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KURZFASSUNG

Kurzfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Untersuchung der Hochtemperaturoxidation und
deren Auswirkungen auf die Oberflachenrissbildung beim StranggiefRen fur einen 0,17 % C
Stahl mit unterschiedlichen Gehalten an Silizium. Oxidationsvorgange eines mit Silizium
legierten Stahls kdnnen bei ausreichend hoher Temperatur zur Ausbildung einer flissigen
Fayalit-Wustit Phase an der Stahloberflache flihren. Die flissige Phase kann die Matrix
entlang der Austenitkorngrenzen infiltrieren, wodurch intergranulare Defekte entstehen. Diese
fuhren bei einer nachfolgenden Zugbelastung, wie sie beim Richten an der Oberflache im
Innenbogen des Stranges auftritt, zur Spannungskonzentration und somit zu einer
erleichterten Rissbildung. Das Studium der Oberflachenrissbildung und der Oxidation erfolgte
mit dem am Lehrstuhl fir Eisen und Stahlmetallurgie (LFESM) entwickelten ,In-Situ Material
Characterization—Bending® (IMC-B) Test und mittels ,Simultaner thermischer Analyse“ (STA).
Zur Bestimmung des Einflusses der Temperatur wurden die Untersuchungen fur zwei
unterschiedliche Kuhlstrategien durchgefuhrt. Die Auswertung der Proben erfolgte Uber die
Bestimmung der Rissanzahl, der kritischen Dehnung zur ersten Rissbildung, der Tiefe und

Haufigkeit von intergranularen Defekten und der Massenzunahme infolge der Verzunderung.

Eine hohe Anzahl und Tiefe von intergranularen Defekten bildet sich ausschlief3lich in
Legierungen mit Silizium aus und unter der Voraussetzung eines Kuhlzyklus mit entsprechend
hoher Oxidationstemperatur. Fur diese Kuhlstrategie zeigen siliziumfreie Legierungen
aufgrund der fehlenden intergranularen Defekten keine erhdhte Rissbildung, wohingegen die
Silizium legierten Stahle ein ausgepragtes Rissnetzwerk ausbilden. Die Entwicklung dieser
Rissnetzwerke im Biegeversuch ist auf die Anwesenheit von intergranularen Defekten
zuruckzufuhren. Fur alle untersuchten Legierungen startet der fur die Biegung kritische
Temperaturbereich bei 850 °C und erstreckt sich bis zumindest 900 °C, wobei eine Erh6hung
des Gehalts an Silizium in den Legierungen eine Aufweitung/VergréR3erung des kritischen

Temperaturbereichs zu hdheren Temperaturen bewirkt.
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ABSTRACT

Abstract

Within the scope of the present work, high temperature oxidation and its effect on surface
crack formation is investigated, simulating continuous casting for a 0.17 % C steel with different
contents of silicon. Oxidation processes of silicon alloyed steel can lead to the formation of a
liquid fayalite-wustite phase in the area of the steel surface at sufficiently high temperatures.
There is a possibility that the liquid phase infiltrates the matrix along the austenite grain
boundaries, leading to intergranular defects. In case of a subsequent tensile load, as it occurs
e.g. during straightening in continuous casting, it results in stress concentration and thus to
easier defect nucleation. The surface crack formation and oxidation was studied using the In-
situ Material Characterization — Bending (IMC-B) test, which was developed at the chair of
ferrous metallurgy, and simultaneous thermal analysis (STA). To analyse the influence of
temperature, investigations were done for two different cooling strategies. The samples were
evaluated by determining numbers, critical elongation for the formation of 2 cracks, depth and

frequency of intergranular defects and mass gain due to scaling.

A high number and depth of intergranular defects are formed exclusively in alloys with silicon
for a cooling cycle with a sufficient high oxidation temperature. For this cooling strategy, silicon-
free alloys do not show any increase of defect density due to the lack of intergranular defects,
whereas the silicon-alloyed steels develop a distinctive crack network. The development of
these crack networks in the bending test is due to the presence of intergranular defects. For
all of the alloys examined, the critical temperature range for bending starts at 850 °C and
extends to at least 900 °C. An increase of silicon causes a widening of the critical temperature

range towards higher temperatures.
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EINLEITUNG

1 Einleitung

Beim StranggiefRprozess handelt es sich um das wichtigste Verfahren zum Vergiel3en von
flissigem Stahl. Zurzeit werden rund 93 % des weltweit erzeugten Stahls im
StranggieRprozess vergossen [1]. Neben der Innenqualitat ist auch die Oberflachenqualitat
des vergossenen Halbzeugs von grofiter Bedeutung. Infolge einer Vielzahl an Kontroll-, Mess-
und Steuerungseinrichtungen ist es mit modernen Stranggussanlagen maglich die Qualitat

des erzeugten Zwischenprodukts immer weiter zu verbessern.

Beim Richten des Strangs werden im Innenbogen Zugspannungen in das Material
eingebracht, wodurch es zur Ausbildung von Oberflachenrissen entlang der Kante bzw.
Seitenflache kommen kann. Dies flhrt zu einer Verringerung der Oberflachenqualitat und
Ublicherweise zu zeit- bzw. kostenintensiven Reparaturarbeiten. Im schlimmsten Fall fihren
diese Defekte zu einer direkten Verschrottung des erzeugten Halbzeugs. Einen wesentlichen
Einfluss auf die Oberflachenrissbildung kdénnen unter anderem Hochtemperatur-

oxidationsvorgange und die im Stahl befindlichen Legierungselemente ausuben.

Infolge von ungunstiger Legierungslage und/oder Abkuhlbedingungen ist es moglich, dass sich
auf der Strangoberflache bereits vor dem Richten des Strangs kleine Anrisse an den
Austenitkorngrenzen bilden, wodurch eine Ausbildung und Ausbreitung von Rissen deutlich
erleichtert wird. [2—4]

Aus diesem Grund befasst sich diese Arbeit mit den Auswirkungen der
Hochtemperaturoxidation auf die Rissbildung im StranggieRRen. In Kapitel 2 erfolgt hierfur eine
Ausarbeitung der grundlegenden Aspekte bei der Oxidation von Stahlen. Im Detail wird das
Verzunderungsverhalten von Silizium als Legierungselement und dessen Auswirkungen auf
die Strangoberflache beschrieben. In den praktischen Experimenten wird eine Legierung mit
0,17 % C und variierenden Gehalten an Silizium untersucht. Die Untersuchung der

Oberflachenrissbildung erfolgt mit dem am Lehrstuhl fir Eisen — und Stahlmetallurgie (LFESM)
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entwickelten IMC-B (In-Situ Material Characterization by Bending) Test. Oxidationsversuche
sind zum einen im Zuge des IMC-B Tests und zum anderen in der STA durchgefihrt worden.
Mit Hilfe der, in den IMC-B Versuchen gemessenen, Temperaturprofile erfolgte die
Entwicklung einer Methodik, um diese Kihlzyklen in der STA nachzustellen. Ziel ist es
zukulnftig, den Einfluss der Temperaturfihrung genau vorherzusagen und damit in weiterer
Folge Aussagen uber die Rissempfindlichkeit der zu untersuchenden Legierungen treffen zu

kdnnen.
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LITERATUR

2 Literatur

Die nachfolgenden Punkte beschreiben die fiir diese Arbeit theoretischen Grundlagen und
behandeln unter anderem die Oxidation bzw. selektive Oxidation von Stahlen mit dem
Schwerpunkt des Verzunderungsverhaltens von Silizium und dessen Einfluss auf die
intergranulare Oxidation. Den Abschluss bildet eine kurze Zusammenfassung der wichtigsten

Aussagen.

2.1 Grundlagen der Oxidation

Bezogen auf Metalle ist Oxidation ein Vorgang bei dem ein Metallatom mit Sauerstoff zu
einem Ublicherweise festen Metalloxid reagiert (Vgl. Gleichung 2-1). In Abhangigkeit der
moglichen Wertigkeitsstufen des beteiligten Metallatoms und der Oxidationstemperatur ist
oftmals die Bildung unterschiedlicher Oxide mdglich. Einen Anhaltspunkt Uber die
Oxidationsneigung eines Metalls bzw. Metalloxids gibt das in Abbildung 2-1 gezeigte

Richardson-Ellingham-Diagramm (RED), wobei folgende Voraussetzungen im RED gelten [5]:

e Im RED herrscht Standarddruck.
o Die Aktivitdten der Feststoffe (Metall und Oxid) sind mit 1 festgelegt.

e Alle Reaktionen beziehen sich auf 1 mol Sauerstoff.

Die dargestellten Geraden beziehen sich auf die chemische Grundgleichung (2-1), welche
entsprechend der Wertigkeit des Metalls im Metalloxid stéchiometrische Faktoren
bertcksichtigt. = Daraus folgt die Ableitung der Gibbs Energie gemal
Gleichung (2-2). [5]
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LITERATUR

Me + 0, = MeO, (2-1)B
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Abbildung 2-1: Richardson-Ellingham Diagramm [5]

Unter Berlcksichtigung der Temperatur ist es méglich Aussagen Uber die Stabilitat eines
gebildeten Metalloxids zu tatigen, beziehungsweise den notwendigen Sauerstoffpartialdruck
fur die Bildung abzuschéatzen. Je negativer die Gibbs Energie, desto hoher ist die Affinitat des
Metalls Metalloxid die
Oxidationsneigung. Jene Metalle die eine negative Gibbs Energie aufweisen werden unter

zum Sauerstoff, desto stabiler das und desto hoher

Standardbedingungen stets oxidiert. In einem Zwei- oder Mehrkomponentensystem oxidiert

zuerst jenes Metall mit Sauerstoff, welches die gréfite Affinitat zu diesem aufweist, wodurch
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LITERATUR

es zu einer Anreicherung der edleren Elemente kommt. Dieser Vorgang wird auch als selektive

Oxidation bezeichnet. [5]

Im Grofdteil der Literatur [6—12] wird bei Stahlen von Hochtemperaturoxidation gesprochen,
wenn die Oxidationstemperatur bei rund 1000 °C oder dartber liegt. Eine Ausnahme bildet
unter anderem die Veroffentlichung von Birks et. al. [5] welche bereits bei ~500 °C von
Hochtemperaturoxidation ausgeht. Es existiert jedoch keine einheitliche Definition ab welcher

Temperatur von Hochtemperaturoxidation gesprochen wird.

Bei der Oxidation von unlegierten Stahlen bei erhdhten Temperaturen ist es moglich zwischen
interner und externer Oxidation zu unterscheiden. Beide Oxidationsphanomene kénnen sich
auch gleichzeitig ausbilden. Die externe Oxidation flihrt zur Bildung einer oberflachlichen
Oxidschicht die fur erhdhte Oxidationstemperaturen unter dem Begriff Zunder bekannt ist. In
Abhangigkeit der Sauerstoffkonzentration, Oxidationstemperatur und -zeit ist die Ausbildung
verschiedener Oxidschichten (FeO, FesO4, Fe203) mdglich, wodurch eine mehrlagige
Zunderschicht entsteht [5]. Eine grundlegende Beschreibung dieser Oxidationsvorgange ist
mit dem Modell nach Wagner [13] realisierbar in welchem die Oxidationsrate von der Diffusion
der Reaktionspartner durch die Oxidschicht abhangt. Die Temperaturabhangigkeit der
Diffusion ist in Abbildung 2-3 (A) schematisch dargestellt. Eine Erhéhung der Temperatur

fuhrt zu einer erhohten Diffusion und zu einer verstarkten Oxidation.

Im Gegensatz dazu beschreibt die interne Oxidation die Bildung von Oxidationsprodukten in
der Matrix im Nahbereich der Oberflache [5]. In Kapitel 2.2 erfolgt eine mathematische
Beschreibung dieses Vorgangs. Einen Spezialfall der internen Oxidation stellt die
intergranulare Oxidation dar, welche sich auf das Oxidationsgeschehen entlang der
Korngrenzen bezieht [14]. Die Entstehung von intergranularen Defekten infolge des Auftretens
einer flissigen Phase, ist unter anderem fur Kupfer bzw. Silizium legierte Stahle in

Abhangigkeit von der Oxidationstemperatur moglich.

Als Folge der selektiven Oxidation des unedlen Eisens im System Fe-Cu erfolgt eine
Anreicherung des Kupfers im Nahbereich der Stahloberflache. Wird die Lslichkeitsgrenze des
Kupfers im Eisen Uberschritten, kommt es zur Ausbildung einer flliissigen Kupferphase, sofern
die Oxidationstemperatur hdher ist als jene des Schmelzpunktes von Kupfer ist. Die flissige
Kupferphase dringt entlang der Austenitkorngrenzen in das Grundsubstrat ein, wodurch es zur
Ausbildung tiefer intergranularer Defekte kommt. Fur eine umfassende Erlauterung des
selektiven Oxidationsverhaltens von Eisen im System Fe-Cu und dessen allgemeinen
Auswirkungen sowie die Parameter und Legierungselemente, die den Vorgang beeinflussen,

wird auf die angegebene Fachliteratur verwiesen [3,15,16]. Eine detaillierte Beschreibung des
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Oxidationsverhaltens von Silizium in Stahlen und deren Auswirkung auf die Verzunderung

sowie intergranulare Oxidation erfolgt in Kapitel 2.4.

Je nach Stahlzusammensetzung und den zugrundeliegenden Prozessparametern wie
Temperatur und Zeit unterscheiden sich die einsetzenden Oxidationsphanomene und deren

Auswirkungen auf den Stahl bzw. die Korngrenze. [4,6,17—-19]

2.2 Mathematisches Modell der internen Oxidation

Nach dem Grundmodel von Wagner [20] ist die Tiefe der internen Oxidation im Substrat und
der Ubergang von interner zu externer Oxidation theoretisch beschreibbar. Abbildung 2-2
zeigt das dem internen Oxidationsmodell zugrundeliegende Konzentrationsprofil von
Sauerstoff und dem Legierungselement B in einer Legierung A-B, wobei B im Vergleich zu A
unedler ist und im Randbereich zum sehr stabilen B0, oxidiert. Der Sauerstoff in der
Atmosphare 16st sich an der Oberflache des Grundmaterials (oder an der Zunderoberflache
bzw. am Interface Metall/Oxidschicht) und diffundiert anschlieRend nach innen. Die fir die
Bildung des Oxids notwendigen Sauerstoffatome werden mit v beschrieben. No'® bezieht sich
auf die Konzentration des geldsten Sauerstoffs an der Oberflache wahrend Ng© den Gehalt
des Legierungselements B in der unbeeinflussten Matrix beschreibt. Fir diesen Ansatz sind

folgende Annahmen und Voraussetzungen zu berlcksichtigen: [20,21]

e Das gebildete Oxid ist so stabil, dass dessen Ldslichkeitsprodukt vernachlassigt
werden kann.

e Die Konzentrationen von Nsund No an der internen Oxidationsfront sind O

e Das Grundmaterial A weist einen eine ausreichende L&slichkeit und Diffusivitat far
Sauerstoff auf.

e Die Konzentration von B in der Legierung ist geringer als die kritische Konzentration

zur Formung einer externen Schicht (2.3).
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0, |A+BO, A-B

NE

&
No=Ng=0

Abbildung 2-2: Konzentrationsprofil des Sauerstoffs und Legierungselements B [5,20]

Gleichung 2-3 beschreibt die durch Sauerstoffdiffusion kontrollierte Tiefe X, der internen
Oxidationsfront, wobei t die Zeit, Do den Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff und y eine

Proportionalitatskonstante reprasentiert. [20]
X =2y, /Dot (2-3)20

Die Beschreibung der Diffusion des Sauerstoffs und des Legierungselements B erfolgt Gber
das zweite Fick‘'sche Gesetz. Die Gleichungen 2-4 und 2-5 zeigen die Ausgangsform und die
Lésung der Differentialgleichung unter der Bericksichtigung von Anfangs- und
Randbedingungen. Do und Dg beschreiben die Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff und dem
Legierungselement B und 6=Do/Ds. [20]
Ny _ 9°no

Bt = Doy = No = No” »

/Dot
erf(y)

. erf(%)‘ (2-4%

(2-5)20)

(o) X
N 2 Np *[1—erf( " )
B=DBa NzB_>NB=N1§O)_ 121/D0t
at 0x erfc(@ /2)/)

Die Diffusionsflisse von No und Ng stimmen im Abstand X von der Oberflache bzw. in dessen
unmittelbarer Nahe miteinander tberein, wodurch Gleichung 4-6 angeschrieben werden kann.
Die Ableitungen der Lésungen von Gleichungen 2-4 und 2-5 erfolgen nach x an der
Position X. Durch Einsetzen in Gleichung 2-6 und Umformen ergibt sich die
Endgleichung 4-7. [20]

) ON ON
il_l‘)r[‘]l(—Do 6—)(O)X=X—£ =v(Dg a—XB)x:X—s

(2-6)120
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@:L erf(y)  erf(y?) (2-7)[20]
NG 62 erfe(0'/2y) exp(0y?)

