengebiet auftretenden Gesamtdehnung zur Heilrissbildung beitragen. Der
Temperaturbereich der ,bevorzugten Dehnungsakkumulierung® (=Index SA) ergibt sich zu
ATsa = T(fs=fsa) - T(fs=1) und wird mit dem Mikroseigerungsmodell berechnet. Die Zeit ta,
welche das Zweiphasengebiet in ATsa verbringt, ergibt sich durch die Division mit der lokalen
Abklhlrate, die durch die Wachstumsgeschwindigkeit Rs und den Temperaturgradienten an
der Phasengrenzflache Fest/Flussig G, s definiert ist (Gleichung 3-30). Die akkumulierte
Dehnung ist demnach jene Dehnung, die in Abhangigkeit der Dehnrate und der Zeit t, im kri-

tischen Bereich induziert werden kann (Gleichung 3-31). [94]

_ ALy _ ATy

A (3-30)
T RSGLS

Eue = | 0 (3-31)

Das Prinzip der akkumulierten Dehnung flr den Stranggiel3prozess kann mit Abbildung
3-24 erlautert werden. Ein erstarrendes Volumenelement passiert in Abhangigkeit der Giel3-
geschwindigkeit v innerhalb eines bestimmten Zeitraums t die Rollen A, B und C. Die Rollen
sind jeweils um den Rollenabstand dra voneinander entfernt. Die Zeit, welches dieses Ele-

ment von A nach B bendtigt ergibt zu ta_.g) = dra/Ve, das gilt natirlich auch fir B—C:
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e Im Fall 1 ist die Zeit t_g) kleiner als ty aus Gleichung 3-30. Das Volumenelement ist
bereits vor Erreichen der Rolle B durcherstarrt und befindet sich demnach nicht lange
genug innerhalb des Bereichs von ATsa, um den zusatzlichen Dehnungsbetrag von Rolle

B zu akkumulieren.

e Im Fall 2 sind die GieRparameter der StranggieRanlage hinsichtlich der Heilrissbildung
aulerst unglinstig gewahlt. Die schnelle GielRgeschwindigkeit und geringe Sekundarkih-
lungsintensitat vermindern die Dicke der Strangschale, dadurch erhéhen sich die Belas-
tungen durch das Ausbauchen und Richten des Strangs. Gleichzeitig verlangert sich die
Zeit im Bereich ATga, dementsprechend kann im Volumenelement sogar der Dehnungs-

trag der Rolle C akkumuliert werden.

Stranglange, Schalenstérke

Dehnung

2

Dehnung

Abbildung 3-24: Schematische Darstellung des Prinzips der akkumulierten Dehnung im Strang-

gielprozess

Detaillierte Informationen zum Heif3rissbildungskriterium und dem Prinzip der akkumulierten

Dehnung kénnen der Arbeit von Pierer [94] enthommen werden.

Die Formulierung eines on-line fahigen Qualitatsindex (Qlyr) zur Beschreibung der Heilriss-
bildungsgefahr in einer StranggieRanlage beruht auf denselben Uberlegungen (Gleichung 3-
32):

e ATsa wird von einem Mikroseigerungsmodell berechnet,

¢ Rsund G s werden bereits routinemafig online bestimmt und kénnen der Erstarrungssi-

mulation fur alle Bereiche in der Stranggielanlage enthommen werden,
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e die Dehnrate wird maf3geblich von der Anlagenkonfiguration bestimmt (Rollenteppich,

Giel3geschwindigkeit, ...) und

e die kritische Dehnung kann experimentell aus dem SSCT Versuch gewonnen werden. In
Richtung Strangzentrum halbiert sich die kritische Dehnung aufgrund er gréberen Pri-

markdrner nach [66], dadurch wird abschlieend der Mikrostruktureinfluss bertcksichtigt.

Ist der Qualitatsindex kleiner 1, geht man von einer geringen Gefahr der Heil3rissbildung im
Strang aus. Steigt beispielweise die Dehnrate infolge schnellerer GielRgeschwindigkeit an,

kann die Rissinitiierung nicht mehr mit Sicherheit ausgeschlossen werden.

ST o (3-32)
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4 Berechnungen und Interpretation der Ergeb-

nisse

Im folgenden Kapitel wird die kritische Dehnung von Stahlen der Gruppe | aus dem Gesamt-
datensatz an SSCT Versuchen ermittelt. Gemeinsam mit den neuen Modulen SolAMat und
SolAStrain wird dieser Wert verwendet, um die auftretenden Dehnungen in einer Brammen-
stranggielRanlage mit dem Prinzip der akkumulierten Dehnung zu analysieren. Hierzu soll
erganzend der Einfluss unterschiedlicher Stahlzusammensetzungen und Kuihlistrategien un-
tersucht werden. AbschlieBend wird die Heildrissbildungsgefahr in derselben Brammen-
stranggielRanlage unter identen Randbedingungen mit dem Qualitatsindex prognostiziert und

den Ergebnissen der akkumulierten Dehnung gegenubergestellt.

4.1 Bestimmung der kritischen Dehnung aus dem SSCT-Versuch

Zur Bestimmung der kritischen Dehnung aus dem SSCT werden die identifizierten Heilrisse
und Heilrissseigerungen (NHTS, Kapitel 3.1.6) in einem ,Ampelsystem” Giber die akkumu-
lierte Dehnung dargestellt. Im griinen Bereich von Abbildung 4-1 werden nur Vorstufen der
HeiRrisse (=HeiRrisseigerungen) gefunden. Im Ubergangssektor (orange) steigt die NHTS,
zusammenwachsende Poren kénnen offene Heilkrisse erzeugen, dieser Vorgang bildet aller-
dings noch die Ausnahme. Mit zunehmender akkumulierter Dehnung liegen im roten Gebiet
offene Heilrisse vor. Im Fall der Low Carbon Stahle (cp < 0,09 wt%, Abbildung 4-1) kommt
es bei einer akkumulierten Dehnung 0,6 % zu einer signifikanten Zunahme der NHTS. Dieser

Wert kann daher als kritische Dehnung innerhalb der Stahlgruppe | identifiziert werden.
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Ein Vergleich mit héherkohligen Stahlen zeigt, dass die Rissanzahl dennoch gering ausfallt.
Die NHTS von Low Carbon Stahlen muss in Relation zu den NHTS in héherkohligen Stahlen
stehen, daher kann ein allgemein gultiger Wert erst im Anschluss einer Betrachtung der Am-

pelsysteme der Ubrigen Stahlgruppen definiert werden.
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Abbildung 4-1: Bestimmung der kritischen Dehnung aus dem SSCT Versuch fir die Stahlgruppe |

Die Definition einer kritischen Dehnung fir die gesamte Stahlgruppe | ist nur dann gerecht-
fertigt, wenn der systematische Einfluss eines Legierungselements auf das Ergebnis ausge-
schlossen werden kann. Die Uberpriifung dieser Forderung ist in Abbildung 4-2 dargestellt.
Es ist ersichtlich, dass die NHTS in Abhangigkeit stark seigernder Elemente, wie Kohlenstoff,
Phosphor oder Schwefel, ohne bestimmte Verteilung in der Gesamtkurve liegen. Die einheit-

liche Betrachtung der Low Carbon Stahle hinsichtlich ihrer Heil3rissbildungstendenz ist daher
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Abbildung 4-2: Untersuchung eines systematischen Einflusses von Legierungselementen auf die

akkumulierte Dehnung
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Pierer [94] definiert den Bereich der bevorzugten Dehnungsakkumulierung ATsa mit Festkor-
peranteilen zwischen fsy = 0,96 und fs = 1. Die Glltigkeit dieser Werte fiir das neue Mikros-
eigerungsmodell kann mit dem Prinzip aus Abbildung 4-3 Uberprift werden. Aus den
Schnittpunkten der akkumulierten Dehnung und kritischen Dehnung ergibt sich die berechne-
te Heilrisslange. Dabei gilt: Je groRer der Bereich ATspa, desto langer sind die Heildrisse. Der
berechnete Wert kann fiir jede Versuchsserie dem Ergebnis aus der metallographischen Un-
tersuchung (Abbildung 4-3, rechts) gegenlibergestellt werden.
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Abbildung 4-3: Berechnung der HTSL aus akkumulierter und kritischer Dehnung (links) und Vertei-

lung gemessener HTSL einer Versuchsreihe (rechts)

In Abbildung 4-4 (links) sind die Ergebnisse flr die Heil’risslange zusammengefasst. Weder
eine systematische Abweichung zwischen gemessenen und berechneten Werten noch ein
Zusammenhang derselben ist erkennbar, demnach kann auf eine Anpassung von ATsa ver-
zichtet werden. Die teils hohen Standardabweichungen der Messwerte erschweren aller-
dings eine objektive Beurteilung. Abbildung 4-4 (rechts) zeigt die Abhangigkeit der berech-

neten Heilkrissldnge von Dehnrate und akkumulierter Dehnung:

e Mit zunehmender Dehnrate kann im Zweiphasengebiet mehr Dehnung akkumuliert wer-

den,
e da die dazu notwendige Zeit allerdings sinkt, nimmt auch die Lange der Heil}risse ab.

Dieses Ergebnis bestatigt die Vorgehensweise zur ,Berechnung® von auftretenden Heildriss-
langen, demnach kann dieses Prinzip auch bei der zukiinftigen Auswertung héherkohliger

Stahle angewendet werden.
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Abbildung 4-4: Gegenuberstellung von gemessener und berechneter HRSL (links) und Abhangig-

keit der berechneten HRSL von akkumulierter Dehnung und Dehnrate (rechts)

4.2 Simulation einer BrammenstranggieBanlage mit dem Prinzip

akkumulierter Dehnungen

Im Rahmen dieses Kapitels wird der Einfluss der Kuhlistrategie und unterschiedlicher Stahl-
zusammensetzungen auf die auftretenden Dehnungen in einer StranggielRanlage mit SolASt-
rain (Kapitel 3.2) untersucht. Die thermischen Randbedingungen und die Anlagenkonfigura-
tionen werden der Veréffentlichung von Arth [63] entnommen, der kritische Dehnungswert
aus Kapitel 4.1 halbiert sich von der Strangoberflache bis zum Strangzentrum durch die

Vergrdoberung der Primarkorner nach [63].
Ausgewahlte Ergebnisse sind in Abbildung 4-5 dargestellt:

e Die Veranderung der Kuhlistrategie bt den grofiten Einfluss auf die Dehnungsakkumulie-
rung aus. Das Kihlprogramm ,Hardcooling“ entspricht einer intensiven Kihlung des
Strangs. Mit dieser Strategie kann sich im Gegensatz zum ,Softcooling“ eine dickere
Schale ausbilden, die hinsichtlich Belastungen (Ausbauchung, Richten) des Strangs
weitaus weniger empfindlich ist. Die schnellere Abkihlung vermindert zusatzlich die Ak-
kumulierung mehrerer Rollenbeitrage, da dem Zweiphasengebiet weniger Zeit in ATga

zur Verfligung steht.

e Eine Erhéhung des Phosphorgehalts von 50 ppm auf 250 ppm zeigt nur geringfligige An-
derungen in der Dehnungsanalyse, lediglich drei Rollenbeitrage werden zusatzlich auf-

summiert. Dieses Ergebnis ist etwas unerwartet, da Phosphor generell als kritisches
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Element der Heifl3rissbildung gilt. Ein moéglicher Grund besteht im geringen Einfluss des

Phosphors auf das schmale Erstarrungsintervall von Low Carbon Stahlen.

e Die Berechnung flr unterschiedliche Schwefelgehalte zeigt auf den ersten Blick eine un-
gewohnliche Tendenz. Wahrend der Schwefelgehalt von 50 ppm flr die Heil3rissbildung
unbedeutend ist, verdoppelt sich die akkumulierte Dehnung bei 100 ppm. Es ware zu er-
warten, dass die HeilRrissempfindlichkeit mit weiterer Erhéhung der Schwefelkonzentrati-
on steigt. Das ist allerdings nicht der Fall: Ab 200 ppm wird das Loéslichkeitsprodukt des
Mangansulfids Uberschritten. Die MnS Bildung erfolgt bei einem Festkdrperanteil von
fs = 0,97. Die Ausscheidung wirkt sich nahe der Enderstarrung besonders positiv auf die
Dehnungsakkumulierung aus und das Risiko der Heilrissbildung sinkt. Das Ergebnis

stimmt damit mit den Beobachtungen von Alvarez de Toledo et al. [52] Gberein.