Unter spezifischen Bedingungen ist es mdglich Gleichung 2-7 zu vereinfachen, wodurch

analytische Lésungen méglich sind: [20]

¢ Fall 1: Vernachlassigung der Gegendiffusion des geldsten Elements
Diffusion von B ist deutlich geringer in Relation zu Sauerstoff und die Ldslichkeit des

Sauerstoffes ist gering im Vergleich zu B.

® _Q\[20]
P Mo« 1y « Lundy8'2 » 1 (2-8)
Do Np
o Fall 2: Beriicksichtigung der Gegendiffusion des gelosten Elements
y L 1und y91/2 «1 (2'9)[20]

Die Gleichungen 2-10 bis 2-12 zeigen die daraus resultierenden Vereinfachungen fur Fall 1.
Diese sind in Gleichung 2-7 einzusetzen, um die vereinfachte Gleichung 2-13 zu erhalten. Wird
diese in Gleichung 2-3 eingesetzt und umgeformt, erhalt man mit Gleichung 2-14 einen
Ausdruck, der die interne Oxidationstiefe beschreibt. Analog dazu sind fur Fall 2 ebenfalls

Vereinfachungen zulassig, auf die hier nicht ndher eingegangen wird. [20]

erf () = = (2-10)20
exp(y®) = 1+y*~1 (2-11)120
erfc(y0'/2) = %%_}ZG) (2-12)0
(2-13)201

L (2-14)201

_ [ZNg)Dotr

Die GroRe der entstehenden Oxidpartikel ist abhangig von der Zusammensetzung und
Temperatur und sie nimmt infolge von Vergréberungsvorgdnge mit zunehmender
Oxidationstemperatur und -zeit zu [22,23]. Des Weiteren werden grofle Oxidpartikel durch
einen geringeren Sauerstoffpartialdruck, héhere Konzentrationen an Ng©und weniger stabile

Oxide begunstigt [5].
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LITERATUR

Eine Modifizierung des Ansatzes von Wagner [20] erfolgte durch Béhm et. al. [24]. Dieser
setzte an der Oxidationsfront (Vgl. Abbildung 2-2) im Gegensatz zu Wagner, eine kritische
Konzentration von Sauerstoff und dem Legierungselement B voraus, um ein internes Oxid zu
bilden. [24]

2.2.1 Verhalten der Korngrenze

Das eben beschriebene Modell befasst sich mit den Diffusionsvorgdngen innerhalb des
Korns, jedoch sind Diffusionsprozesse entlang der Korngrenzen sowohl fur den Sauerstoff als
auch fur Legierungselemente der Matrix deutlich schneller [6,25-28]. Als Folge dieser
erleichterten Transportvorgdnge kommt es im Bereich der Korngrenzen zumeist zu einer
Abweichung vom idealisierten Ansatz nach Wagner und zu einer verstarkten Oxidation [25,28].
Abbildung 2-3 (A) zeigt schematisch die Abhangigkeit der unterschiedlichen
Diffusionskoeffizienten polykristalliner metallischer Werkstoffe von der Temperatur. D
beschreibt in diesem Diagramm den Diffusionskoeffizienten im Gitter bzw. im Korn, Dq4 jenen
entlang von Versetzungen, Dg, jenen entlang von Korngrenzen und Ds die
Oberflachendiffusion. Eine Verringerung der Temperatur flihrt zu einer Verminderung
samtlicher Diffusionskoeffizienten, wobei diese fir die Gitterdiffusion am ausgepragtesten ist
[29]. & bezeichnet die Breite der Korngrenze, welche im Allgemeinen mit 0,5 nm festgelegt ist
[30]. Die mathematische Beschreibung der Diffusion entlang von Korngrenzen erfolgt
hauptsachlich ber das Modell nach Fischer [30] auf das in dieser Arbeit nicht naher
eingegangen wird. In Abbildung 2-3 (B) ist schematisch die Diffusionslange bzw. -tiefe
entlang einer Korngrenze, einer Versetzung und dem Korn infolge einer Diffusionsquelle (z.B.
O2) dargestellt. Neben der deutlich verstarkten Diffusion an Versetzungen bzw. der

Korngrenzen zeigen auch deren Nahbereiche eine erhohte Diffusionslange [29].

Unedle Legierungselemente wie zum Beispiel Silizium, Aluminium, Mangan, Titan und Chrom
bilden Oxide im Nahbereich der Stahloberfliche bzw. bevorzugt an den
Korngrenzen. [11,17,18,23,31,32]
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Abbildung 2-3: (A) Schematische Darstellung der unterschiedlichen Diffusionskoeffizienten von
Metallen in Abhangigkeit der Temperatur; (B) Diffusionslange bzw. -tiefe eines polykristallinen

Werkstoffs infolge einer Diffusionsquelle [29]

2.3 Ubergang von interner zu externer Oxidation

Ein weiterer wichtiger Grenzfall, welchen Wagner [20] beschreibt, ist der Ubergang von
interner zu externer Oxidation unter Berlcksichtigung des Volumenanteils des gebildeten
Oxids g=f(Vox/Vm). Wobei Vox das Volumen des Oxids und V. das molare Volumen der
Legierung beschreibt. Erreicht dieser Volumenanteil den kritischen Wert g* erfolgt ein
Ubergang von interner zu externer Oxidation [20]. Rapp [33] ermittelte in praktischen
Versuchen mit Silber-Indium-Legierungen fir g* einen Wert von 0,3 [33]. Fur Eisen-Mangan-
Legierungen ergaben Untersuchungen eine Wert von 0,2 [34]. Gleichung 2-15 beschreibt die
minimal notwendige Konzentration des Legierungselements B fur externe Oxidation. Eine
Erhdéhung der Diffusivitat von B bzw. eine Erhdhung dessen Konzentration fordert die externe
Oxidation wahrend eine Verringerung gegenteiliges bewirkt. Eine Steigerung des
Sauerstoffangebots an der Oberflache bzw. der Sauerstoffdiffusion bevorzugt die innere
Oxidation [20].

N© > [H_Q*N(S) DoVm (2-15)[20]
B 2v 0 DpVvox
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2.4 Oxidationsverhalten von Silizium

Im Gegensatz zu Kupfer fihrt der unedle Charakter von Silizium zu einer bevorzugten
Oxidation zu SiO.. Abbildung 2-4 zeigt das Phasendiagramm FeO-SiO,. Reiner Fayalit hat
im thermodynamischen Gleichgewicht einen Schmelzpunkt von 1205 °C und bildet mit Wustit
ein niedrig schmelzendes Eutektikum bei 1177 °C [35]. Viele Publikationen stellten eine
Verringerung der Oxidation bei Legierungen mit steigenden Si-Gehalt und fur
Oxidationstemperaturen geringer als jene des Fayalit Eutektikums fest [7,10,36—40]. Die
Gehalte fur die Ausbildung einer schitzenden SiO, Passivschicht sollten je nach Legierung
bei zumindest 2 — 3 % liegen [39-41]. Geringere Gehalte fihren zur Ausbildung einer Fayalit-
Woastit Schicht [7,12,38,39,42—44].
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Abbildung 2-4: Phasendiagramm FeO-SiOz2 [35]

Abbildung 2-5 (A) zeigt eine SEM-Aufnahme (Scanning Electron Microscopy) der Oberflache
eines Low Carbon Stahls mit 3,25 % Silizium und die Auger-Spektren der zwei
gekennzeichneten Bereiche zur Bestimmung der qualitativen Zusammensetzung der
gebildeten Schichten an der Probenoberflache, wobei deren Analyse Uber die Energie der vom
Material ausgesendeten Sekundarelektronen erfolgt. Die Oxidation der Probe erfolgte bei
1100 °C fur zwei Minuten. Als Oxidationsmedium wurde Luft mit einer Luftfeuchte von 15 %
verwendet. Spektrum 1, welches einen ausgepragten Peak fur Si zeigt, beschreibt jenen
Bereich, in dem sich eine diinne schiitzende Schicht aus SiO, ausbildete. Defekte in der
Passivschicht begunstigen die Bildung von Eisenoxide wodurch sich einzelne, nicht

zusammenhangende Oxidinseln bildeten. Dieser Bereich ist durch Spektrum 2
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gekennzeichnet und zeigt im Gegensatz zu Spektrum 1 starke Fe-Peaks und keinen Si-Peak.
In Abbildung 2-5 (B) ist der Querschliff einer Legierung mit 1,55 % Silizium dargestellt und
beschreibt den Aufbau der gebildeten Zunderschicht bestehend aus einer diinnen aufleren
Schicht Fes30., gefolgt von einer Schicht FeO. Die innerste Schicht im Bereich der
Grenzschicht Zunder/Stahl besteht aus FeO und Fe;SiOs. Abbildung 2-5 (C) zeigt die
Detailaufnahme einer Oxidinsel fur jene Legierung mit 3,25 % Silizium. Die Oxidinsel selbst
besteht aus FeO bzw. FeO-Fe;SiO4. Beide Proben wurden fur 15 Minuten bei 1100 °C oxidiert.
Die Verzunderung ist flir den Stahl mit dem geringeren Siliziumgehalt infolge der fehlenden

Passivschicht deutlich ausgepragter. [39]
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Abbildung 2-5: (A) SEM Aufnahme der Oberflache und Auger-Spektren der gekennzeichneten
Bereiche fiir Fe-3,25 % Si; (B) Querschliff einer Legierung Fe-1,55 % Si; (C) Querschliff einer
Legierung Fe-3,55 % Si im Bereich einer Oxidinsel [39]
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Sowohl die Passiv- als auch Fayalitschicht wirken als Diffusionsbarriere fiir Eisen und
Sauerstoff und verringern die Verzunderung des Stahls (Vgl. Abbildung 2-6). Hierbei ist
jedoch zu berticksichtigen, dass die Diffusionsgeschwindigkeit von der Temperatur abhangig
ist und sich far verschiedene Oxidationstemperaturen unterschiedliche
Mindestkonzentrationen an Silizium ergeben um einen entsprechenden Oxidationsschutz zu
gewahrleisten [36,41]. Im Bereich der Metall-Oxid Grenzschicht verarmt Silizium in der Matrix,

aufgrund dessen bevorzugter Oxidation [36,42].

Das Auftreten der flussigen eutektischen Fayalitphase fuhrt zu einer Umkehr des
Oxidationsverhaltens. Als Folge der flissigen Phase findet eine beschleunigte Diffusion,
sowohl von Eisen als auch von Sauerstoff statt. Dies fuhrt zu einer erhdhten
Verzunderungsrate und zu einer Zunahme der Zunderdicke [7,39,45,46]. Abbildung 2-6 zeigt
den Einfluss des Siliziumgehalts und der Oxidationstemperatur auf die Massenzunahme eines
Low Carbon Stahls mit 0,2 % Mangan. Die isothermen Oxidationsversuche erfolgten an Luft
bei einer Luftfeuchte von 15 % H>O. Die Dauer der Versuche betrug 15 Minuten. Sowonhl
Aufheiz- als auch Abkuhlvorgang wurden in einer Stickstoffatmosphare durchgefuhrt. Eine
Zunahme von Silizium in der Legierung bewirkt fur Oxidationstemperaturen unter 1177 °C eine
Verringerung der Verzunderung und flr Temperaturen dartber eine deutliche Zunahme infolge
der gesteigerten Diffusion. Besonders ausgepragt ist die Verringerung der Massenzunahme
fur den Stahl mit dem héchsten Gehalt an Silizium von 3,25 % infolge der schitzenden SiO-
Passivschicht [39].
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Abbildung 2-6: Verzunderungsverhalten eines Low Carbon Sahls mit unterschiedliche Gehalten an

Silizium in Abhangigkeit der Oxidationstemperatur und -zeit [39]

Oxidationsvorgange bei hoheren Temperaturen als jener des niedrigschmelzenden
Eutektikums flhren des Weiteren zu einem Eindringen der flissigen Phase entlang der
Korngrenzen sowohl im Zunder als auch dem Grundmaterial, was eine starke Anhaftung des
Zunders an der Matrix bewirkt [7,46—48]. In Bezug auf das Walzen fuhrt dieser ,Klebezunder*
zu einer Erschwerung des Entzunderns und zu mdglichen Zundereinwalzungen, welche zu
dem Oberflachenfehler ,Red Scale* fiihren [47,48]. Durch das Vorhandensein von Nickel wird
das Eindringen bzw. die Anhaftung weiter verstarkt da Nickel im Vergleich zu Silizium und
Eisen edel ist, was zu dessen Anreicherung an der Matrixoberflache flhrt, wodurch es zu einer
ungleichmafigeren Ausbildung des Interfaces zwischen Zunder und Grundmaterial kommt.
Eine Oxidation bzw. ein Eindringen der flissigen Phase tritt dadurch bevorzugt an den
Korngrenzen auf [49,50]. Fur einen Low Carbon Stahl mit 1,5 %Silizium und Mangan sind
Nickel Gehalte von 0,02 % ausreichend um ein ungleichmafiges Interface zwischen Stahl und
Zunder auszubilden [49]. Abbildung 2-7 zeigt den Einfluss von Nickel und Silizium auf die
Ausbildung des Interfaces zwischen Stahl und Zunder fur einen Low Carbon Stahl mit 0,06 %
Kohlenstoff und rund 1,6 % Mangan. Fir die Legierungen B und C fihrt eine Erhéhung der
Oxidationstemperatur zu einer ungleichmagigeren Ausbildung der Zunder/Stahl Grenzschicht.
Die Verzunderungsversuche erfolgten in einem Muffelofen bei einer
Verbrennungsgasatmosphare bestehend aus rund 8,8 % CO2, 1,7 % O, 18 % HO und
71,5 % N2 fir eine Gesamtdauer inklusive Aufheizzeit von 145 Minuten. Danach erfolgte eine
hydraulische Hochdruck-Entzunderung und die Proben wurden abschlieend in einer Argon
Atmosphéare rasch abgekuhlt. Ob die dinne vorhandene Zunderschicht auf den Proben auf
eine unzureichende Entzunderung zurtckzufuhren ist oder auf eine neuerliche Verzunderung

wahrend des Abkuhlens, konnte nicht eindeutig bestimmt werden [50].
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Abbildung 2-7:Einfluss von Silizium und Nickel auf die Ausbildung des Interfaces Zunder/Stahl [50]

Abbildung 2-8 (A) zeigt den Zunderaufbau einer Legierung mit 1,0 % Silizium fur eine
Oxidationszeit von 180 Sekunden bei 1203 °C. Im Aullenbereich bildete sich eine dunne
Schicht Fe;O3 und Fe3O4 gefolgt von einer Schicht aus FeO. Der innere Bereich besteht aus
FeO und Fe;SiOs. Als Folge des Uberschreitens der Schmelztemperatur des
Fayaliteutektikums kam es zur Ausbildung einer flissigen Phase, welche sowohl die Matrix
infiltrierte, als auch entlang der FeO Kdérner eindrang. In Abbildung 2-8 (B) ist das in (A)
gekennzeichnete Detail eines intergranularen Defekts dargestellt. [12]
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Substrat

Abbildung 2-8: (A) Zunderausbildung einer Fe-1,88 % Si Legierung oxidiert fir 3 min an Luft bei
1203 °C; (B) Detailaufnahme der Grenzschicht Zunder/Stahl [12]

Liu et. al. [45] untersuchten neben dem Verzunderungsverhalten von ULC Stahlen mit
unterschiedlichen Siliziumgehalten auch den Schmelzpunkt der auftretenden Fayalitphase
einer Legierung mit 2,2 % Si. Eine Analyse des silizumreichen Zunders mittels DSC
(Differential Scanning Calorimetry) Methode ergab einen Schmelzpunkt von 1150 °C [45].
In-situ Untersuchungen des Schmelzpunktes der flissigen Fayalitphase mittels LSCM zeigten
fir einen Low Carbon Stahl mit rund 0,07 % C, 1,3 % Si, 1,25 % Mn, 0,035 % Al und 0,020
bzw. 0,115 % P eine deutliche Schmelzpunkterniedrigung in Abhangigkeit des
Phosphorgehaltes. Der Schmelzpunkt des flissigen Eutektikums betragt fur den Stahl mit
0,02 % Phosphor 1170,6 °C. An der Substratgrenzflache gebildetes Fes3(POs4). im hoch-
phosphorhaltigen Stahl fihrte zu einer Reduzierung des Schmelzpunktes des Eutektikums auf
954,2 °C. Der theoretische Schmelzpunkt des niedrig schmelzenden Eutektikums im ternéren
System FeO-SiO2-P20s liegt bei rund 890 °C [51].