In keinem der berechneten Falle wird der kritische Wert der Dehnung erreicht, unter Stan-
dard-GielRbedingungen darf das auch nicht der Fall sein. An dieser Stelle ist zu erwahnen,
dass der Anlagenzustand, beispielsweise ein Versatz der Stitzrollen, zu lokalen Dehnungs-
spitzen flhren kann. Die Qualitat des Strangs kann dann, entgegen der Prognose, stark be-

eintrachtigt werden. [2]
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Abbildung 4-5: Akkumulierte Dehnungen in einer Brammenstranggiefanlage
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4.3 Ergebnisse eines on-line fahigen Heillrissindikators

Die erste Validierung des Heildrissindex erfolgt tUber dessen Berechnung fir den SSCT Ver-
such mit dem kritischen Dehnungswert aus Kapitel 4.1. Entsprechend Gleichung 3-32 wird
zusatzlich die Dehnrate bendtigt, diese ist ein Versuchsparameter und als solcher vorgege-
ben. Abschlieend werden aus den Simulationsergebnissen die Wachstumsgeschwindigkeit

der Solidusisotherme Phasengrenzflache

(Rs) und der Temperaturgradient an der
Fest/Flissig (G.s), jeweils fur Versuchsbeginn und Versuchsende, entnommen. Mit zuneh-
mender Versuchszeit sinkt die lokale Abkuhlrate und das Schalenwachstum wird flacher und
der Qualitdtsindex am Ende des Versuchs verschiebt sich zu deutlich héheren Werten
(Abbildung 4-6). Die Korrelation zeigt, dass ein eindeutiger Zusammenhang zwischen Qua-
litdtsindex und der akkumulierten Dehnung besteht, der Index reagiert allerdings sensibler
auf die Anzahl an Heildrissen. Eine bessere Approximation der akkumulierten Dehnung be-

steht nach Abbildung 4-6 zum Zeitpunkt des Versuchsbeginns.
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Abbildung 4-6: Anwendung des Qualitatsindex auf den SSCT Versuch (oben) und Vergleich der

Ergebnisse mit dem Prinzip der akkumulierten Dehnung (unten)
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Zur Berechnung des Heilkrissindex einer StranggieRanlage ist im Gegensatz zum SSCT
Versuch die Dehnrate a priori nicht bekannt. Die Vorgehensweise zur Entwicklung eines
Ausdrucks fir die Dehnrate ist Abbildung 4-7 schematisch dargestellt: In SolASys wird die
auftretende Dehnung €x — €c immer dem jeweiligen Rollenpaar mit der Ausdehnung dgra
zugeordnet. Unter Berlcksichtigung der GieRgeschwindidkgeit vc kann die Dehnrate fir
Rolle B vereinfacht tUber Gleichung 4-1 berechnet werden.

. &
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Abbildung 4-7: Berechnung der Dehnrate einer StranggieRanlage mit SolAStrain

AbschlieBend wird der Heildrissindikator zur Dehnungsanalyse derselben Brammenstrang-
gieRanlage [63] aus Kapitel 4.2 angewendet. Es ist ersichtlich, dass im Fall einer
,Softcooling“ — Strategie die Werte des Qualitatsindex nahe am gefahrdeten Bereich liegen,
bei einer Erhéhung des Schwefelgehalts von 50 ppm auf 100 ppm wird der kritische Wert
von 1 sogar Uberschritten. Der geringe Einfluss des Phosphors sowie die Wirkung der MnS-
Auscheidung auf die Heilrissempfindlichkeit bleiben erhalten (Kapitel 4.2). In allen
Szenarien fallt die Beurteilung der Heilrissgefahr mit dem Qualitatsindex deutlich sensibler

aus, als jene mit dem Prinzip der akkumulierten Dehnung (Abbildung 4-5).

Der Rissindex wird zuklnftig auf alle weiteren SSCT Versuche und Stahlgruppen
angewendet und abschlieRend mit Industrieerfahrungen Uberprft, um in weiterer Folge eine

objektive Beurteilung dieser Methode zu ermdglichen.
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Abbildung 4-8: Anwendung des Heilrissindex zur Beurteilung des Einflussfaktoren auf die Heil3-

rissbildung in einer Stranggief’anlage
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Beim StranggiefRen von Stahl wird die erstarrende Strangschale mechanischen Belastungen
ausgesetzt. Die Verformung der Strangschale kann zur Ausbildung von ausgepragten Seige-
rungen zwischen den Korngrenzen flhren, die als Heil3rissseigerungen bezeichnet werden
und sich in weiteren Prozessschritten bis an die Oberflache ausbreiten kdnnen, oder auch zu
unerwlinschten Hartegefigen im Fertigprodukt fihren kénnen. Am Lehrstuhl fir Eisen- und
Stahlmetallurgie besteht die Moglichkeit, im Submerged Split Chill Tensile (SSCT) Versuch
auf die Heilrissempfindlichkeit unterschiedlicher Stahlzusammensetzungen zu schlief3en.
Das in-house 1D-FV Erstarrungsprogramm SolASys bildet die Basis zur computergestitzten
Auswertung des SSCT Versuchs. Die Software erlaubt in einem erweiterten Modul die Simu-
lation des Erstarrungsverlaufs und die Analyse auftretender Dehnungen in Stranggief3anla-
gen. SolASys stellt damit ein wertvolles Werkzeug zur Vorhersage der Heildrissbildung in

Abhangigkeit der Anlagenkonfiguration und GieRparameter des Prozesses dar.

Im ersten Teil der vorliegenden Arbeit wurde das Pre-Processor Modul ,Mikroseigerung und
Materialdaten® (SolAMat) am Beispiel der Low Carbon Stahle neu gestaltet und erlaubt nun
die Berlcksichtigung zusatzlicher Elemente wie Aluminium, Chrom, Nickel, Molybdan und

Kupfer.

e Basierend auf Uber 300 bestimmten Gleichgewichtsdaten von Phasenumwandlungen
mittels Difference Scanning Calorimetry (DSC) Messungen konnte die cp-Formel von
Presoly [17] optimiert werden: Die Gewichtung von Aluminium (von -0,07 zu -0,065) und
Mangan (von 0,019 zu 0,016) andert sich nur geringfiigig. Der Silizium-Koeffizient ver-
dreifacht sich von -0,005 auf -0,016. Die stark austenitstabilisierende Wirkung von Nickel
wird in der Erhéhung des entsprechenden Koeffizienten von 0,025 auf 0,035 berlcksich-
tigt. Die ergdnzenden Wechselwirkungskoeffizienten Si*Mn = -0,001 und Al*Mn = 0,01
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beeinflussen das Ergebnis erst ab hdheren Aluminium- (> 1 wt%) und Siliziumgehalten (>
3 wt%). Die Auswirkung der Optimierung ist vor allem in den Fe-C-X(-Y) Systemen er-
sichtlich, die Ubereinstimmung im Fe-C-Si und Fe-C-Al System steigt um 10%, fiir Fe-C-
Mn besteht nun sogar eine vollkommene Ubereinstimmung mit den DSC Messungen.
Insgesamt kénnen rund 85 % des Gesamtdatensatzes ordnungsgemal} eingeteilt wer-

den. Der Giiltigkeitsbereich der optimierten cp-Formel ist in Tabelle 3-4 definiert.

Die 300 DSC Messergebnisse wurden verwendet, um eine geeignete Gleichung zur Be-
rechnung der Liquidustemperatur fir das Mikroseigerungsmodell auszuwahlen. Eine Be-
urteilung von sechs empirischen Formeln aus der Literatur zeigt, dass fiir ein exaktes Er-
gebnis die getrennte Betrachtung von Ferrit- und Austenitliquiduslinie notwendig ist. Die
Gleichungen nach Howe und Miettinen [30] weisen die geringste Abweichung zu den
Messergebnissen auf und werden einer weiteren Verbesserung uber die DSC Messun-
gen unterzogen. Im Rahmen der Optimierung kann eine schmelzpunkterhéhende Wir-
kung von Aluminium festgestellt werden, diese Erkenntnis wird Uber FactSa-
ge(FSStel2015) Berechnungen bestétigt. Der angepasste Koeffizient betragt +2 °C/wt%
Mit der optimierten Gleichung wird eine durchschnittliche Abweichung weniger £ 3 °C er-

reicht.

Aus Uber 1300 thermodynamischen Berechnungen mit FactSage (FSStel2015) wurden
Regressionspolynome zur Berechnung der &/y-Umwandlung erstellt, die den Einfluss von
Legierungselementen bertcksichtigen. Die Ergebnisse aus FactSage werden jenen von
SolAMat gegenubergestellt. Sowohl Beginn- als auch Endtemperatur der &/y-
Umwandlung kénnen mit £ 8 °C ausreichend genau berechnet werden. Zur weiteren Va-
lidierung werden die Umwandlungstemperaturen der DSC Messungen mit SolAMat be-
rechnet. Die einfache Modellierung einer Polynomfunktion fuhrt auch hier zu befriedigen-
den Ergebnissen von durchschnittlich + 9 °C. Der Glltigkeitsbereich der Regressionspo-

lynome erstreckt sich zumindest Uber jenen der ce-Formel aus Tabelle 3-4.

Zur Beschreibung der kiihlratenabhangigen Festkdrper-PhasenUmwandlung von Auste-
nit zu Ferrit, Perlit bzw. Bainit wurde das Modell von Kirkaldy [76] adaptiert. Die erforder-
lichen Gleichgewichtstemperaturen werden, wie die d&/y-Umwandlung, mit Regressions-
polynomen von FactSage (FSStel2015) Berechnungen ermittelt, wobei die A; (Auste-
nit—Ferrit) ebenfalls mit DSC Messungen Uberpriift werden. Eine hohe Ubereinstimmung
mit den gemessenen Werten des Fe-C-Si-(Mn) Systems ist bis zu jeweils 2wt% Silizium
und Mangan gewahrleistet. Die Ternarsysteme der Fe-C-Cr-Ni Legierungen mit jeweils
2wt% Chrom bzw. Nickel kbnnen mit SolAMat exakt berechnet werden. Die zunehmende

Abweichung bei Anwesenheit beider Elemente auf +10 °C ist ebenfalls vertretbar und
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stellt bei den hohen Gehalten ein mehr als zufriedenstellendes Ergebnis dar. Die niedri-
gen Kohlenstoffgehalte der DSC Messungen schlielRen eine experimentelle Uberpriifung
der A:m (Austenit—Zementit) aus. Aus einer einfachen geometrischen Konstruktion, dem
Schnitt der As-Linie mit der A -Temperatur, wird die Perlitstartemperatur (A,) berechnet.
Die Phasenanteile von Ferrit und Perlit nach vollstandiger Umwandlung sowie die ent-
sprechenden Umwandlungstemperaturen stimmen fur niedrige Kuhlrate (bis 1 K/s) mit

Messwerten aus dem Warmebehandlungsatlas [83] Uberein.

e Unter Berlcksichtigung der Legierungselemente und Phasenumwandlungstemperaturen
werden thermophysikalische Materialdaten aufbereitet, die zur numerischen Simulation
der Erstarrung notwendig sind. Wahrend die Warmekapazitat und Latente Warme auf
Basis der FSStel2015 Datenbank berechnet werden, dienen Miettinens Arbeiten
[72,74,88] zur Beschreibung der Dichte und Warmeleitfahigkeit. SolAMat und IDS 2.0
zeigen, bis auf die Phasenumwandlungstemperaturen, idente Ergebnisse flir die Warme-
kapazitat, Dichte und latente Warme. Bei der Berechnung der Warmeleitfahigkeit ergibt
sich ein Abweichung von -1,5 W/mK in Relation zu IDS 2.0. Die IDS 2.0 Version basiert
auf anderen Messdaten, die Implementierung von Miettinens Veroffentlichungen [74,88]
in SolAMat flhrt allerdings zu denselben Ergebnissen wie die Berechnung mit der IDS 16

Version.

e Der Algorithmus des Mikroseigerungsmodells wurde mit ausgewahlten FactSage (FSS-
tel2015) Berechnungen und DSC Messungen der Gleichgewichtssolidustemperatur
Uberpruft. FUr die Gegenuberstellung mit den FactSage Berechnungen ergibt sich eine
exakte Ubereinstimmung, wéahrend bei den DSC Messungen erwartungsgeman fiir hohe
Siliziumgehalte (bis 4 wt%) eine signifikante Abweichung von -20 °C entsteht. Diese
Konzentrationen spielen fur die weitere Entwicklung von SolAMat allerdings keine Rolle.
AbschlieBend wird das Mikroseigerungsmodell mit einer zuvor entwickelten Methode
Uber SSCT Versuche an Low Carbon Stahlen angepasst. Ein Vergleich mit dem ,veralte-
ten Mikroseigerungsmodell zeigt, dass die neu berechneten Solidustemperaturen deut-
lich niedriger ausfallen. Diese Tatsache ist zum einen auf die niedrigeren Verteilungsko-
effizienten, die Berucksichtigung von mehreren Legierungselementen sowie auf die Ver-
wendung der neuen Liquidusformel zuruckzufihren. Die neu ermittelten Temperaturen
liegen beinahe zur Ganze im ,grinen Bereich® von Abbildung 3-22, der einer Abwei-

chung von £ 5 °C entspricht.