Die Massezunahme eines Silizium legierten Stahls steigt zu Beginn der Verzunderung linear
an und geht schlieBlich zu einem parabolischen Zunderwachstum tber [7,39,45]. Kusabiraki
et. al. [10] beschreibt hingegen ein rein parabolisches Verhalten der Verzunderung [10]. Der
gebildete Zunder besitzt grundsatzlich einen dreigeteilten Aufbau fir einen Silizium legierten
Stahl, bestehend aus einer aufleren Schicht Wistit und/oder Wistit und Magnetit, einer
inneren Wustit-Fayalit Schicht und einer diinnen Lage interner Oxide im Nahbereich der
Oberflache des Substrates [42—44]. Andere Veroffentlichungen geben zusatzliche dinne
Schichten FezO4 bzw. Fe2O3 auf der Oberflache der FeO Schicht an [7,12,38,52,53]. Nach
Yang et. al. [38] sind zumindest 0,51 % Silizium fur einen klassischen dreiteiligen Aufbau im
Stahl erforderlich [38]. Die im Zunder gebildete Menge an Fayalit nimmt mit steigenden
Siliziumgehalt zu [7,53]. Hierbei ist jedoch zu berlicksichtigen, dass die Ergebnisse der

Veroéffentlichungen in diesem Absatz unterschiedliche Legierungen mit verschiedenen
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Prozessparametern untersuchten wodurch die Ergebnisse keine universelle Giiltigkeit

besitzen.

Kizu et. al. [54] untersuchte das Oxidationsverhalten eines Titan stabilisierten IF-Stahls flr
Temperaturen von 1423 bis 1563 K, Oxidationszeiten von 1800 - 5400 s und
Sauerstoffkonzentrationen im Bereich von 1 bis 10 % O.. Tabelle 2-1 zeigt die chemische
Zusammensetzung der getesteten Legierung wobei anzumerken ist, dass in der

Veroffentlichung keine Angabe Uber die exakten Gehalte an Kohlenstoff, Stickstoff und Titan

erfolgte.
Tabelle 2-1: Zusammensetzung des untersuchten IF-Stahls [54]
C,N, Ti Si Mn P S Al Ni Cr Fe
Stahl [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%]
IF-Stahl k. A. 0,01 0,2 0,015 <0,01 0,03 0,02 0,04 bal.

Ein theoretischer Ansatz in Kombination mit den praktischen Ergebnissen fihrte zu
empirischen Gleichungen die den Materialverlust infolge der Verzunderung, die Tiefe der
intergranularen und internen Oxidation flr den untersuchten Stahl und den festgelegten
Bedingungen beschreiben. Abbildung 2-9 (A) zeigt den Vorgang der Bildung von
intergranularer Oxidation schematisch. Die gebildete fliissige Phase dringt an den
Korngrenzen in das Substrat ein und verursacht zum einen wachsende Mikrorisse und zum
anderen beschleunigt es den Sauerstofftransport zur Reaktionsfront. Gleichzeitig erfolgt eine
Verzunderung der Oberflache des Substrates, wodurch die Tiefe der intergranularen Oxidation
wieder leicht abnimmt. Dabei bezeichnet ,,|IGOT" die durchschnittliche Tiefe der intergranularen
Oxidation und ,X* die Tiefe der internen Oxidation welche sich entgegen des Ansatzes von
Wagner [20] nicht auf die Substratoberflache bezieht sondern auf Kerbtiefe der
intergranularen Oxidation. In Abbildung 2-9 (B) ist beispielhaft eine SEM-Aufnahme eines
untersuchten intergranularen Defekts dargestellt. Die Buchstaben kennzeichnen die Position
der Spektrumsanalysen. Fir die helle Phase von Spektrumsposition ,a“ wurden hauptsachlich
Fe und O Peaks festgestellt wahrend bei Position ,,b“ neben den Fe und O Peak zusatzlich ein
Silizium Peak auftritt. Selbst geringe Gehalte an Silizium in Stdhlen kdnnen unter den
geeigneten Bedingungen zu einer flissigen eutektischen Phase fuhren, die die Grundmatrix
infiltriert. Die nichtmetallischen Einschlisse um den intergranularen Defekt bestehen

hauptsachlich aus Manganoxiden. [54]
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Abbildung 2-9: (A) Schematischer Vorgang bei der Bildung intergranularer Oxidation; (B) SEM

Aufnahme eines intergranularen Defekts [54]

Die Herleitung des Materialverlustes infolge Oxidation erfolgte nach dem Ansatz von
Sugiyama [55] in Kombination mit den praktischen Ergebnissen hinsichtlich der
Oxidationsverluste der einzelnen Versuche. Gleichung 2-16 reprasentiert die empirische
Endgleichung fur den Oxidationsverlust des Substrates in Abhangigkeit von Temperatur, Zeit
und Sauerstoffpartialdruck. [54]

A Oxidationsverslust des Substrates [um]
IGOTmax, IGOT...... Intergranulare Oxidationstiefe [um]
X, Interne Oxidationstiefe [um]
T Temperatur [Kelvin]
PO2: et Sauerstoffgehalt [/]
t, tabzw. tg......o.cee. Dauer der Oxidation von bis [s]
Z, = 3,48 % 105 * exp(—1,63 * 10% * T~1) pZG w62 -2 (2-16)*

Uber die Daten der Versuche und in Kombination mit der Formel des theoretischen
Substratverlusts ist ein allgemeiner Zusammenhang fir IGOTmax bestimmbar, der in

Gleichung 2-17 angegeben ist. [54]

. 47\
IG OTpgy = 150 — 3,48+ 105 » exp(—1,63 » 10* « T~ x p, /6 » (¢2 — (¢t —500) > (2-17)

Nach dem Ansatz, dass es sich bei der Tiefe der intergranularen Oxidation um einen von der
Zeit abhangigen Wert handelt, erfolgte die Bestimmung der mittleren intergranularen
Oxidationstiefe ausgehend davon, dass in der Zeit von tsg zu t, IGOTnax vollstandig
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verschwindet, wodurch flr diesen Zeitraum IGOTnax mit dem Oxidationsverlust des Substrates
Za gleichsetzbar ist (Gleichung 2-16). Grundlage fir diese Theorie ist die Annahme, dass sich
die intergranularen Defekte bilden und bis zu deren maximalen Tiefe wachsen, um
anschliefend infolge der Verzunderung wieder kleiner zu werden, bis sie vollstandig
verschwinden und sich erneut ausbilden, wodurch sich fur die Dauer der Oxidationsversuche
ein stetiger Kreislauf einstellt. Die Funktion der Verzunderung, Gleichung 2-16, beschreibt bei
fixer Temperatur und Sauerstoffkonzentration eine Wurzelfunktion in Abhangigkeit der Zeit.
Der Mittelwert einer stetigen Funktion ist Gber Gleichung 2-18 allgemein beschreibbar woraus
sich durch Einsetzen und Vereinfachen Gleichung 2-19 ergibt. In Abbildung 2-10 ist ein
Vergleich der berechneten und gemessenen Werte fir IGOTmaxund IGOT dargestellt. [54]

_1 t -18)i54l
1G0T =1/ _ 3% Za04 (2-18)
1 1 - [54]
IGOT = 1G0Ty * (M t"2 +2/3t,/2) /28, (2-19)
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Abbildung 2-10: Vergleich der berechneten und gemessenen und Werte von
IGOTmax und IGOT [54]

Die theoretische Herleitung der inneren Oxidation erfolgte unter den Voraussetzungen, welche
zur Gleichung 2-14 fiihrten. Durch die Kombination aus praktischen Ergebnissen und
Annahmen erfolgte die Bestimmung einer Gleichung zur Ermittlung der Konzentration des
gelésten Sauerstoff N(gs) an der Substratoberflache, welche fir eine 3 prozentige
Sauerstoffkonzentration angegeben ist (Gleichung 2-20). Uber eine Kombination der
Gleichungen 2-14 und 2-20 ist es moglich X fir diese Versuchsserie zu berechnen. [54]

(0) i -
NS =B« exp(29,9) * exp (—67500 + T~1) =0
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Abbildung 2-11 zeigt links die Verlaufe der internen und intergranularen Oxidation und deren
addierte Summenkurve in Abhangigkeit der Temperatur flr eine Sauerstoffkonzentration
von 3 % und einer Oxidationsdauer von 5400 s. Das rechte Diagramm zeigt den Vergleich der
berechneten und gemessenen Werte der internen Oxidation. Die Tiefe der intergranularen
Oxidation ist bei einer Temperatur von 1423 K gering und erreicht im Bereich von 1473 K ein
Maximum in der Tiefe. Bei weiterer Temperaturzunahme nimmt diese wieder leicht ab. Im
Gegensatz dazu flhrt eine Erhéhung der Oxidationstemperatur zu einer grofieren Tiefe der

inneren Oxidation. [54]
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Abbildung 2-11: Vergleich der berechneten und gemessenen und Werte von X [54]

In Abbildung 2-12 sind die Tiefe der intergranularen und internen Oxidation fur zwei
unterschiedliche Temperaturen und Sauerstoffkonzentrationen in Abhangigkeit von der Zeit
dargestellt. Eine Verringerung des Partialdrucks von Sauerstoff fliihrte unabhangig von der
Temperatur zu einer Erhdhung der intergranularen Oxidation. Eine Steigerung der
Oxidationszeit fuhrt zu einem geringen Anstieg in der Tiefe. Der Bereich der internen Oxidation
zeigt einen groRRen Einfluss der Oxidationszeit und Temperatur. Der Einfluss der

Oxidationsatmosphare fallt geringer aus. [54]
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Abbildung 2-12: Abhangigkeit der internen und intergranularen Oxidation von Zeit, Temperatur und

Sauerstoffkonzentration [54]

Abschlie3end soll noch einmal darauf hingewiesen werden, dass es sich bei dem Modell von
Kizu et. al. [54] um ein empirisches und kein physikalisches Modell von allgemeiner Giltigkeit
handelt. Durch die Einbindung der Versuchsergebnisse besitzen die Gleichungen nur fir die
untersuchte Legierung und im angegebenen Bereich der Versuchsparameter Giltigkeit. Eine
Voraussage der intergranularen Oxidation flir andere Legierungen bzw. Versuchsparameter

ist nicht nachgewiesen.

Gleichung 2-21 beschreibt eine Mdglichkeit der Bestimmung des Sauerstoffpartialdrucks an

der Grenzschicht Zunder/Stahl in Abhangigkeit der Temperatur nach einer von

Swisher et. al. [56] beschriebenen Beziehung. Eine Ermittlung von Nés) erfolgte mittels
Gleichung 2-14 Uber die gemessene Tiefe der internen Oxidation aus den praktischen
Versuchen. Fir eine Oxidationstemperatur von 900 °C stimmen die errechneten Werte flr po2
im Wesentlichen mit jenen des Gleichgewichts Fe/FeO Uberein. [57]
logyo Nés) =1+ ? + §10810(P02) (2-21)F

Taniguchi et.al. [12] befasste sich mit der Charakterisierung des Stahl-Zunder Interfaces fur
Silizium legierte Low Carbon Stahle bei 1143 °C und 1203 °C. Die Oxidation der Proben
erfolgte in Luft fir 180 bis 1800 s. Die Gehalte der wichtigsten Elemente der getesteten

Legierungen ist in Tabelle 2-1l angegeben.
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Tabelle 2-ll: Zusammensetzung der untersuchten Legierungen [12]

Stahl C[%] Si[%] Mn[%] P[%] SI[%] AI[%] N[ppm] Cr[%] Fe [%]
0,01Si 0,046 0,01 0,99 0004 <0001 0,042 21 0,03 bal.
0,5Si 0,046 0,048 0,99 0,004 <0,001 0,041 19 0,03 bal.
1,0Si 0,048 0,98 0,99 0,003 <0,001 0,047 22 0,04 bal.
1,5Si 0,049 1,49 0,09 0003 <0,001 0,041 26 0,03 bal.

Eine Erhéhung des Gehalts an Silizium flhrte unabhangig von der Oxidationszeit zu einer
Verringerung der Verzunderung bei 1143 °C. Besonders stark fallt diese flr die 1800 s
oxidierte Probe aus. Fur eine Oxidation bei 1203 °C ist dieses Verhalten nicht gegeben. Bei
der kurzen Oxidationszeit von 180 s ergibt sich eine nahezu konstante Zunderdicke
unabhangig vom Siliziumgehalt der Legierung. Fur die bei 1203 °C fir 1800 s oxidierten
Proben kommt es nach einem Abfall der Zunderdicke bei 0,5 % zu einem deutlichen Anstieg
fur 1 bzw. 1,5 % Silizium. Abbildung 2-13 zeigt die Gegenlberstellung der gemessenen
Zunderdicken fir die beiden Oxidationstemperaturen. Der Aufbau der Zunderschicht ist fur alle
untersuchten Legierungen ahnlich, abgesehen von der nahezu Silizium-freien Legierung, und
besteht aus der porésen eutektischen Zwischenschicht (FeO und Fe.SiO4) an der
Substratgrenzflache, gefolgt von einer Schicht FeO und einer diinnen oberflachigen Schicht
Fe-O3 und FesO4. Die Dicke der eutektischen Zwischenschicht steigt tendenziell mit
zunehmender Oxidationszeit, -temperatur und dem Siliziumgehalt an. Sie hat einen
wesentlichen Einfluss auf das Verzunderungsverhalten des Stahls wie in Abbildung 2-13
ersichtlich. [12]

[ —0—1800s —0—600s —0—300s | —0—1800s —0—600s 180 s |
1000 1000 A
1143 °C 1203 °C /(5/7
<
— 800 —3800
E ?\ £ \ / ILL
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2600 2600
2 2 <
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. o ‘ ‘
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N 200 - N 200 —
0 t t ; 0
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Abbildung 2-13: Gegeniberstellung der Zunderdicke flr unterschiedliche Si-Gehalte und

Oxidationstemperaturen [12]
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In Abbildung 2-14 ist die Abhangigkeit der Infiltrationstiefe der fliissigen eutektischen Phase
vom Gehalt an Silizium dargestellt. Hierbei bewirkt die Zunahme der Oxidationszeit und des
Gehaltes an Silizium eine gréRere Eindringtiefe im Zunder. Fir die Infiltration der Matrix durch
die Flussigphase ergibt sich fur alle untersuchten Oxidationszeiten ein Maximum bei 1 %
Silizium. Die Maximalwerte liegen bei rund 21 um fiir eine Oxidationsdauer von 180 Sekunden
bzw. 29,5 ym und 45 uym fir eine Oxidationsdauer von 600 und 1800 Sekunden. Das
Eindringen der flissigen Phase bewirkt neben der Ausbildung von intergranularer Oxidation
auch eine ungleichmaligeres Interface an der Grenzflache Matrix/Zunder. Abbildung 2-8
zeigt einen untersuchten intergranularen Defekt fur eine Oxidationszeit von 180 Sekunden und

einer Oxidationstemperatur von 1203 °C.[12]
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Abbildung 2-14: Infiltrationstiefe der Fllissigphase in den Zunder und das Substrat in Abhangigkeit
des Siliziumgehalts [12]

2.5 Auswirkungen von intergranularen Defekten auf die

Oberflachenrissbildung beim StranggieBen

Beim StranggieRen beginnt die Erstarrung des Strangs durch den Kontakt des flussigen
Stahls mit der wassergeklhlten Kupferkokille. Danach schreitet die Erstarrung des Stahls von
aullen nach innen fort. Aufgrund des Giel3pulvers und der Kokillenkonizitat sind
Oxidationsvorgange der Strangschale in der Kokille unwahrscheinlich. Jedoch kdnnten
Phanomene wie eine Gasspaltbildung bereits in der Kokille zu einer Oxidation der
Strangoberflache flhren. Die sehr hohen Temperaturen beschleunigen die Vorgange.