Der zweite Teil der Arbeit beschaftigt sich mit der Modifikation des Post-Processor Moduls

~otrangmechanik® (SolAStrain):
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e Im ersten Schritt werden Innen- und Au3enbogen bei der Dehnungsanalyse getrennt be-
trachtet. Diese Vorgehensweise ermdglicht die Berlcksichtigung der entgegengesetzten
Belastungsfalle beim Biegen und Richten des Strangs. Die entsprechenden Dehnung

werden mit der Formel nach Morita [70] ermittelt.

e Eine parallel verfasste Arbeit von Mayr [68] beschéftigt sich mit der Beurteilung und Aus-
wahl einer geeigneten Bulgingformel. In der aktuellen Version von SolAStrain wird die
Formel nach Lamant et al. [96] zur Berechnung der Ausbauchung verwendet, eine Modi-

fikation ist in Zukunft vorgesehen.

¢ In einem einfachen Ansatz werden thermische Dehnungen mit dem Prinzip eines tempe-
raturabhangigen Warmeausdehnungskoeffizienten berechnet. Die so ermittelten Deh-
nungen koénnen, je nach Kihlstrategie, bis zu 0,1 % betragen und damit entscheidend zur

Heilrissbildung beitragen.

e Im Fall der Low Carbon Stahle kommt es im SSCT Versuch ab einer akkumulierten Deh-
nung von 0,6 % zu einer signifikanten Zunahme der metallographisch gemessen Heif3-
rissanzahl (NHTS). Dieser Wert kann daher als kritische Dehnung innerhalb der Stahl-
gruppe | identifiziert werden. Ein Vergleich mit hdherkohligen Stahlen zeigt, dass die
Rissanzahl dennoch gering ausfallt. Die NHTS von Low Carbon Stahlen muss in Relation
zu den NHTS in hoherkohligen Stahlen stehen, daher kann ein allgemein glltiger Wert
erst im Anschluss einer Betrachtung der Ubrigen Stahlgruppen definiert werden. In Ab-
bildung 4-2 ist ersichtlich, dass die NHTS in Abhangigkeit stark seigernder Elemente,
wie Kohlenstoff, Phosphor oder Schwefel, ohne bestimmte Verteilung in der Gesamtkur-
ve liegen. Die einheitliche Betrachtung der Low Carbon Stahle hinsichtlich ihrer Heil’riss-

bildungstendenz ist daher gerechtfertigt.

o Die abschlieRende Dehnungsanalyse einer BrammenstranggieRanlage zeigt, dass in
allen Szenarien (Veranderung der Kuihlstrategie, unterschiedliche Stahlzusammen-
setzung) die Beurteilung der Heilrissgefahr mit dem neu entwickelten Qualitatsindex

deutlich sensibler ausfallt, als jene mit dem Prinzip der akkumulierten Dehnung.

Mit der Zusammenfihrung von dber 300 DSC Messungen, rund 30 SSCT Versuchen, 1300
thermodynamischen Berechnungen in FactSage (FSStel2015) sowie Literaturwerten konnte
der gultige Konzentrationsbereich in SolASys ausgedehnt werden. Die erarbeitete Vorge-
hensweise erlaubt gemeinsam mit der modifizierten Strangmechanik eine abgesicherte Be-
rechnung von Low Carbon Stahlen hinsichtlich der Materialdaten und Heilrissempfindlichkeit
und wird in Zukunft eingesetzt, um die numerischen Modelle auf weitere Stahlgruppen zu

erweitern.
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A EMPIRISCHE LIQUIDUSGLEICHUNGEN

A Empirische Liquidusformeln

A.1 Koeffizienten der Miettinen-Howe Gleichung

niedriglegiert & niedriglegierty  hochlegiert & hochlegiert y
7.° | 1538 1528 1538 1528

Koeff  Koeff-C Koeff Koeff-C Koeff Koeff-Cr Koeff-Ni  Koeff  Koeff-Cr Koeff-Ni
C -76,24 -10,354 -60,09 -6,1399 -76,28 -1,3991 -0,0837 -62,62 0,5175 -0,206
Si -11,66 -4,3512 -11,49 -56055 -9,43 -0,2128 0,2391  -8,29  -0,4646 0,1755
Mn |-562 -0,2230 -426 04530 -7,55 0,1779 0,01 -422  -0,0143 -0,0377
P -24,78 -12,941 -30,92 -5,3497
S -32,81  -17,723 -33,19 -10,09
Cr |-19  -0,0033 -247 1,3303 -1,56 -0,0205 0,0095 -2,59  -0,034 0,0546
Mo |-2,2 -0,8451 -4,36  0,0701 -2,87 0,044 -0,0205 -6,26  0,0494  0,0244
Ni |-358 -08364 -197 -0,5886 -4,29 -0,0428 -1,69 -0,0175
Ti -18,55 10,0538 0,3514  -16,91 -0,0907 0,1422
Nb -12 0,0789 0,1771  -10,17 -0,0225 0,0781
N -42,64 -1,2721 -1,0988 -216 00,1153  -0,2366
cr 2E-3 4E-4
N7® 7E-4 -4E-4
TiN 283,96 155
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A EMPIRISCHE LIQUIDUSGLEICHUNGEN

A.2 Koeffizienten und Argumente einiger Liquidusgleichungen

Kawawa Wolf Kagawa Howe

oly oly 0 Y oly
7.° | 1536 15374 1534 1491 1537

-78C -100C -48,24C -36,33C  C<0,471:-87C
o +22,41C* -63,04C>  +61,9C>  0,471<C<1:-70C-8

1< C:-76C-2
| -7.6si -13,558i -14,4Si -17,1Si Si<1:-9Si
¥ +0,64Si° Si>1:-S°-9Si+1
Mn | -4,9Mn -5,82Mn -4,9Mn -3,3Mn -5Mn
-0,3Mn?