Spatestens wenn der Strang die Kokille verlasst kommt es zu Oxidationsvorgdngen an der
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Strangoberflache welche unvermeidbar sind. Diese Hochtemperaturoxidationsvorgange
kénnen bereits essentielle Vorschadigungen erzeugen, die im spateren Richtprozess
gegebenenfalls enorme Auswirkungen auf die Rissbildung zeigen. Die Kiihlung des Strangs
in Sekundarkihlzone erfolgt durch Wasser und Luft, wodurch eine wasserdampfhaltige
Atmosphare entsteht [58,59]. Unter anderem zeigten Versuche von Huitron et. al. [60], dass
die Oxidationsbedingungen in einer wasserdampfhaltigen Atmosphare, wie sie beim
StranggieRen auftritt, deutlich aggressiver sind und verglichen mit einer trockenen

Luftatmosphéare zu einer verstarkten Oxidation fihren [60].

Die als Folge der Flissigphaseninfiltration entstandenen intergranularen Defekte bilden unter
Einfluss geringer Zugspannungen Rissnetzwerke aus, welche sich Uber das betroffene
Kornnetzwerk erstrecken [3]. Diese unorientierten Rissnetzwerke werden auch als ,Crazing*
bezeichnet und sind zumeist auf Mikrorisse entlang der Korngrenzen infolge einer
Flussigphaseninfiltration bzw. infolge von Ausscheidungen und Spannungen zurtckzufuhren.
Lokalisierte Rissnetzwerke kdnnen beim Stranggie3en im Bereich von Oszillationsmarken
beziehungsweise in Bereichen mit abnormal groRen Austenitkdrner (,blown grains)
auftreten [2,16,61]. Bereits 1967 konnte Schmidt et. al. [62] fUr ein kontinuierlich gegossenes
Halbzeugs nachweisen, welchen essentiellen Einfluss die thermische Vorgeschichte auf die
selektive Korngrenzenoxidation und in weiter Folge auf die Ausbildung von Netzwerkrissen
ausubt. Eine Bestatigung des schadlichen Einflusses einer unglnstigen Temperaturfuhrung

lieferte unter anderem die Veroffentlichung von Krobath et. al. [4].

Abbildung 2-15: Unorientiertes Rissnetzwerk ,Crazing® eines 0,17 % C Stahls [4]
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2.6 Zusammenfassung

Mit dem mathematischen Modell nach Wagner [20] ist es mit Annahmen und
Vereinfachungen moglich die Tiefe der internen Oxidation zu beschreiben. Im Bereich der
Korngrenzen kommt es zu Abweichungen vom theoretischen Modell aufgrund beschleunigter
Transportvorgdnge  von  Sauerstoff und den Legierungselementen [6,25-28].
Legierungselemente mit einer hohen Affinitdt zum Sauerstoff wie Silizium bzw. Aluminium
oxidieren bevorzugt und bilden Oxide im Bereich der Substratoberflache bzw. entlang von
Korngrenzen [18,23,32].

Die Erh6hung des Gehalts an Silizium in der Legierung flihrt bei Oxidationstemperaturen unter
jener des Eutektikums zu einer Erhdhung der Verzunderungsbestandigkeit [7,10,36—40]. Ist
die Oxidationstemperatur héher kommt es zum Auftreten ein flissigen eutektischen Fayalit-
Wiistit Phase, die die Oxidation beschleunigt [7,45,46]. Zusatzlich erfolgt ein Eindringen der
flissigen Phase in die Grundmatrix was zur Ausbildung von intergranularen Defekten fuhrt,
welche die Zunderhaftung erhéhen [7,46—48]. Beglnstigt wird die Tiefe dieser Mikrorisse
durch hoéhere Oxidationszeiten bzw. durch geringere Sauerstoffpartialdriicke [12,54]. Eine
Spannungskonzentration in Mikrorissen bewirkt im Falle einer Zugbelastung eine erleichterte

Defektbildung. Die Risse treten dann netzwerkartig auf [4].
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3 Praktische Durchfuhrung

In den folgenden Punkten sind die fir diese Masterarbeit notwendigen praktischen
Tatigkeiten, wie die Durchfihrung der Biegeversuche, STA-Versuche und der Vorbereitung
der Proben fir eine metallographische Untersuchung hinsichtlich der Identifikation und
Auswertung von Rissen beschrieben. Samtliche Arbeitsschritte wurden im Schmelzlabor, der

Metallographie und dem Labor der thermischen Analyse des LfESMs durchgefihrt.

3.1 IMC-Biegeversuch

Beim IMC-Biegeversuch handelt es sich um einen In-Situ Biegeversuch, welcher das
Verhalten der Strangoberflache beim StranggieRen unter unterschiedlichen Bedingungen
nachstellen soll. Infolge der zugrundeliegenden Versuchsausfiuihrung kénnen realistische und
praxisnahe Informationen Uber das Rissverhalten von Stahlen gesammelt werden. Abbildung
3-1 zeigt den schematischen Ablauf des Versuches. Der Versuch selbst kann in drei

wesentliche Hauptunkte eingeteilt werden: [63]

e Schmelzen, Giel3en und Ausformen
e kontrollierte Abkuhlung der Biegeprobe

e Biegevorgang
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Abbildung 3-1: Schematische Darstellung des IMC-B Versuchs [63]

Samtliche der in dieser Arbeit untersuchten Proben werden im Schmelzlabor des LfESMs
erschmolzen. Als Ausgangstoff dient Reineisen dessen Einschmelzung im Induktionsofen
unter Zugabe der jeweiligen Legierungselemente stattfindet. Die Starttemperatur der Probe in
der Kokille liegt bei rund 1550 °C. Nach dem Ausformvorgang kann ein kontrollierter
AbklUhlvorgang der Biegeprobe mittels Warmebehandlungsdfen sichergestellt werden. Vom
zeitlichen Ablauf ist er einer Stranggiel3anlage mit einer Brammendicke von 225 mm und einer

GieRgeschwindigkeit von 1,2 m/min nachempfunden [64].

In Abbildung 3-2 sind die relevanten Abklihlungsvorgange der einzelnen Proben vom Start in
der Kokille bis zum Biegen schematisch dargestellt. Der Zeitpunkt t=0 s reprasentiert den
Beginn des Abkuhlvorganges. Der wesentliche Unterschied zwischen den zugrundeliegenden
Kuhlstrategien liegt in der Ausformtemperatur bzw. Ausformzeit aus der Kokille. Die
durchschnittlichen Ausformungstemperaturen der Proben fir eine Ausformzeit von t=45 s sind
im Bereich von 1175 °C fur den ersten Kihlzyklus und liegen bei 1280 °C fur den zweiten,
wobei die Proben nach Kuihlistrategie 2 nach t=30 s aus der Kokille ausgeformt werden.
Danach erfolgt eine Abkihlung an Luft zu den Homogenisierungstemperaturen. Einzige
Ausnahme bildet die Probe von Kuhlstrategie 1 mit einer Biegetemperatur von T,=1100 °C,
welche nach dem Ausformen auf Biegetemperatur abkuhlt und dann direkt in den Ofen mit der
Biegeapparatur eingelegt wird. Wahrend der klassische Zyklus einen Homogenisierungsschritt
bei 1050 °C aufweist, liegt dieser fir die zweite Kihlstrategie bei 1200 °C und fungiert als
gezielter Oxidationsschritt. Beide thermische Behandlungsschritte enden bei t=160 s. Danach
erfolgt ein kontrollierter Kihlvorgang zur jeweiligen Biegetemperatur, welche flr beide
Klhlzyklen rund 580 s nach dem Abguss erreicht ist. In Summe werden flir den
Temperaturbereich der Biegung von T,=700 bis 1100 °C neun Proben jeweils in 50 °C

Schritten untersucht. Ein isothermes Halten von 120 s vor dem Biegeversuch soll einen
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homogenen Zustand beim Biegen sicherstellen. 60 s vor dem Biegeversuch startet die Anlage
mit einer Berlhrungsbedingung, bei der der Stempel eine definierte Vorspannkraft von 0,5 kN
auf die Probe auslibt. Die Gesamtdauer ist fir beide Zyklen ident und endet mit dem Start des
3-Punkt Biegeversuchs bei 700 s. Der Biegevorgang selbst ist nach weiteren 125 s
abgeschlossen. Die dabei theoretisch in das Material eingebrachte maximale Dehnung liegt in
der Biegeachse fur einen Stempelweg von 5 mm bei rund 6,3 %. Den Abschluss bildet eine
schonende Abklhlung der Biegeproben in einem weiteren Ofen, um sicher zu gehen, dass die
im Biegeversuch gebildeten Risse nicht durch abkihlungsbedingte Thermospannungen

beeinflusst werden.

Abbildung 3-3 zeigt die mittels Abaqus [65] simulierte Dehnungsverteilung in x-Richtung fir
eine Biegetemperatur von 900 °C und einem Stempelweg von 5 mm. Die Bereiche aul3erhalb
der Auflager sind komplett dehnungsfrei. Die in die Probe eingebrachte Dehnung ist abhangig
vom Abstand zur Biegeachse wo die grofdte Verformung in das Material eingebracht wird und
nimmt mit zunehmenden Abstand ab (Vgl. Abbildung 4-24).
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Abbildung 3-2: Kihlistrategien des IMC-Biegeversuchs

Masterarbeit Georg Gaiser Seite 28



PRAKTISCHE DURCHFUHRUNG

LE, LE11
(Avg: T5%)
+6.500-02
+5.12e-02
3.75e-02
+2.37e-02
+1,00e-02
-3.75e-03
-1.75e-02
-3.13e-02

-4 50e-02
5.87e-02

ga
434

Abbildung 3-3: Simulierter Dehnungsverlauf fir Tv=900 °C [66]

3.2 Probenfertigung und Vorbereitung

Abbildung 3-4 zeigt eine Biegeprobe im abgekihlten Gusszustand mit Zunderanhaftung,
feine Risse im Zunder als Folge der Biegebelastung und den Abdruckpositionen der Auflager.
Fur die einfachere Handhabung kommt es zu einer Entfernung des Angusses und des unteren
Bereichs der Probe, wobei letzterer fur die Ermittlung der chemischen Analyse herangezogen

wird. Die Analyse selbst erfolgt mit dem Funkenspektrometer.
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Abbildung 3-4: Biegeprobe im Gusszustand

Fir eine Auswertung der Probenoberflache hinsichtlich der entstanden Schadigung ist eine
Entfernung des Zunders notwendig, welche oberflachenschonend mittels einer siedenden
Lésung aus verdlinnter Zitronensaure durchgeflihrt wird. Die anschlieRende Reinigung mittels
Ultraschallreiniger entfernt die letzten Reste an Verunreinigungen. Um eine gleichbleibende
Auswertung samtlicher Proben sicherzustellen, wird die Oberflaiche mit einem
Auswertungsraster, welches in Abbildung 3-5 ersichtlich ist, eingeteilt. Dabei ist die Position
des Rasters so zu wahlen, dass dessen Symmetrielinie mit jener des Biegestempels
Ubereinstimmt. Die GroRRe der gesamten Probe betragt 180 x 58 x 24 mm?3, wobei der Raster-
Bereich um die Biegeachse eine GroRe von 80 x 58 mm? aufweist.

Masterarbeit Georg Gaiser Seite 29



PRAKTISCHE DURCHFUHRUNG

v Biegestempel

- 90.00 mm -

Probendicke

Probenoberflache

2-Punkt Auflager

- 180.00 mm -

Probenoberflache

Abbildung 3-5: Darstellung des 3-Punkt Biegeversuchs und die Position des Rasters fur die

anschlieBende Auswertung

Die anschlielende Betrachtung der Oberflache erfolgt mittels Stereomikroskop und die
gefundenen Risse werden hinsichtlich ihrer Position und Anzahl vermerkt. Die maximale
Anzahl an Rissen auf der gesamten Probe ist mit 800 festgelegt da eine signifikante
Unterscheidung einzelner Risse flr eine héhere Anzahl kaum mehr mdglich ist [4]. Die
Randbereiche aulerhalb des Rasters werden ebenfalls grob untersucht, um auszuschlief3en,

dass Einflisse dokumentiert werden, die nicht auf den Biegeversuch zurlickzuflhren sind.

Der fir die Herstellung von Schliffen vorausgehende Zuschnitt erfolgt in Abhangigkeit der zu
untersuchenden Probe entweder mittels Bandsage oder Trennschleifmaschine. Nach einer
Einbettung, einem Schleifvorgang in vier Schritten (Kérnungen 180, 320, 800 und 1200) erfolgt
abschlieRend eine Polierbehandlung mit 9 und 3 um. Als etwaiges Atzmittel fungiert Nital bzw.
Pikrin. Eine Auswertung der Biege- bzw. Schliffproben erfolgt mittels des Licht-, Digital- bzw.

Rasterelektronenmikroskops.
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3.2.1 Direkte Rissvermessung

Die Untersuchung der auftretenden Risstiefen findet mit dem optischen Mikroskop Keyence
VHX 7000 statt. Der groRe Vorteil bei diesem Analyseverfahren liegt in der schnellen und vor

allem zerstoérungsfreien Ermittlung von Risstiefen.

Wahrend bei der Auswertung eines metallographischen Querschliffes lediglich eine Aussage
uber die Tiefe an einem spezifischen Punkt getroffen werden kann, ist es mit dem VHX mdglich
das gesamte Profil des Risses darzustellen bzw. zu vermessen. Abbildung 3-6 zeigt
beispielhaft einen vermessenen Riss. In der 3D Aufnahme der farblichen Einteilung der
Oberflachentopographie wird auch die Position der Vermessungslinie vermerkt. Zur
Auswertung der maximalen Risstiefe findet eine Vermessung von zehn signifikanten Rissen
statt, wobei stets an der Stelle mit der maximalen Tiefe, senkrecht auf die Rissflanken,
gemessen wird. Fur die Erhebung der relativen maximalen Risstiefe wurde die mittlere Tiefe

der tiefsten drei Risse herangezogen und in Relation zur mittleren Probendicke gesetzt.
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Abbildung 3-6: Beispielhafte Darstellung der Rissvermessung

3.2.2 In-situ Zunderproben aus dem IMC-Biegeversuch

Das Ziel hierbei ist die Untersuchung von Vorschadigungen infolge der thermischen
Vergangenheit der Biegeprobe, um Ruckschlisse auf den Zustand der Probenoberflache
wahrend der Biegung schlielen zu kdénnen. Um eine bestmdgliche Erhaltung des
Gusszustandes, hinsichtlich des gebildeten Zunders zu gewahrleisten, sind die Enden der zu
untersuchenden Biegeproben direkt, ohne jegliche Bearbeitung, kalt eingebettet worden.
Durch dieses Schema kann gewahrleistet werden, dass es in den nachfolgenden Zuschnitt-
Operationen zu keiner Beeinflussung der Verbindung von Zunder und Metall kommt. Die
Kalteinbettung selbst erfolgt im Randbereich der Probe bis ungefahr zur Hohe der

Auflagerposition auf der gegenuberliegenden Seite des Angusses (Vgl. Abbildung 3-4).
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Hierbei handelt es sich um eine dehnungsfreie Zone wodurch eine Beeinflussung durch den
Biegeversuch ausgeschlossen werden kann. Eine weitere zweite Einbettung der Zuschnitte
stellte eine leichtere Handhabung in der Metallographie beim Schleifen und Polieren sicher.

Die Auswertung der fertigen Proben erfolgt mittels Lichtmikroskops.

3.2.3 Zunderproben fir die Thermogravimetrie

Das Material fur diese Untersuchung werden aus den bereits fur die In-situ Zunderversuchen
verwendeten Proben herausgeschnitten, aber im Gegensatz dazu aus dem oberen
Angussbereich (Vgl. Abbildung 3-4). Der wesentliche Punkt fur die Vergleichbarkeit der
beiden Experimente stellt die idente chemische Zusammensetzung dar. Um zu vermeiden,
dass die Ergebnisse durch Seigerungsphanomene von der Erstarrung verfalscht werden, sind
keine Proben aus dem direkten Rand- bzw. Zentrumsbereich verwendet worden. Die fur die
Untersuchung gewahlte Probengeometrie (13 mm x 122 mm x 2 mm) ist in
Abbildung 3-7 dargestellt. In der Probe selbst befindet sich eine Bohrung, um eine
freihangende Versuchsanordnung zu gewahrleisten (Vgl. Abbildung 3-8). Nach Abschluss
der Oxidationsversuche werden die Proben kalt eingebettet, um eine bestmdgliche
Konservierung des Probenzustandes zu gewahrleisten. Der Zuschnitt erfolgt, in Abhangigkeit
des vorher durchgefihrten Versuches, entweder vertikal entlang der Symmetrielinie oder
horizontal auf mittlerer Probenhéhe. Wie fir die In-situ Zunderproben kam es anschliefsend zu
einer zweiten Einbettung zur leichteren Handhabung und einer Auswertung am

Lichtmikroskop.