P -34,4P -31,8P 27,1P -34P
S -38S -37,1S -30,4S -40S

-1,3Cr -1,59Cr -1,04Cr -2,6Cr -0,473Cr-0,208Cr*+
“ +0,007Cr 0,0123Cr’-0,00018Cr*
Mo -3Mo -2,6Mo -3,3Mo -2,5Mo

<A -4,18Ni- -4,7Ni -1,6Ni Ni < 4,4: -5Ni

" 0,01Ni? 4,4 < Ni: -1,92Ni-13,54
Al |-36 0
Cu -4,7 -4,2Cu -5,3Cu -1,7Cu -5Cu
Sn -8Sn
Ti -10,2Ti -15Ti
Nb -9Nb
N -72N
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A EMPIRISCHE LIQUIDUSGLEICHUNGEN

A3

Uberpriifung der Liquidusgleichungen mit DSC Messungen

1550 r T - . 1550 T - r r 1550 + T T r
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B BERECHNUNG DER DELTA/GAMMA-UMWANDLUNG

B Berechnung der d/y-Umwandlung

B.1 Regressionskoeffizienten der einzelnen Elemente
c Si Mn P s Al Cr Ni Mo Cu
k' | 163947 42,37 2068 -22020 -170,41 66,55 -1,99 40,37 -3332 18,30
I" |-6408,18 -453  -1,70 -100,94 -1129,04 -1933 -1,47 -282 -099  -232
m* | 1639,47 42,37 20,68 -22020 -170,41 66,55 -1,99 40,37 -3332 18,30
k |74812 493 19,37 -478,24 -582,16  -84,88 -2,56 34,86 -4507 14,90
I |-99228 -699 -145 -180,68 -58380 -37,73 -1,80 -1,88 -3,13  -0,79
m’ 199,89 -6559 85511 144515 51584 1387 -90,75 15506 -27,23
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B BERECHNUNG DER DELTA/GAMMA-UMWANDLUNG

B.2 Ergebnisse der Regression

Einfluss von Kohlenstoff auf die 6!74meandlung| lEinﬂuss von Silizium auf die &/y-Umwandlung
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C BERECHNUNG DER GAMMA/ALPHA-UMWANDLUNG

C Berechnung der y/a-Umwandlung

C.1 Regressionskoeffizienten

C Si Mn Cr Ni Mo

" -463,45 63,75 -41,116 -15 -37,86 26,23
(e 484,58 1,17 1,70 0,95 2,77 7,67
m™® | -261,04 2,63 0,06 -0,06 -0,36 -4,05

n™ -77,20 42,77 20,57 34,92 -37,56

k™ | 466,75 16,07 3,22 87,71 2,33 16,26
(e -50,74 0,71 0,05 -3,04 0,54 -0,12

mA™ 1,30 -1,43 -39,57 -0,26 9,7
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C BERECHNUNG DER GAMMA/ALPHA-UMWANDLUNG

Cc

.2 Ergebnisse der Regression
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C BERECHNUNG DER GAMMA/ALPHA-UMWANDLUNG

C.3 Ausgewadhlte TTT Diagramm
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C BERECHNUNG DER GAMMA/ALPHA-UMWANDLUNG
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C BERECHNUNG DER GAMMA/ALPHA-UMWANDLUNG

C.4 Ausgewahlte CCT Diagramme

‘CCT-Diagramm 25CrMo4|

900

T AL s ) T [T [Austenitici n 89590
= tisferungstemperatur 875
« - -Bainit-Starttemperatur (exp.) || |ttt 10 min) aufpeheizt A 2 i
LB:init S peratur (calc.) 0 | (Hattedauer 10 min) aufgebeizt
800 - 1 | Ao
m%‘:ﬁ ] ~1[] = ol = P
TR By f e1 .
__700 e S Uy _\ b3 ) " %ﬂ#% —
8 o \K\J fl ¢ | | 1
= s | . | h"""‘-n F |
2 600 s |4 X'}‘ _ ] \ é ‘
i 2 ] M 101 i
g : N LT T 1T
= M J A Fereich dos Aesrenits
£ 500 s = IRERY | F Bereich der errittilding
2 Jr{ HE \E 5 P Bersich car Pervitei
0 e \|Ze Bersich derdwischeast
400 \ . 4 \ \ [ #” g&mwmw#-
i | ! | \ ‘ \ ) Hirfewerte fn fRebon ¥
300 100 [K/s] 10 [K/s] 1[Ks] 0,1[K/s] 100) \ \ )
B | \ \ | b Oy @%B gé é 10 Gefipoanteiein %o
il el b 9 | ©@ AT
10" 10" 10’ 10° 10° 10°
Zeit [s]
CCT-Diagramm 36Cré|
%0 "".I LR L | LA | M | MLl I
- - g rals 0
- - -Bainit-Starttemperatur (exp.) | | ‘ ::;m”ﬁ,m
Bainit-Starttemperatur (calc. )| e} — ettt e T T
8o j 7 I A3
- -~ & ||| |Aer
'\\ L
__ 700 | i
o |
= S
2 600 4 %
© \ 3 sz —
g \ g
3 Bereich des Auston?,
§ 500 Vooed & ¥ ik dorFeribing
2 \ P Bereicnaer
‘.ll { W L Baraich doe Do
400 'l.\ - = M Berech dov Martensid
1| 'L : ‘1 ] O Hirtewsrte in s kow
300 |- 100[Kis]  10[Kis] 10k 01 (K] # 10 Galigeantese %
NPT RN VOV SR PPN R PN TN
10' 10° 10’ 10° 107 10°
Zeit [s]

Masterarbeit Michael Bernhard Seite C-5



D DATEN UND UBERPRUFUNG DER WARMEKAPAZITAT

D Daten und Uberpriifung der Warmekapazitat

D.1 Validierung mit FactSage (FSStel2015)
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D DATEN UND UBERPRUFUNG DER WARMEKAPAZITAT

D.2 Koeffizienten zu Warmekapazitatsberechnung nach FactSage
(FSStel2015) in J/gK