12,2 mm

Abbildung 3-7: Probengeometrie fur die STA Versuche

3.3 Thermogravimetrie und Methodenentwicklung

Hauptziel der thermogravimetrischen Untersuchungen ist es den Abkuhlzyklus des IMC-B

Biegeversuches in allen seinen Variationen méglichst realitdtsnah abzubilden, um den Einfluss
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der thermischen Vorgeschichte auf die Oberflachenrissbildung zu untersuchen bzw. deren
Einfluss vorauszusagen (Vgl. Abbildung 3-2). Die Versuche selbst werden auf der Anlage
Netzsch STA 449 F3 Jupiter durchgefihrt. Abbildung 3-8 (A) zeigt auf der linken Seite die
gesamte Apparatur mit der STA in der Mitte, rechts das Sauerstoffmessgerat Zirox SGM5T
und links den Getterofen von Nabertherm. Im hinteren Bereich des Bildes ist zwischen dem
Getterofen und der Hauptanlage der Gasmischer ersichtlich, welcher die entsprechenden
Volumenstrome in der Anlage einstellt. Ein vor dem Gasmischer geschaltener Feindruckregler
gewahrleistet einen konstanten Druck von 400 mbar. In Abbildung 3-8 (B) ist der gesamte
Probenhalter inklusive einer verzunderten Probe dargestellt. Der DTA-TG Probentrager ist als
Sonderfertigung ausgefiihrt, um eine freihdngende Probenhalterung zu gewahrleisten. Bei den
verwendeten Thermoelementen handelt es sich um Typ-S Thermoelemente. Die Anstromung
der freihdngenden Probe erfolgt von unten. Um eine turbulente Gasstréomung im Bereich der
Probe zu gewahrleisten, besitzt der Probehalter viele hintereinander angeordnete Plattchen,
welche eine Verwirbelung des Gases bewirken. Die Temperaturmessung findet im
Probenhalter statt. Beim Ofengefal® handelt es sich um SiC-Ofen mit naturlicher Kihlung,

welcher theoretisch bis 1600 °C einsetzbar ist.

Die Datenauswertung und der Datenexport erfolgt mit der von der Firma Netzsch
bereitgestellten Software Proteus Analysis 8. Die Anlage selbst besitzt drei Gaseingange,
wobei der erste Kanal ,Protective“ mit Argon 5.0 betrieben wird und wesentlich fur das
zweimalige Fluten und Evakuieren der Anlage vor dem Beginn jedes Versuchs ist. Die beiden
anderen Eingange, ,Purge 1“ und ,Purge 2 dienen der Zufiihrung des Schutzgases (Argon
5.0) bzw. des Oxidationsgases. Abbildung 3-9 zeigt ein Schnittbild der Anlage inklusive den

relevanten Komponenten.

Der Versuch startet nach dem zweimaligen Evakuieren und Fullen unter der Voraussetzung,
dass die festgelegten Schwellwerte erreicht sind. Am Anfang durchlauft das System eine
Vorspulphase mit einer Gesamtdauer von 25 Minuten, wobei davon zehn Minuten mit dem
Kanal Protective durchgeflihrt wird. Danach erfolgt ein Wechsel des Gaskanals auf Purge 2.
Die Einbringung des Argons von Purge 2 fir die Vorspul- und Aufheizphase erfolgt entweder
direkt oder Uber den auf 750 °C aufgeheizten Getterofen. Das aufgeheizte Getterrohr ist mit
kleinen Zirkonteilen gefiillt, welche durch Oxidation den Restsauerstoff des Argons auf <101
ppm verringern. Nach abgeschlossener Vorspilung startet das Aufheizprogramm, welches in
Kapitel 3.3.2 und 3.3.3 detailliert beschrieben ist. Uber Purge 1 stromt wéhrend des
Oxidationsvorgangs synthetische Luft (80 %N2 und 20 %0O-) in die Anlage. In Abbildung 3-8

(C) ist ein kompletter STA Zyklus aller gemessenen Parameter dargestellt. Am Ausgang der
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Anlage zieht das Sauerstoffmessgerat mittels einer Pumpe einen konstanten Volumenstrom

von 50 ml/min aus dem Abgas fiir die Messung ab.

Vor dem eigentlichen Oxidationsversuch wird mit demselben Zeit-Temperatur-Gasprogramm

eine Leerkurve ermittelt. Ziel des Leerversuchs ist es den Einfluss des thermischen Auftriebs

und des Gasstroms auf das Gewichtssignal zu ermitteln. Um bestmdgliche Ergebnisse im

nachfolgenden Oxidationsversuch zu gewahrleisten erfolgt die Ermittlung der Leerkurve mit

einer inerten, keramischen Probe, die eine idente Probengeometrie aufweist (Vgl. Abbildung

3-7).
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Abbildung 3-8: (A) Messapparatur der Thermogravimetrie; (B) DTA-TG Probenhalter mit

verzunderter Probe; (C) Vollstandiger STA Zyklus aller gemessenen Parameter
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Abbildung 3-9: Schnittbild der STA 449 Jupiter

Aufgrund der Komplexitat der Kihlstrategie und zur Vermeidung von Fehlinterpretationen der
Ergebnisse befassten sich die ersten Versuche mit der Methodenentwicklung, dessen einzelne

Punkte nachfolgend beschrieben sind.

3.3.1 Variation der Gasmenge

Fir die Wahl der in den Versuchen verwendeten Gasmenge flr die Oxidation erfolgte zu
Beginn ein Studium unterschiedlicher Verdffentlichungen hinsichtlich der Gblichen Werte. Die
Ergebnisse dieser Recherche sind in Tabelle 3-1 zusammengefasst, wobei zu erwahnen ist,
dass in vielen Publikationen Uber die Gasmenge keine Angaben gemacht wird. Ebenso

unerwahnt sind die Volumina der Leitungen und des Ofengefal3es. Bis zur doppelten Querlinie
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beziehen sich die angegebenen Werte auf Anlagen der Thermogravimetrie, die unteren zwei
beziehen sich auf andere Aggregate.

Tabelle 3-I: Auflistung der wesentlichen Oxidationsparameter unterschiedlicher

Veroffentlichungen

Autor

Gasmenge [ml/min]

Stahl

Geometrie [mm]

Hao et. al. [67]

20 (Luft)

Fe-Legierung
(1 % Cr; 0,2 % Si)

15x10x 1,5

Liu et. al. [45]

50 (Luft trocken)

Fe-Legierung
(0,75-2,2 % Si)

12x10x2

Cao et. al. [68]

50 (21 % Oa
79 % No)

LC-Stahl

15x10x2

Liu et. al. [46]

50 (Luft trocken)

Fe-Legierung
(1,5 % Si)

15x10x2,7

Yuan et. al. [69,70]

30 (1-3 % O2)
30 (4 %02 96 %Ny)

Fe-Legierung
(1,4 % Mn; 1,2 % Si)

15x10x3

Li [71]

50 (Luft trocken)

Fe-Legierung
(1,5 % Si)

15x10x2

Mazur et. al. [72]

80 (Luft)

Austenit (>16 % Cr
>10 % Ni)

Pulver in Tiegel

Sauerhammer [73]

100 (20 %02 80 %Ar)

TRIP (High Si)

Zhang [74] 50 (Luft trocken) Verschiedene 4x4x5
LfESM 75 bis 249 Verschiedene /
4*103 (Luft trocken und ) .
Chen et. al. [75] 60Si2MnA @16 x 1 bis 3
feucht)
Kusabiraki et. al. [10] Verbrennungsabgas Fe-(0-3 % Si) 15x5x5

Die Menge an Luft, die pro Zeiteinheit in die

Anlage eingebracht wird, hat einen

entscheidenden Einfluss auf das Oxidationsverhalten von Stahlen. Ziel dieser Versuche war

es, in Abhangigkeit der Probengeometrie die mindestens notwendige Menge an Luft zu
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bestimmen, um einen Oxidationsvorgang mit Luftiberschuss, wie er in einer
Sekundarkihlzone beim StrangielRen gegeben ist, zu gewahrleisten. Abbildung 3-10 zeigt
links, bezogen auf das Anlagenverhalten, schematisch den Verbrauch der Gasmenge durch
Oxidation der Probe. Eine (zu) geringe Gasmenge flihrt zu einer wesentlichen Verringerung
der Konzentration an Sauerstoff im Abgas, da ein entsprechender Verbrauch von diesem fir
den Oxidationsvorgang stattfindet. Im Gegensatz dazu fihrt eine Uberstdchiometrische
Gasmenge zu keinem merklichen Abfall an O, im Abgas. Im rechten Diagramm ist die
praktische Gasmessung zweier Versuche dargestellt. Eine geringe Gasmenge mit
verringertem Sauerstoffgehalt fihrt dazu, dass wahrend der gesamten Oxidationsphase von 5
Minuten die Menge an Oz im Abgas kaum den Wert von 20.000 ppm Ubersteigt, was ungefahr
einem Filnftel der eingestellten Menge entspricht. Im Gegensatz dazu zeigt der Versuch mit
maximaler Gasmenge und Sauerstoffpartialdruck einen deutlich schnelleren und starkeren
Anstieg der Sauerstoffkonzentration im Abgas, wobei auch diese den Sollwert nicht ganz
erreicht. Hierbei soll noch angemerkt werden, dass nicht das gesamte Oxidationsgas direkt
die Probe anstromt und reagiert, sondern, dass ein gewisser Teil unbeinflusst an der Probe

vorbeistromen kann.

(B)1250 Temperatur 2,0E+05
e 150 mI/min 9,8 Vol .-% O,

1240 - 249 ml/min 20 Vol.-% Oz - 1,8E+05
(A) 1230 L | 16E4055
Unterstéchiometrische bzw. Uberstéchiometrische 1220 1 4E 05%

Gasmenge —_— 1, +

e 0 10 o S
I I (N O [ & 1210 —1 1,2E+05%
S Lot eettt 2 g
- S 1200 : —t 1,OE+05-.§
= O : \ - :
E ~ E 1190 Atmosphirenwechsel Atmnsphﬁrenwechsel_- 8,0E+04 ﬁ
& - Argon/Luft Luft/Argon =
1180 -—t 6,0E+04 ¢
L Probe é
[ igigigiginininig 1170 —+ 4,0E+04 S
) 7]
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Abbildung 3-10: (A) Schematische Darstellung des Einfluss der Gasmenge; (B)
Sauerstoffkonzentration im Abgas fur zwei unterschiedliche Gasmengen und

Sauerstoffpartialdriicke

Eine weitere Unbekannte, welche noch nicht exakt erfassbar ist, stellt die Zeit des
Atmospharenwechsels in der Anlage selbst dar. Ein Wechsel von Argon zu Sauerstoff wirde

nicht sofort stattfinden, da infolge von Mischungsvorgéngen der Gase die Konzentration des
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Argons kontinuierlich abnimmt. Fir inerte Proben betragt die Zeit vom Umschaltzeitpunkt bis
zu der Zeit, in der die volle Konzentration an Sauerstoff im Abgas gemessen wird, rund 25 bis
30 s. Der wesentliche Einfluss auf den Atmospharenwechsel ist die im Versuch bereitgestellte

Gasmenge, welche ein Mal der Gasgeschwindigkeit in der Anlage ist.

3.3.2 Untersuchung der Fe-Si Modelllegierungen

Fir ein besseres Verstandnis des Einflusses von Silizium auf die intergranulare Oxidation
wurden anfangs Oxidationstests flr Reineisen, einer 0,4 und 0,8 prozentigen Eisen-Silizium
Legierung durchgefuhrt. Diese werden als Legierung |, Il und lll bezeichnet (Vgl. Tabelle 4-I)
Im Zuge dieser Untersuchung kam es weiters zur Bestimmung des Einflusses der
bereitgestellten Gasmenge und des Sauerstoffpartialdruckes auf den Oxidationsvorgang.
Abbildung 3-11 (A) zeigt den zugrundeliegenden Temperaturzyklus mit einer Oxidationsdauer
von 5 min bei 1200 °C. Als Oxidationsmedium diente synthetische Luft bzw. flr die Einstellung
des Partialdrucks von O ein Gemisch aus synthetischer Luft und Argon. Das Aufheizen, die
Homogenisierungsphase und das Abkuhlen der Probe fanden unter Argon Atmosphare statt.
Um nach der Oxidation einen mdglichst raschen Atmospharenwechsel zu Argon zu
gewahrleisten, erfolgt die Spulung sowohl mit Kanal Purge 2 als auch mit Protective. Die
Einfachheit eines isothermen Oxidationsversuches lasst hierbei wesentlich leichter
Ruckschlisse auf das Verhalten von Silizium im Zuge der Oxidation zu, als die variierende
Oxidationstemperatur der Kihlstrategie des IMC-B Tests, wo in Abhangigkeit der Temperatur

stark unterschiedliche kinetische Bedingungen vorliegen.

Das in Abbildung 3-11 (B) dargestellte Gleichgewichtsphasendiagramm fir das System
Fe-C bei einem Prozent Silizium zeigt, dass im Temperaturbereich der
Modelllegierungsversuche unabhangig von den untersuchten Legierungen der Austenit stabil
ist und keine Umwandlung in Delta-Ferrit stattfindet. Das Phasendiagramm wurde mittels
FactSage erstellt und beinhaltet die Ergebnisse der DSC Messung des LfESM welche als
Datenpunkte dargestellt sind [76]. Die fur die Modelllegierungsversuche gewahlten Parameter

sind in Tabelle 3-1l zusammengefasst.

Tabelle 3-lI: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Legierungen

Legierung G[anfmn(:il:f]le chg?:,i'ﬁ:}:]e 1 Versuchsbezeichnung
20 A-1
Legierung |, 249 9,8 A-2
i, m 20 B-1
150 9,8 B-2
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Abbildung 3-11: (A) Temperaturzyklus der Modelllegierungsversuche;
(B) Gleichgewichtsphasendiagramm fir das System Fe-C-1 % Si inklusive DSC Datenpunkten [76]

3.3.3 Bestimmung der Abkiihlzyklen

Verglichen mit den sonst Ublichen Oxidationsversuchen beinhaltet die IMC-B Kuhlsequenz
(Vgl. Abbildung 3-2) eine Reihe von unterschiedlichen kihl- und isothermen Halteschritten.
In Abbildung 3-13 ist unten ein auf den Biegeversuch basierendes Abkihlprogramm fiir eine

Biegetemperatur von 1100 °C dargestellt und oben der Gesamtzyklus. Der hauptsachliche
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Limitierungsfaktor ist die Kiihigeschwindigkeit, welche durch die Anlage begrenzt ist. Wahrend
im IMC-Biegeversuch die erste Abklhlung an Luft mit einer Kihlrate von bis zu -300 °C pro
Minute ablauft ist die Software der Anlage auf maximal -200 °C/min limitiert. Fur SiC-Ofen
selbst gibt der Hersteller lediglich -60 °C/Min an. Die ersten drei Versuche mit inerten Proben
stellten hierbei ein Abtasten der Moglichkeiten der Anlage dar und starteten mit einer Kiihlrate
von -60 °C/min, gefolgt von -100 °C/min und abschlieRend -120 °C/min. Abbildung 3-12 stellt
die Ergebnisse dieser Tests dar und zeigt, dass die eingestellten -120 °C/min zwar nicht ganz
mdglich sind, daflr aber knapp -105 °C/min. Die weiteren Versuche sind mit einer

theoretischen Kuhlgeschwindigkeit von -120 °C/min durchgefuhrt worden.

1340
60 °C/min
100 °C/min
1300 120 °C/min
T}
[
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© 1260 N
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1220 C
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Abbildung 3-12: Testzyklus mit unterschiedlichen Kuihlraten

Bezogen auf das Temperaturprogramm des STA-Versuchs von Tabelle 3-lll, welches in
Abbildung 3-13 dargestellt ist, erfolgt zuerst ein Aufheizen der Probe auf 1320 °C, gefolgt von
einem isothermen Halteschritt fir 10 min. Dieser Aufheiz- und Homogenisierungsvorgang ist
fur alle Versuche ident und ist beispielhaft fir eine Probe von Legierung 3 angegeben. Der
Homogenisierungsschritt stellt zum einen gleichmafigen Zustand der Probe sicher und flhrt
zum anderen zum notwendigen Kornwachstum, um die kornfeinende Phasenumwandlung im
Zuge des Aufwarmens auszugleichen. Sowohl das Aufheizen als auch der isotherme
Halteschritt erfolgen in einer Argon Atmosphéare. Abhangig von der zu untersuchenden
Legierung bzw. des zugrundeliegenden Kuhlzyklus erfolgt anschlieend eine Abkuhlung auf

die jeweilige Ausformtemperatur, gefolgt von einem Homogenisierungsschritt von einer
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Minute. Fir die Legierungen, welche fur den IMC-B Test eine Ausformtemperatur von 1320 °C
aufweisen, entfallt dieser Abkuhl- und Homogenisierungsschritt. Vorversuche rein unter Argon
zeigten, dass es infolge des geringen Restsauerstoffgehalts beim Aufheizen und der
zehnminltigen Haltezeit zu keiner Voroxidation kommt, unabhangig davon, ob das Argon

direkt oder Uber den heillen Getterofen in die Anlage eingebracht wird.

(A) | Legierung 3; T,=1100 °C — — - Umschaltpunkt Ar/Air |
1400 1 aufheizen 3083
+10 [°C/min]
1200 - |
I
— 1000 - Kornwachstum |
(&}
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E 800 - +40 [°C/min] |
® I
o I
8 600 -
£ I
o |
= 400 - |
I
200 - |
I
0 | 3083
0 1000 2000 3000 4000 5000
Zeit [s]
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0+ . . . :
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Abbildung 3-13: (A) Zeit-Temperaturzyklus der Biegeprobe von Legierung 3 mit T,=1100 °C;
(B) Detailaufnahme des Abkuhlzyklus
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Tabelle 3-lll: STA Versuchsprogramm fiir Legierung 3 mit Tb=1100 °C

Legierung 3_Ty=1100 °C_Kiihlzyklus 2

Aktion Zeit [s] Zieltem peratur [°C] Heizrate/Kilhirate [°C/min] Segmentzeit [s] Atmosphare
Start 0 25 0 0
heizen 1763 1200 40 1763 %

2483 1320 10 720
homogenisieren 1 3083 1320 0 600
kithlen 1 3143 1200 -120 60
homogenisieren 2 3203 1200 0 60 g
kithlen 2 3256 1160 45,0 53 j
kihlen 3 3616 1100 -10,0 360 S
homogenisieren 3 3741 1100 0 125 '%
homogensieren 4 3916 1100 0 175 £
Biegevorgang >
kithlen 4 4991 25 -60 1075

Eine Umschaltung der Atmosphare von Argon zu synthetischer Luft (20 % O und
80 % N2) fand jeweils am Beginn des eigentlichen Kuhlvorgangs statt. Die fur alle Versuche
idente Gasmenge an synthetischer Luft ist das anlagentechnische Maximum und betragt 249
[mI/min], um einen schnellstmoglichen Wechsel der Atmosphare im Ofengefall zu
gewahrleisten. Im Diagramm ist dieser Umschaltpunkt durch die strichlierte rote Linie
gekennzeichnet und beschreibt in Analogie zum Biegeversuch den Zeitpunkt des Ausformens
der Biegeprobe aus der Kokille. Danach erfolgt fur Kihlistrategie 2 eine Reduktion der
Temperatur auf 1200 °C mit der theoretischen Kuhlrate von -120 °C pro min, gefolgt von der

Homogenisierungs- bzw. Oxidationsphase.

Im Gegensatz zum Biegeversuch, wo dieser Oxidationsschritt bei einer planmaRigen
Gesamtzeit von 160 s endet, erfolgt dies im nachgestellten Zyklus der STA rund 15 Sekunden
frGher, um zu gewahrleisten, dass die Zeit beim Unterschreiten der Schmelztemperatur der
eutektischen Fayalit-Wustit Phase nahezu ident ist und eine vergleichbare Oxidationsdauer
gegeben ist. Eine deckungsgleiche Oxidationsdauer bei 1200 °C wirde aufgrund der Tragheit
der STA und der begrenzten Kihirate eine um rund 20 bis 25 s hdhere Oxidationszeit im
kritischen Temperaturbereich von >1177 °C bewirken und die Ergebnisse unter Umstanden
deutlich beeinflussen. In Abbildung 3-14 st die Gegenuberstellung der STA
Abkuhlprogramme fir den relevanten Temperaturbereich dargestellt, wobei orange den
originalen und grin den angepassten Zyklus beschreibt. Zusatzlich ist die praktische mit dem
Pyrometer gemessene Abkihlung der Biegeprobe eingetragen. Infolge der Anpassung des
STA Kuhlzyklus war es mdglich, die Zeit des Unterschreitens der kritischen Temperatur besser
mit der praktischen Kuihlkurve des Biegeversuch zu synchronisieren. Fur die nach
Klhlistrategie 1 untersuchten Proben reduzierte sich die Homogenisierungstemperatur auf
1050 °C. Die theoretische Kiihlgeschwindigkeit fir den ersten AbklUhlvorgang von der
Oxidationsstarttemperatur auf 1050 °C ist mit -120 °C/min ident.
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Eine anschlieRende zweistufige Kiihlung auf Biegetemperatur soll unabhangig von der
gewahlten Kihlstrategie eine moglichst praxisnahe Kihlung reprasentieren. Die letzte
isotherme Phase bezieht sich auf den eigentlichen Biegevorgang des IMC-B Test. Den
Abschluss bildet die Abklhlung der Proben auf Raumtemperatur mit einer moderaten Kiihlrate
von -60 °C pro min. Die graue strichlierte Linie im Abkuhldetail von Abbildung 3-13 (B)
beschreibt die mit dem Pyrometer gemessene praktische Abklhlung der Probe im Zuge des
Biegeversuchs. Auch wenn Abstriche hinsichtlich der Erreichbarkeit der praktischen Kuhiraten
vom IMC-B Tests in Kauf genommen werden mussten, so entspricht das Zeit-Temperatur-
Programm im Wesentlichen dem IMC-Biegeversuch. Die STA Temperaturprogramme aller

untersuchten Legierungen bzw. Kuhlzyklen sind im Anhang angegeben.
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Abbildung 3-14: Gegeniberstellung des angepassten und originalen STA Kihlprogramms mit

jenen des Biegeversuchs

3.3.4 Anlagenverhalten und Reproduzierbarkeit

Der wichtigste Punkt dieser Versuchsreihe war die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse, um
eine sichere Interpretation der Ergebnisse zuzulassen. Aufgrund der Tatsache, dass die
Anlage das erste Mal solch hohen Kihlraten ausgesetzt war, erfolgten in Summe drei
Leerkurven mit einer eingestellten Kihlrate von -120 °C/min, um die Ergebnisse zu bestatigen.

Nachdem sich zeigte, dass die Resultate der Leerkurven hinsichtlich der gemessenen
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Temperaturprofile nahezu gleich sind, konnte von den inerten Proben auf die zu
untersuchenden Oxidationsproben gewechselt werden. Auch hier lag der Fokus zu Beginn auf
die Reproduzierbarkeit der Versuchsergebnisse. Abbildung 3-15 zeigt eine
Gegenuberstellung der beiden Vorversuche. Die durchgangigen Kurven reprasentiert die
Massenzuname in Abhangigkeit der Oxidationszeit und die strichlierten Linien beschreiben die
gemessenen Temperaturen. Ebenso wie flr die Leerkurven ist auch die Reproduzierbarkeit
der Versuche fir das gewahlte Abklhlprogramm gegeben, sowohl fir die Massenzunahme
der Proben als auch fir den Temperaturverlauf im Zuge der Abkuhlung. Der Unterscheid im
Vergleich zur Leerkurve liegt in einer leichten zeitlichen Abweichung infolge der freiwerdenden
Warme zu Beginn des Atmosphdrenwechsels als Folge der Oxidation. Im ersten

Homogenisierungsschritt gleicht sich diese zeitliche Abweichung wieder aus.
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Abbildung 3-15: Vorversuche zur Untersuchung der Reproduzierbarkeit
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4 Ergebnisse und Diskussion

In den nachfolgenden Punkten werden die Ergebnisse der Biegeversuche, der
Zunderversuche, sowohl der Thermogravimetrie als auch die der In-situ Zunderproben des
Biegeversuchs beschrieben. Den Abschluss bildet ein gegenseitiger Vergleich der einzelnen
Legierungen. Die allgemeine chemische Zusammensetzung der untersuchten Legierungen ist
in Tabelle 4-1 angegeben. Bei den untersuchten Legierungen 1 bis 3 handelt es sich um einen
Baustahl S355 mit variierenden Gehalten an Silizium beginnend bei 0 bis maximal 0,8 %
Silizium. Bei den Legierungen | bis Il handelt es sich um Reineisen bzw. reine Eisen-

Siliziumlegierungen fir thermogravimetrische Untersuchungen.

Tabelle 4-1: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Legierungen

_Legierung C [%] Si [%] Mn[%] P[%] S[%] Al[%] NJ[ppm] Fe[%]

_Legierung | 0,0127 0,001 0,0167 0,0045 <0,004 0,0039 <30 bal.
_Legierung Il 0,0114 0,381 0,0167 0,0055 <0,004 0,0019 <30 bal.
_Legierung lll__ 0,0100 0,801 0,0172 0,0040 <0,004 0,0013 < 30 bal.
_Legierung 1 0,17 <0,05 1,55 0,01 <0,004 0,03 80 bal.
_Legierung 2 0,17 0,4 1,55 0,01 <0,004 0,03 80 bal.
ﬂierung 3 0,17 0,8 1,55 0,01 <0,004 0,03 80 bal.

4.1 In-situ Oxidationsversuch

Die Auswertung der Zunderproben erfolgt Uber die Tiefenvermessung von intergranularen
Defekten. In Abbildung 4-1 (A) ist ein Nital geatztes Ubersichtsbild dargestellt, welches zeigt,
dass sich die Defekte entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen bilden, was bei allen
Proben beobachtet werden kann. Fur eine bessere Darstellung ist ausgehend von einem

intergranularen Defekt eine der vormaligen Austenitkorngrenzen mit einer strichlierten roten
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Linie gekennzeichnet. Der als rotes Rechteck gekennzeichnete Bereich ist in Abbildung 4-1
(B) im Detail mit hoher VergréRerung ersichtlich und zeigt beispielhaft die Tiefenvermessung

von Defekten.

Abbildung 4-1: (A) Nital geatztes Ubersichtsbild der Biegeprobe Legierung 3 Tv=700 °C;

(B) Intergranularere Defekte im Detail

Abbildung 4-2 zeigt die Tiefe der intergranularen Defekte der untersuchten Proben, wobei die
dargestellten Datenpunkte die mittlere Tiefe reprasentieren. Die angegebenen Zahlenwerte
beschreiben die Haufigkeit der auftretenden Defekte bezogen auf 5 mm Auswertungslange.
Eine Unterscheidung der einzelnen Kuhistrategien wird durch die Hintergrundfarbe im
Diagramm gewahrleistet. Wahrend der hellblaue Bereich den klassischen Kuhlzyklus mit
Haltetemperatur Th=1050 °C beschreibt, kennzeichnet der rote Bereich jenen der Kiihlstrategie
2. Der farbliche Mischbereich reprasentiert eine Kombination der beiden Kihlstrategien. Als
Mindesttiefe fur die Berlcksichtigung von intergranularen Vorschadigungen in der Auswertung
wurde eine Tiefe von 5 ym festgelegt, da eine eindeutige Unterscheidung zwischen anderen
Vorschadigungen (z.B. Poren) bei kleineren Defekten nicht mehr mdglich ist.

Zusammengefasst sind samtliche Ergebnisse in Tabelle 4-lil.

Die direkte Gegenulberstellung der rechten drei Datenpunkte im Diagramm (Abbildung 4-2),
welche Legierung 2 beschreiben, zeigt den Einfluss der Oxidationstemperatur bzw. -zeit auf
die intergranulare Oxidationstiefe und deren Haufigkeit. Fur Kuhlzyklus 1 wurde eine
durchschnittliche Defekttiefe von rund 7 mm ermittelt bei einer mittleren Anzahl von 1,4
Defekten pro 5 mm. Eine Anderung der AbkUhlstrategie von Kihlzyklus 1 auf Kiihizyklus 2
bewirkt knapp eine Verdopplung der durchschnittlichen Tiefe an Vorschadigungen auf rund

13,8 ym und eine Verneunfachung der Anzahl an vermessenen Mikrorissen. Der orange
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Datenpunkt reprasentiert hierbei einen Versuch nach Kuhlzyklus 1 welcher, entgegen der
bereits flr diesen Abkuhlvorgang beschriebenen Probe, einen um 15 Sekunden friheren
Ausformzeitpunkt aus der Kokille aufweist. Daraus resultierte eine deutlich hohere
Ausformtemperatur, welche jener der zweiten Kihlstrategie entspricht. Die damit verbundene
verlangerte Zeit im Hochtemperaturbereich flhrt zu einer Steigerung der intergranularen
Oxidationstiefe um etwas mehr als 3 ym auf 10 ym. Ein deutlicheres Verhalten zeigt die
Defekthaufigkeit, welche sich ungefahr vervierfacht. Zusammenfassend lasst sich somit
sagen, dass fur Kihlzyklus 1 der geringe Zeitraum, in dem sich die Probe in einem
Temperaturbereich hdher als der theoretische Schmelzpunkt des Eutektikums befindet, nicht
ausreichend ist, um wesentliche intergranulare Defekte zu bilden. Eine geringflgige Erh6hung
der Oxidationszeit von rund 15 s fuhrt bereits zu einer signifikanten Erhéhung der Tiefe und
Haufigkeit an intergranularen Defekten, wodurch sich zeigt, dass deren Bildung sehr rasch

erfolgt.

Die Untersuchung fur Kihlzyklus 2 beriicksichtigt alle drei Legierungen fir unterschiedliche
Biegetemperaturen. Der tiefste Datenpunkt beschreibt die siliziumfreie Legierung 1 mit
Tb=900 °C, welche eine mittlere intergranulare Defekttiefe von rund 8 um aufweist bei einer
Defekthaufigkeit von 0,6 pro 5 mm. Im Gegensatz dazu zeigen die Legierungen 2 bzw. 3 fir
denselben Kihlzyklus und Biegetemperaturen von < 900 °C eine um mehr als das
zwanzigfache erhohte Defektdichte bezogen auf 5 mm Probenlange. Des Weiteren fuhrt die
Erhdhung des Gehaltes an Silizium zu einer wesentlichen Zunahme der intergranularen
Oxidationstiefe auf 13,8 ym fur Legierung 2 und 16,6 bzw. 18 pym fur Legierung 3. Die

Ergebnisse sind in Abbildung 4-3 (A) zusammengefasst.