Kristall- ~ Toin  Tmax 10107 T'*10° T2*%10° T**10" T *0" T°+0% T°+0° T**10"° T"*10"
struktur [K] K]
Fe bee_a2 208 1811 42106366 15749002  -2,7704718  63,311201
1811 1812 8,2370848
fec_at 208 1811 44165637 13456961  -2,7704718  63,311201
1811 1812 8,2370848
liquid 208 1811 42106366 15749020  -2,7704718  63,311201 2,7640167
1811 6000  8,2370848
c graphite 298 6000 20231960  7,8646540  -426,71951 13203227 -1,198931
FesC | cementite 208 9999  6,6833751
Si diamond_a4 208 1687 81293730 13622004  -12,580655  7,5882573
1687 3600  9,6832885 1,3470727
Mn fec_at 208 1519 44627908 21842787  -2,5337633
1519 2000  8,7371147 -63,266976
P white_p 298 317 57605531 -1877,1243 10542439  201504,75
317 1000 92767324  -11,078200  -11,168550  442,22591
1000 3000 84994519
S fc_orthoromb. 208 368 34327148 16547014 -14509,901
368 1300 55954580  67,056495  -2,4893186  -2624,4653
Al fec_at 208 700  9,0310632 13970011  -54920515  1951,6990
700 933  14,300308  -137,36787  -54920515  12818,158
933 2000  11,766635 4117,0284
Cr bec_a2 208 2180 51750035 -7,2865080  -53561709  1704,6009
Ni fec_a 298 1728 3,7646482  16,494870
1728 3000  7,3432447 -1,7289610
Mo bec_a2 208 2896 24556211  7,1767320  -1,3716549  -354,07441  1,6372697
Cu fec_a 208 1358 37944783 83619425  -1,6516539  -122,01209 -516,44273
1358 3200  4,9381550
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D DATEN UND UBERPRUFUNG DER WARMEKAPAZITAT

D.3 Daten zur Berechnung des magnetischen Beitrags der War-
mekapazitat aus FactSage (FSStel2015)

Fe(a) Fe(y) Mn Cr Ni
T*[K] | 1043 67 540 311,5 633
B[] 2,22 2,22 0,62 0,008 0,52
p [ 0,40 0,28 0,28 0,40 0,28
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E DATEN UND SIMULATIONEN SSCT VERSUCHE

E Daten und Simulationen SSCT Versuche
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E DATEN UND SIMULATIONEN SSCT VERSUCHE

E.1 Chemische Zusammensetzung in wt%

Versuch | C Si Mn P S Al Cr Ni Mo Cu Ce
CSRL2 0,030 0,359 1,610 0,006 0,004 0,046 0,166 0,020 0,019 0,023 0,049
CSRL3 0,030 0,322 1,540 0,006 0,004 0,094 0,161 0,020 0,019 0,021 0,046
CSRM2 | 0,030 0,329 1,600 0,006 0,004 0,076 0,175 0,168 0,019 0,162 0,067
CSRP1 0,030 0,321 1,540 0,006 0,000 0,026 0,180 0,036 0,012 0,033 0,051
CSRP2 | 0,030 0,361 1,540 0,006 0,000 0,014 0,178 0,043 0,013 0,038 0,052
PJO1 0,060 0,260 1,270 0,004 0,005 0,076
PJ02 0,050 0,290 1,280 0,004 0,005 0,066
PJ03 0,050 0,300 1,290 0,004 0,005 0,066
CSRI1 0,048 0,330 1,650 0,007 0,004 0,200 0,004 0,011 0,200 0,053
CSRI2 0,050 0,316 1,560 0,006 0,004 0,200 0,004 0,009 0,190 0,054
CSRS1 0,050 0,356 1,600 0,006 0,000 0,017 0,188 0,020 0,015 0,035 0,071
PALO3 0,039 0,042 0,267 0,002 0,005 0,043
PALO04 0,037 0,051 0,291 0,002 0,008 0,041
PALO05 0,033 0,054 0,284 0,002 0,012 0,037
PAQO02 0,025 0,014 0,083 0,011 0,009 0,026
PAQO3 0,021 0,014 0,126 0,012 0,009 0,023
PAQO5 0,024 0,014 0,168 0,010 0,013 0,027
PAQO06 0,023 0,014 0,179 0,011 0,010 0,026
PAS02 0,060 0,031 0,162 0,010 0,008 0,052
PAT02 0,035 0,016 0,125 0,010 0,009 0,037
PATO03 0,033 0,017 0,211 0,009 0,013 0,036
PATO05 0,034 0,016 0,177 0,009 0,008 0,037
PAT06 0,031 0,016 0,194 0,009 0,010 0,034
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E DATEN UND SIMULATIONEN SSCT VERSUCHE

E.2 Versuchsparameter

Versuch | Besch. Ty to g 3 tees o) SM SuU
[mm] [°cl [s] (1/s]  [%] sl [mm]  [mm] [mm]
CSRL2 |04 246 18 0,012 3 2450 11,38 10,62 10,81
CSRL3 |04 276 18 0,012 4 2533 11,16 11,46 11,24
CSRM2 |04 295 18 0,012 2 2367 11,77 10,14 10,31
CSRP1 |04 26,9 18 0,003 3 32,00 13,30 12,20 12,65
CSRP2 |04 234 18 0,002 2 32,00 1340 13,01 1261
PJO1 0,4 334 16 0,006 2 23,33 9,87 9,64 10,61
PJ02 0,4 26,0 16 0,006 3 2500 10,60 10,18 11,09
PJO3 0,4 262 16 0,012 3 2250 10,76 9,86 10,17
CSR11 |04 244 18 0,012 1 22,83 11,06 1029 11,28
CSRI2 |04 278 18 0,012 2 2367 1014 874 955
CSRS1 |04 271 18 0,003 3 32,00 12,00 11,00 12,00
PALO3 0,0 39,0 18 0,002 2 32,00 12,06 14,59 13,05
PAL04 0,0 39,0 18 0,002 2 32,00 12,52 1536 12,05
PALO5 |0,0 39,0 18 0,002 2 32,00 12,17 12,73 12,33
PAQO2 | 0,0 370 18 0,002 2 32,00 12,23 1511 13,78
PAQO3 | 0,0 42,0 18 0,002 2 32,00 11,06 14,83 12,02
PAQO5 |0,0 430 18 0,002 2 32,00 11,66 14,95 12,26
PAQO6 | 0,0 330 18 0,002 2 32,00 11,71 14,64 1348
PAS02 0,0 350 18 0,002 2 32,00 12,83 1521 12,85
PATO02 0,0 40,0 18 0,006 2 2533 12,03 13,08 11,13
PATO03 0,0 54,0 18 0,006 2 2533 10,18 11,36 11,03
PATO5 |0,0 340 18 0,012 2 2367 9,09 1162 10,30
PATO6 | 0,0 39,0 18 0,012 2 2367 11,19 1342 10,40