Fir Legierung 3 erfolgte fur den zweiten Kihlzyklus eine Untersuchung der intergranularen
Oxidationstiefe in Bezug auf die Biegetemperatur. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4-3 (B)
bzw. Abbildung 4-2 dargestellt. Die untersuchte Probe mit der niedrigsten Biegetemperatur
von 700 °C weist eine Defekttiefe von 18 um auf bei einer Defektdichte von 12,9 pro 5 mm.
Ein ahnliches Verhalten zeigt die 850 °C Biegeprobe, welche eine idente Defekthaufigkeit
aufweist bei einer mittleren Tiefe von 16,6 um. Im Gegensatz dazu zeigt die Probe mit der
hohen Biegetemperatur eine deutlich verringerte Dichte an intergranularen Defekten von 3,6
Schadigungen pro 5 mm. Ahnlich verhalt es sich mit der mittleren Tiefe, welche sich auf 13,3

pUm reduziert.
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Abbildung 4-2: Gegenuberstellung der gemessenen intergranularen Oxidationstiefen der

einzelnen Legierungen und deren Haufigkeit
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Abbildung 4-3: (A) Intergranulare Oxidationstiefe in Abhangigkeit der untersuchten Legierungen;

(B) Intergranulare Oxidationstiefe von Legierung 3 in Abhangigkeit von der Biegetemperatur
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Die Verringerung der intergranularen Oxidationstiefe von Legierung 3 mit steigender
Biegetemperatur ist durch die erhéhte Zeit im Hochtemperaturbereich erklarbar, wo es zu einer
starkeren Verzunderung kommt. Im Gegensatz zur Probe mit einer Biegetemperatur von
700 °C ist die Biegeprobe bei 1100 °C Gber den gesamten Kiihlzyklus Temperaturen von Uber
1100 °C ausgesetzt (Vgl. Abbildung 3-2). In Abbildung 4-4 (A) ist die Bildung und
Verzunderung von intergranularen Defekten schematisch dargestellt. Unmittelbar nach dem
Ausformen der Biegeprobe kommt es zur internen Oxidation der unedlen Elemente und zum
Beginn der Zunderbildung. Als Folge der Anreicherung bildet sich die eutektische Fayalit-
Wustit Phase aus, welche einen niedrigen Schmelzpunkt aufweist. Solange die
Oxidationstemperatur hoher als die des Schmelzpunkts des Eutektikums ist, kommt es neben
der Verzunderung zu einem Eindringen der flissigen eutektischen Phase entlang der
Austenitkorngrenzen und zur Ausbildung von intergranularen Defekten. Die Tiefe dieser
Schadigungen ist abhangig von der Legierung und der Oxidationszeit. Beim Unterschreiten
der eutektischen Schmelztemperatur ist es den intergranularen Defekten nicht mehr moglich
weiterzuwachsen, wodurch deren Tiefe aufgrund der fortschreitenden Verzunderung langsam
abnimmt. Die urspringliche Position der Probenoberflache ist durch die strichlierte Linie
gekennzeichnet. Abbildung 4-4 (B) zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme, in der der eben
beschriebene Vorgang ersichtlich ist. In Abbildung 4-4 (C) ist die Detailaufnahme des rot
gekennzeichneten Bereichs dargestellt. Bei dem im Zunder erkennbaren dunklen Bereich
handelt es sich um die ehemals flissige eutektische Fayalit-Wustit Phase, wodurch sich ein
intergranularer Defekt von rund 40 um Tiefe bildete. Als Folge der langen Verweilzeit der Probe
im Hochtemperaturbereich tber 1100 °C erfolgte eine starke Verzunderung, welche dem

Defekt rund 80 % an seiner ursprunglichen Tiefe kostete.

Die Tiefe der internen Oxidation liegt in Abhangigkeit der untersuchten Proben bei 5 bis 15 pm
und ist fUr Legierung 3 tendenziell am starksten ausgebildet. Die Probe von Legierung 1 zeigt

beinahe keine sichtbare interne Oxidation.

(A) flussige eutektische Phase

interne Oxide
\ ¢
L1
gemessene Tiefe

Austenitkorngrenze

Stahl

[ |
Verzunderung und Eindringen der fliissigen Phase Verzunderung
entlang der Austenitkorngrenzen T > T, T< T
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Abbildung 4-4: (A) Schematische Darstellung der Tiefenentwicklung der intergranularen
Oxidation; (B) Lichtmikroskopische Aufnahme eines verzunderten intergranularen Defekts; (C)

Detailaufnahme des intergranularen Defekts

In Abbildung 4-5 sind die Auswirkungen der intergranularen Oxidation auf die
Probenoberflache dargestellt. Die fur die Legierungen 1 und 3 abgebildeten Oberflachen
zeigen denselben dehnungsfreien Bereich aulRerhalb des Auflagers. Beide Proben kihlten
nach Kihlzyklus 2 auf eine Biegetemperatur von 750 °C ab. Wahrend fir Legierung 1 im linken
Bild kaum ehemalige Austenitkorngrenzen ersichtlich sind, sind diese fur Legierung 3 rechts

deutlich zu erkennen. Zwischen Legierung 2 und 3 sind kaum Unterschiede feststallbar.

Abbildung 4-5: Einfluss der intergranularen Oxidation auf die Probenoberflache:

(A) Legierung 1 mit Biegetemperatur 750 °C; (B) Legierung 3 mit Biegetemperatur 750 °C

Wie bereits erwahnt, zeigt Legierung 1 eine sehr geringe Anzahl an intergranularen Defekten,
weshalb zum einen die REM Untersuchung darauf abzielte, eine Aussage Uber die Ursache
dieser Defekte zu treffen, und zum anderen, fir die anderen untersuchten Legierungen,
generell zu bestatigen, dass es sich bei der dunklen Zunderphase um eine Si-reiche Phase
handelt, welche dann dem Fayalit bzw. dessen Eutektikum zuzuordnen ist. Abbildung 4-6 (A)
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zeigt ein Elektronenbild des Querschliffs von Legierung 1 und eine Detailaufnahme des rot
gekennzeichnete Bereichs. Die im Detailbild gekennzeichneten Spektrumspositionen sind in
Abbildung 4-6 (B) und (C) dargestellt. Die Analyse erfolgte mittels EDX (Energy-Dispersive
X-ray Spectroscopy). Die helle Phase besteht aus knapp 75 % Eisen, 23,4 % Sauerstoff und
rund 1 % Mangan was ungefahr der Zusammensetzung von Wustit entspricht. Bei der dunklen
Phase, mit der Zusammensetzung bestehend aus rund 52,5 % Eisen, 30,2 % Sauerstoff,
12,7 % Silizium bzw. rund 3 % Mangan und 1 % Phosphor, handelt es sich um Fayalit. Dadurch
zeigt sich, dass es auch in der nahezu siliziumfreien Legierung 1 mdglich ist, lokal eine
Fayalitphase zu bilden, die im Falle einer ausreichenden hohen Oxidationstemperatur bzw. -

zeit einen intergranularen Defekt erzeugt.

Spektrumsanalysen der hellen und dunklen Zunderphasen fir die Legierungen 2 und 3
ergaben grundsatzlich eine dhnliche Zusammensetzung mit leicht variierenden Gehalten an
Mangan. Phosphor war in den untersuchten Phasen der beiden anderen Legierungen jedoch

kaum bzw. gar nicht vorhanden.

Einbettmasse

Spektrum 13

Zunder

Einbettmasse

Abbildung 4-6: Quantitative Analyse der im Bereich von intergranularen Defekten vorliegenden
Phasen flr Legierung 1 und Kihizyklus 2: (A) Ubersichts- und Detailaufnahme des untersuchten

Bereichs; (B) Spektrum der hellen Oxidphase; (C) Spektrum der dunklen Oxidphase
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Abbildung 4-7 zeigt das Elektronenbild eines intergranularen Defekts von Legierung 3 fir eine
Biegetemperatur von T,=850 °C inklusive einer qualitativen Elementverteilung. Es tritt infolge
der Fayalitbildung eine deutliche Anreicherung an Silizium im intergranularen Defekt, in der
Grenzschicht Zunder/Stahl, sowie im Zunder selbst auf (Vgl. Abbildung 4-9). Im gezeigten
intergranularen Defekt sind in der ehemals fliissigen Fayalitphase zwei Bereiche erkennbar
bei der es zu einer leichten Anreicherung von Phosphor und Aluminium kam. Infolge der
selektiven Oxidation unedler Legierungselemente reicherte sich eine geringe Menge von

Kupfer im Bereich der Stahloberflache an.

In Abbildung 4-8 ist ein Detail der rechten Rissflanke dargestellt inklusive der qualitativen
Elementverteilung. Die im Nahbereich des intergranularen Defekts bzw. der Stahloberflache
gebildeten, globularen internen Oxide bestehen hauptsachlich aus Mangan und Silizium.
Neben der Information Uber die qualitative Zusammensetzung der Oxide zeigt sich auch, dass
es im Bereich der Rissflanke trotz des geringen Gehalts an Nickel in der Legierung von rund
200 ppm zu einer leichten Anreicherung von diesem kam. Vereinzelt sind im internen
Oxidsaum Aluminiumoxide feststellbar. Andere Nicht-Metallische-Einschlisse (NMEs), die
vereinzelt im Nahbereich der intergranularen Defekte festgestellt wurden, sind gréRtenteils
Mangansulfide. Die qualitative Zusammensetzung der untersuchten internen Oxide fir die

anderen Legierungen entspricht jener der gezeigten Probe.

Neben dem Eindringen der flissigen Phase entlang der Korngrenzen tritt dies ebenfalls fur
den Zunder auf, wie in Abbildung 4-9 ersichtlich. Die Infiltration des Zunders ist hierbei
deutlich intensiver als die der Austenitkorngrenzen. Des Weiteren ist in dieser Aufnahme die

bereits beschriebene leichte Anreicherung an Mangan in der Fayalitphase besser erkennbar.

Vom qualitativen Anreicherungsprofil der wichtigen Elemente Eisen, Sauerstoff, Silizium und
Mangan in der Grenzschicht Matrix/Zunder sind zwischen den untersuchten Proben von
Legierung 2 und 3 keine wesentlichen Unterschiede erkennbar. Die Ubrigen aufgenommenen
Elektronenbilder und Elementverteilungen sowie die Spektrumsanalysen sind im Anhang

dargestellt.
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Einbettmasse
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Abbildung 4-7: Qualitative Elementverteilung eines intergranularen Defekts von Legierung 3 und
Kuhlzyklus 2
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Abbildung 4-8: Detailaufnahme mit qualitativer Elementverteilung des intergranularen Defekts

und der umgebenden internen Oxide
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Abbildung 4-9: Elektronenbild der Grenzschicht und die dazugehorige qualitative
Elementverteilung Zunder/Stahl fiir Legierung 3
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4.2 STA Verzunderungsversuche und metallographische

Auswertung

Die nachfolgenden Punkte beschreiben die Ergebnisse der thermogravimetrischen
Untersuchungen fiir die Legierungen | bis lll bzw. 1 bis 3 hinsichtlich der im Zuge der Versuche
auftretenden Massenzunahme und der Auswertung der intergranularen Defekitiefe bzw.

intergranularen Defektdichte.
4.2.1 Fe-Si Modelllegierung

Der fur diese Versuche zugrundliegende Temperaturzyklus ist in Abbildung 3-11
angegeben und die untersuchten Legierungen bzw. Versuchsparameter in Tabelle 4-1 bzw.
Tabelle 3-II.

Fur die geringste Gasmenge von 150 ml/min und einem Sauerstoffpartialdruck von 9,8 %
(Versuchsserie B-2) zeigt sich kein wesentlicher Unterschied zwischen den drei getesteten
Legierungen. Die Massenzunahme liegt bei 20,7 mg/cm? furr Legierungen Il und Ill und bei 21,2
mg/cm? fir Legierung |. Alle drei Legierungen zeigen eine rein lineare Massenzunahme Uber
den gesamten Oxidationszeitraum. Sie verhalten sich praktisch ident wahrend einer Oxidation
unter Sauerstoffmangel trotz der deutlichen Unterschiede im Gehalt an Silizium. Die Anderung

der Masse in Abhangigkeit von der Oxidationszeit ist in Abbildung 4-10 (A) dargestellt.

Deutliche Unterschiede zwischen den einzelnen Legierungen zeigen sich fur die Versuche,
welche mit maximaler Gasmenge und Sauerstoffkonzentration durchgefihrt wurden
(Versuchsserie A-1). Legierung lll zeigt mit einer Massenzunahme von 46,48 bzw. 42,5 mg/cm?
das ausgepragteste Verzunderungsverhalten, gefolgt von Legierung | mit 42,79 mg/cm? und
Legierung Il 38,17 mg/cm?. In den ersten eineinhalb Minuten nach Beginn der Oxidation
verhalten sich alle drei untersuchten Legierungen nahezu gleich und zeigen eine lineare
Massenzunahme. Fur Legierung Il erfolgt als Erstes ein Ubergang von linearem zu
parabolischem Zunderwachstum, gefolgt von Legierungen | und lll. Graphisch dargestellt sind
die eben beschrieben Ergebnisse in Abbildung 4-10 (B).

Im Zuge dieser Oxidationstests flir Legierung lll kam es des Weiteren zur Untersuchung des
Einflusses der Probengeometrie auf das Oxidationsverhalten. Neben der fur samtliche
Versuche verwendeten Geometrie (Vgl. Abbildung 3-7) erfolgte ein weiterer Versuch fir eine
Probe mit den Abmessungen 13 mm x 7 mm x 2 mm, was ungefahr der halben

Probengeometrie entspricht. Die Massenzunahme bezogen auf die Probenoberflache ist bei
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der regularen Probengeometrie rund 10 % hoéher. Der lineare Anstieg der Gewichtszunahme
ist fir die halbe Probe steiler und der Ubergang vom linearen zum parabolischen
Kurvenverlauf ist ausgepragter. Des Weiteren erfolgt dieser Ubergang rund eine Minute friiher.
Erklarbar ist die gesteigerte lineare Massenzunahme der halbierten Probe infolge einer
verstarkten anfanglichen Verzunderung des Anstréombereichs. Dieser ist flr die verkleinerte
Probengeometrie prozentuell groRer als jener der Originalgeometrie. Daraus lasst sich
ableiten, dass die Probengeometrie fir kurze Oxidationszeiten einen Einfluss auf die
Ergebnisse auslbt. Inwieweit sich die anfanglichen Differenzen auf eine Massenzunahme in

Versuchen mit langerer Oxidationszeit auswirken, ist noch abzuklaren.

(A) _ 150 mlimin und 9,8 Vol.% O;(B-2)  (B)_ 249 miimin und 20 Vol.-% O (A-1)

25
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Abbildung 4-10: Vergleich der Massenzunahme der Legierungen | bis lll fir Versuch B-2 (A)
und A-1 (B) bei 1200 °C

Abbildung 4-11 veranschaulicht die Massenzunahme samtlicher Versuche in Abhangigkeit
des Gehaltes an Silizium bezogen auf die Probenoberflaiche. Die Versuchsserie B-2
(150 ml/min und 9,8 Vol.-% O3) zeigt unabhangig von der Legierung eine praktisch idente
Massenzunahme von rund 20 mg/cm?. Eine Erhdhung des Sauerstoffpartialdrucks auf 20 %
(B-1) bei gleichbleibender Gasmenge fihrt in etwa zu einer Verdopplung der
Gewichtszunahme auf rund 38 mg/cm? fiir Legierung |, knapp 35 mg/cm? fiir Legierung 2 und
knapp 39 mg/cm? fiir Legierung Il

Fur die Versuchsserie A-2 (249 ml/min und 9,8 Vol.-% O) liegt die Erhéhung der Probenmasse
im Bereich von 30 mg/cm? fiir die Legierungen | und Ill bzw. fiir Legierung Il im Bereich von
28,5 mg/cm?. Die groRte Gewichtszunahme fiir sdmtliche Legierungen ist fir die maximale
Gasmenge und den maximalen Sauerstoffpartialdruck verzeichnet worden. Bei Legierung | ist

diese rund 43 mg/cm?. Legierung Il zeigt eine Massenzunahme von 42,5 mg/cm? fiir die
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halbierte Probe und rund 46,5 mg/cm? fiir die ganze Probe. Ahnlich wie in den anderen
Versuchen weist Legierung Il mit rund 38 mg/cm? eine geringere Massenzunahme auf als die
anderen beiden Legierungen. Infolge der einmaligen Ausfiihrung der Versuche ist die Angabe

einer Standardabweichung fiir die einzelnen Versuche nicht mdglich.

Entgegen der Ergebnissen diverser Veroffentlichungen [7,39,45,46], welche eine verstarkte
Verzunderung von Silizium legierten Stahlen bei Oxidationstemperaturen Uber jener des
Fayaliteutektikums (>1177 °C) beschreiben, ist es im Zuge dieser Versuche nicht moglich eine
eindeutige Aussage Uber den Einfluss von Siliziums auf das Oxidationsverhalten zu treffen.
Dies entspricht im Wesentlichen der Veroéffentlichung von Taniguchi et. al. [12], welcher
ebenfalls keine eindeutige Aussage Uber den Einfluss von Silizium wahrend einer

Hochtemperaturoxidation bei 1203 °C treffen konnte.

249 mi/min 20 Vol.-% O, (A-1)
249 mi/min 9,8 Vol.-% O, (A-2)
©150 mi/min 20 Vol.-% O, (B-1)
%150 mi/min 9,8 Vol.-% O, (B-2)
249 ml/min 20 Vol.-% O, (A-1)_halbiert
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Abbildung 4-11: Vergleich der Massenzunahme aller Versuche in Abhangigkeit des Gehalts
an Silizium bei 1200 °C

In Abbildung 4-12 ist die Probenserie von Legierung lll fotographisch dargestellt. Neben den
in der STA gemessenen Unterschiede bezlglich der Massenzunahme fihrten die
unterschiedlichen Gasmengen bzw. Sauerstoffpartialdriicke zu einer Beeinflussung der
Zunderausbildung. Fir jene Proben der Versuche mit dem maximalen Volumenanteil Oz (20
Vol.-%) ergeben sich unabhangig von der fir die Oxidation bereitgestellten Gasmenge keine

optisch erkennbaren Unterschiede.