Masterarbeit Michael Bernhard Seite E-3



E DATEN UND SIMULATIONEN SSCT VERSUCHE

E.3 Berechnungsparameter

Versuch | T/ To ASH HF S S(VB) Zeit(VB) S(VE) Zeit (VE)

[K/s] [°cl  [°c] [mm]  [mm] [mm]  [mm]
CSRL2 20 -4,6 MIN MEAN 7,16 20 7,81 22,50
CSRL3 30 24 MAX MEAN 6,87 20 7,58 23,33
CSRM2 25 -4,5 MIN MEAN 6,8 20 7,57 21,67
CSRP1 25 -1,9 MIN MEAN 8 20 8,86 30,00
CSRP2 25 1,6 MAX MEAN 8,4 20 9,47 30,00
PJO1 30 -3,4 MIN MEAN 5,75 18 6,34 21,33
PJ02 30 4,0 MIN MEAN 6,2 18 7,02 23,00
PJ03 25 -1,2 MIN MEAN 6,25 18 7,04 20,50
CSRI1 25 0,6 MAX MEAN 7,15 20 8,00 20,83
CSRI2 35 7,2 MIN MEAN 5,93 20 6,72 21,67
CSRS1 35 7,9 MIN MEAN 6,76 20 7,52 30,00
PALO3 10 35 -4,0 72Prozent SO 8,17 20 9,00 30,00
PAL04 35 -4,0 75Prozent SO 9,1 20 10,10 30,00
PALO5 35 -4,0 72Prozent SO 7,5 20 8,40 30,00
PAQ02 40 3,0 75Prozent SO 8,26 20 9,50 30,00
PAQO3 50 8,0 72Prozent SO 7,6 20 8,60 30,00
PAQO5 45 2,0 75Prozent SO 7,4 20 8,57 30,00
PAQO06 35 2,0 72Prozent SO 7,7 20 8,90 30,00
PAS02 35 0,0 75Prozent SO 8,2 20 9,50 30,00
PATO02 45 50 MIN SO 8,7 20 9,65 23,33
PATO03 55 1,0 75Percent SO 6,8 20 7,76 23,33
PATO05 40 6,0 0.675SMAX SU 7,1 20 8,30 21,67
PAT06 40 1,0 0.755MAX SO 8,4 20 9,30 21,67
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E DATEN UND SIMULATIONEN SSCT VERSUCHE

E.4 Ermittelte Solidustemperaturen

Versuch Ts(VB) Ts(VE) Ts(SSCT) Ts(FactSage) Ts(Lever) Ts(SolASys,G) Ts(SolASys)
[°cl [°cl [°c] [°cl [°cl [°c] [°cl
CSRL2 1494 1492 1493,00 1496 1497 1497 1490
CSRL3 1485 1485 1485,00 1498 1498 1498 1492
CSRM2 | 1488 1494 1491,00 1495 1495 1495 1488
CSRP1 1493 1493,00 1501 1501 1501 1495
CSRP2 1492 1492,00 1500 1500 1500 1494
PJO1 1485 1483 1484,00 1484 1484 1484 1480
PJ02 1490 1485 1487,50 1489 1489 1489 1485
PJO3 1490 1492 1491,00 1489 1489 1489 1484
CSRI1 1482 1493 1487,50 1485 1487 1487 1482
CSRI2 1482 1487 1484,50 1485 1487 1487 1482
CSRS1 1491 1474 1482,50 1488 1489 1489 1483
PALO3 1505 1505,00 1510 1510 1510 1508
PALO04 1510 1510,00 1508 1507 1507 1505
PALO05 1498 1498,00 1507 1506 1506 1503
PAQO2 1510 1510,00 1516 1515 1515 1512
PAQO3 1511 1511,00 1517 1517 1517 1514
PAQO5 1508 1497 1502,50 1512 1511 1511 1508
PAQO06 1505 1505,00 1515 1515 1515 1511
PAS027 1500 1500,00 1502 1501 1501 1499
PATO02 1502 1500 1501,00 1510 1509 1509 1507
PATO03 1503 1506 1504,50 1507 1506 1506 1503
PATO05 1510 1500 1505,00 1511 1510 1510 1508
PAT06 1507 1515 1511,00 1511 1510 1510 1507

Masterarbeit Michael Bernhard Seite E-5



E DATEN UND SIMULATIONEN SSCT VERSUCHE

E.5 Metallographische Ergebnisse

Versuch NHTS €akk HTSL (calc) HTSL (meas) HTSL (Stdabw. meas)
[-] [%]  [um] [um] [um]
CSRL2 |5 2 826 673 199
CSRL3 |9 2 912 709 202
CSRM2 | 4 2 577 761 206
CSRP1 7 865 266
CSRP2 |1 0 1080 495
PJO1 5 1 846 688 243
PJ02 8 1 1220 862 419
PJO3 8 2 572 802 249
CSRI1 5 1 441 868 300
CSRI2 7 2 615 785 306
CSRS1 |4 1 1080 765 268
PALO3 2 1 829 246
PALO04 3 1 1004 316
PALO5 4 1 721 826 317
PAQO2 | 4 1 1277 499
PAQO3 |6 1015 423
PAQO5 5 1 802 1133 455
PAQO6 | 4 1 889 1186 465
PAS02 5 1 775 1266 506
PATO02 7 1 815 836 309
PATO03 7 2 885 967 442
PATO05 6 2 647 1192 332
PATO06 9 2 662 840 268
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E DATEN UND SIMULATIONEN SSCT VERSUCHE

E.6 Thermophysikalische Eigenschaften
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E.7 Berechnete Phasenanteile
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E DATEN UND SIMULATIONEN SSCT VERSUCHE

E.8 Simulationsergebnisse
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