Eine Verringerung der Konzentration an Sauerstoff auf 9,8 Vol.-% fuhrt fur beide Gasmengen

zu der Bildung einer dunklen schillernden Zunderschicht im Nahbereich der Bohrung.
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Ausgepragter ist diese fir die Probe des Versuchs mit einer Gasmenge von
150 mi/min. Fir die metallographische Auswertung der Zunderproben im Querschliff erfolgte
ein vertikaler Schnitt im Bereich der Durchgangsbohrung. Die Aufnahme links zeigt die
Zunderschicht im oberen, durch den Pfeil gekennzeichneten, Bereich der Probe flir den
Versuch mit maximalem Sauerstoffpartialdruck und der héchsten einstellbaren Gasmenge.
Die Zunderschicht selbst weist nur einen geringen Anteil an Poren auf und ist grof3tenteils dicht
und homogen. Im Gegensatz dazu veranschaulicht die rechte Aufnahme die Probe fir den
Versuch mit der geringsten Gasmenge und Sauerstoffkonzentration, wobei die Dicke des
Zunders rund ein Drittel geringer ist und eine starke ungleichmafRige Ausbildung in der
Schichtdicke aufweist. Als Folge dieser ungleichartigen Morphologie erscheinen die Proben
im Bereich um die Bohrung kristallin, da sie das einfallende Licht unterschiedlich reflektieren.
Die Proben der Legierungen | und lll zeigen ein identes Verhalten fur die unterschiedlichen

Versuchsparameter.

Legierunglll (0,8% Si)

O, S
Ex <8
£ 3 53
i x3
N & 0>
CON N L
- [=]
Ex 58
Eg T2
o> 23
RS 10mm OS5
250 pm N e AL

Abbildung 4-12: Gegeniberstellung der Zunderproben von Legierung lll

In Abbildung 4-13 sind samtliche Schliffmosaike der Zunderproben von Legierung IlI
dargestellt. Hohere Sauerstoffpartialdricke bzw. Gasmengen begunstigen die Dicke und
Dichte Zunderschicht. Besonders ausgepragt ist diese fir die Probe des Versuchs mit der
maximalen Gasmenge und dem hdchsten Sauerstoffpartialdruck. Mit abnehmenden Werten
hinsichtlich Gasmenge und Sauerstoffkonzentration andert sich die Morphologie von einer
dichten zu einer pordsen Struktur und die Enddicke des Zunders nimmt ab.

Fiar alle Proben kommt es im Anstrombereich der Probe zu einer ungleichmaBigen
Verzunderung, welche sich durch eine verringerte Verzunderung der horizontalen
Anstromstirnseite aufert. Dies ist auf eine unzureichende Anstrémung der Stirnseite
zurtuckzufuhren, wobei dasselbe fir den Abstrédmbereich gilt. Als weitere Folge der

ungleichmafliigen Anstrémung zeigen die vertikalen Langsseiten im untersten Probenbereich
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eine leichte Keilform des Zunders bzw. der Probe. Interessant ist hierbei, dass diese zum Teil

nur einseitig oder fiir eine Seite zumeist deutlich starker ausgepragt ist.

Den Extremfall zeigen hierbei die Proben der Versuche A-2 und B-2 (249 bzw. 150 ml/min und
9,8 Vol.% O3), welche im Abstand von rund 500 pm zur horizontalen Anstromseite einseitig
kaum oxidiert sind. Als mdgliche Ursache kommen eine nicht im rechten Winkel auf die
Oberflache stehende Bohrung, starke Stromungsunterschiede bzw. -turbulenzen oder eine
wahrend des Versuch sich friihzeitig abhebende Zunderschicht in Frage. Eine Ausnahme stellt
hierbei die Probe des Versuchs A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% O7) dar dessen vertikalen
Seiten nahezu gleich oxidiert sind. Hierbei gilt es noch abzuklaren, inwieweit die uneinheitliche
Verzunderung der Probenunterseite die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse beeinflusst und ob
dies auf die Probe zurlckfuhrbar ist oder ob die Stromung im Ofengefall im
Probenanstrémbereich generell ungleichmaRig ist. Des Weiteren zeigt eine im Anstrombereich
abgehobene Zunderschicht einen groRen Einfluss auf die intergranulare Defekttiefe in diesem

Bereich, da sowohl die Tiefe als auch deren Anzahl dann geringer ist.
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Abbildung 4-13: Schliffmosaike der einzelnen Proben von Legierung Il

Wie in Kapitel 4.1 beschrieben, erfolgt die Auswertung der intergranularen Oxidation Uber die
Vermessung von intergranularen Defekten unter der Vorrausetzung einer Mindesttiefe von 5

pm. Fur Legierung |, welche nahezu siliziumfrei ist, konnten nur sehr wenige Vorschadigungen
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dokumentiert werden, welche eine Tiefe von mehr als 5 ym aufwiesen. Der Grolteil der

identifizierten Schadigungen war deutlich kleiner.

Im Gegensatz dazu weisen die Legierungen Il und lll ein Vielzahl von intergranularen Defekten
auf. Abbildung 4-14 stellt beispielhaft dokumentierte Schadigungen der einzelnen
Legierungen dar. Fur die Legierungen Il und lll ist im Bereich der Grenzschicht Zunder/Matrix
die dunkelgraue, ehemals flissige eutektische Fayalit-Wistit Phase zu erkennen, die sowohl
in die Matrix entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen eindrang, als auch in den Zunder.
Beide siliziumhaltigen Legierungen zeigen zum Teil eine sehr ausgepragte interne Oxidation
im Nahbereich der Oberflache bzw. um die intergranularen Defekte, wobei diese fiir Legierung
Il geringfiigig starker ausgebildet ist. Weiters ist fiir Legierung lll ein Ubersichtsbild abgebildet.
Zusatzlich zum Eindringen der flissigen Phase entlang der Korngrenzen kommt es bei
ausreichender Menge an flussiger eutektischer Phase bzw. ausreichender Oxidationszeit zu
einem direkten Angriff auf die Stahlmatrix. Als Folge des hdheren Widerstands der Stahimatrix
gegenuber dem korrosiven Angriffs ist die Eindringtiefe geringer als jene entlang der

Korngrenzen. Schadigungen der Matrix sind in der Auswertung nicht berticksichtigt.

_ Legierungl Legierungll
249 ml/min und 20 Vol.-% O, (A-1) 150 ml/min und 9,8 Vol.-% O, (B-2)

Legierunglll Legierunglll
150 ml/min und 9,8 Vol.-% O, (B-2) 249 ml/min und 20 Vol.-% O, (A-1)

50 pm 100 pm

Abbildung 4-14: Intergranulare Defekte der einzelnen Legierungen bei

Mit Ausnahme der siliziumfreien Legierung | wurden pro Versuch und Probe um die 500

intergranulare Schadigungen vermessen. In Abbildung 4-15 (A) sind die Ergebnisse
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hinsichtlich der mittleren Tiefe an intergranularen Defekten zusammengefasst und rechts
deren Haufigkeit bezogen auf einen Millimeter Probenlange. Die im Diagramm angegebene
Bezeichnung ,Lange Seite“ bezieht sich auf die Position der Auswertung, welche in diesem
Fall die vertikalen Seiten oberhalb und unterhalb der Bohrung miteinbezieht (Vgl. Abbildung
4-13). Die mittlere Defekttiefe samtlicher Versuche von Legierung | ist mit 5 um festgelegt und
mit einem nach unten gerichteten Pfeil gekennzeichnet, welcher darauf hinweisen soll, dass
die mittlere Tiefe geringer als die Mindesttiefe ist. Bis auf wenige Ausnahmen wies ein Grolteil
der Schadigungen eine Tiefe von zwei bis vier Mikrometer auf, wodurch sie in der Auswertung
unberiucksichtigt blieben. Die Defekthaufigkeit liegt fur samtliche Versuche bei dieser
Legierung bei rund 0,1 Schadigungen pro Millimeter Probenlange. Die dokumentierten
Schadigungen von Legierung | sind auf geringe Restgehalte von anderen chemischen

Elemente zurlckzufuhren (Vgl. Tabelle 4-I).

Fir Legierung Il liegt die mittlere intergranulare Defekttiefe im Bereich von 27,5 ym fur
Versuchsserie B-2 (150 ml/min und 9,8 Vol.-% O2) bis rund 31 pm fir B-1 (150 ml/min und 9,8
Vol.-% O>). Eine idente mittlere Tiefe von rund 29,5 ym ist fir die Serien A-1 (249 ml/min und
20 Vol.-% O2) und A-2 (249 ml/min und 9,8 Vol.-% O) dokumentiert worden. Im Vergleich zu
Legierung Il zeigen die Proben von Legierung Ill mit rund 28 bis 31 um Schadigungstiefe eine
ahnliche Defekttiefe. Dabei betragt die intergranulare Oxidationstiefe flir den Versuch mit
maximaler Gasmenge und Sauerstoffkonzentration rund 29 um sowohl fir die ganze als auch
die halbierte Probe, wodurch gezeigt wurde, dass die intergranulare Oxidationstiefe fir diesen
Oxidationszyklus von der Probengeometrie unabhangig ist. Dasselbe gilt fur die Haufigkeit an
intergranularen Schadigungen, wo beide Proben rund 11 Defekte pro Millimeter aufweisen.
Fir alle untersuchten Proben liegt die Standardabweichung der mittleren Oxidationstiefe im

Bereich von 10 bis 15 pym.

Tendenziell zeigen die Versuchsserien A-2 und B-2 (249 bzw. 150 ml/min und 9,8 Vol.-% O.)
héhere Defektdichten als A-1 und B-1 (249 bzw. 150 ml/min und 20 Vol.-% O,). Einzige
Ausnahme bildet hierbei der Versuch A-2 (249 ml/min und 9,8 Vol.-% O-) von Legierung Il
welcher eine idente Defekthdufigkeit wie A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% O2) aufweist. Die
Defektdichte von Legierung | liegt praktisch bei null. Neben der dargestellten
Ergebnisgegenuberstellung der ,langen Probenseite® erfolgte dies ebenfalls fur alle anderen
Bereiche der Proben (Vgl. Abbildung 4-13). Jedoch konnte unabhangig vom betrachteten
Auswertebereich kein eindeutiger Zusammenhang gefunden werden. Abbildung 4-15 (C)
stellt die Verteilung der vermessenen intergranularen Defekte fur Legierung Il und den

Versuch A-1 dar. Die Verteilungsform entspricht im Wesentlichen einer logarithmischen
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Normalverteilung. Dasselbe gilt fur die restlichen Versuche von Legierung lll bzw. samtliche

von Legierung I, welche grofitenteils ein praktisch identes Verteilungsmuster zeigen.

(A)
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Abbildung 4-15: (A) Intergranulare Oxidationstiefe in Abhangigkeit des Gehalts an Silizium (A);
(B) Haufigkeit an intergranularen Oxidationsdefekten pro Millimeter; (C) Histogramm der vermessenen
intergranularen Defekte fur Legierung lll und Versuch A-1 (249 mi/min und 20 Vol.-% O3)

Abbildung 4-16 (A) zeigt den fir die Erstellung der EDX-Spektren gewahlten intergranularen
Defekt und im Detail die genaue Position der EDX-Analysen. Bei der untersuchten Probe
handelt es sich um Legierung Il fur den Versuch A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% O.). Die helle
Oxidphase, deren Spektrum in Abbildung 4-16 B dargestellt ist, weist einen Sauerstoffgehalt
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von knapp 21 % bei einem Eisengehalt von rund 78,5 % auf. Daraus folgt, dass es sich bei
dem vorliegenden Oxid um FeO handelt. Abbildung 4-16 (C) veranschaulicht das Spektrum
der dunklen Oxidphase. Sie besteht aus rund 13,5 % Silizium, 28,7 % Sauerstoff und 57,8 %
Eisen. Bezogen auf das Zweistoffsystem FeO-SiO; entspricht diese Zusammensetzung einem
Bereich zwischen reinem Fayalit und jenem des niedrig schmelzenden Eutektikums (Vgl.
Abbildung 2-4). In Abbildung 4-17 ist fir dieselbe Probe eine qualitative Elementverteilung
von Eisen, Sauerstoff und Silizium sowohl fir einen intergranularen Defekt als auch fur die
Grenzschicht Stahl/Zunder dargestellt. Sie dokumentieren eine deutliche Anreicherung von
Silizium im Ubergangsbereich und eine Infiltration des Zunders und der ehemaligen

Austenitkorngrenzen durch die ehemals flissige Phase.

— 10pm LfESM 12/
15.0kV BED-C SEM WD 10.0mm

Abbildung 4-16: Quantitative Analyse der im Bereich des intergranularen Defekts vorliegenden
Phasen fiir Legierung Il und Versuch A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% Oz): (A) Ubersichts- und
Detailaufnahme des untersuchten Bereichs; (B) Spektrum der hellen Oxidphase; (C) Spektrum der

dunklen Oxidphase
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Abbildung 4-17: Ubersichtsaufnahme und qualitative Elementverteilung von Fe, Si und O von Legierung

Il und Versuch A-1 (249 mi/min und 20 Vol.-% O32): (A) Intergranularer Defekt; (B) Grenzschicht Stahl/Zunder
In Tabelle 4-ll sind samtliche Ergebnisse fur alle Versuchsserien der vermessenen
intergranularen  Defekte  bezilglich der mittleren  Tiefe,  Standardabweichung

und deren Haufigkeit zusammengefasst. Alle Daten beziehen sich auf die ,Lange Seite".

Ziel der Modelllegierungsversuche war es, eine Antwort auf folgende Fragestellung zu

erhalten: Welchen Einfluss hat

e der Siliziumgehalt der Legierungen
e die Gasmenge (ml/min)

e der Sauerstoffanteil in Vol.-%

auf die Verzunderung und die intergranulare Oxidation?
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Zusammenfassend lasst sich Uber die Versuche sagen, dass die intergranulare Oxidationstiefe
fur eine Oxidationszeit von flinf Minuten bei einer Temperatur von 1200 °C nahezu unabhangig
von den gewahlten Prozessparametern ist und kein signifikanter Unterschied zwischen den
Legierungen Il und Il feststellbar ist. Eine mdgliche Ursache fir die Unabhangigkeit der
intergranularen Oxidationstiefe von den gewahlten Versuchsparametern liegt unter
Umstanden in der unterschiedlichen Dicke bzw. Morphologie des Zunders, bezogen auf die
Versuche innerhalb einer Legierung (Vgl. Abbildung 4-12). Eine dichte und dicke
Zunderschicht behindert die Diffusion des Sauerstoff zur Grenzschicht Stahl/Zunder starker
als eine diunnere bzw. porése Schicht, wodurch die Konzentration an O2 im Bereich der
Grenzschicht fur sdmtliche Versuche nahezu ident sein kénnte und sich somit eine ahnliche
Menge der flussigen eutektischen Phase bilden wirde. Diese Hypothese liefert jedoch keine
Erklarung fur die Gleichheit der Ergebnisse zwischen Legierung Il und lll. Ein weiterer
unbekannter Faktor ist die Geschwindigkeit der Tiefenentwicklung von intergranularen
Defekten. Es besteht die Méglichkeit, dass diese flur eine Oxidationszeit von 5 min und den
gewahlten Prozessbedingungen, ahnlich wie der lineare Anstieg der Massenzunahme zu
Beginn des Versuchs, fir die untersuchten Legierungen praktisch ident ist und sich somit keine
wesentlichen Unterschiede ausbilden. Versuche fur zwei unterschiedliche Probengeometrien

zeigen, dass die intergranulare Oxidationstiefe unabhangig von der Probe ist.

Im Gegensatz zur intergranularen Oxidationstiefe weist die Massenzunahme der einzelnen
Legierungen und Versuche mit ausreichender Sauerstoffmenge deutliche Unterschiede auf,
wobei ahnlich den Ergebnissen von Taniguchi et. al. [12] keine eindeutige Aussage Uber den
Einfluss des Gehalts an Silizium getroffen werden kann, da Legierung Il mit 0,4 % Silizium eine

geringere Verzunderung zeigt als Legierung | und il

AbschlieRen soll jedoch angemerkt werden, dass alle Versuche fir die drei Legierungen nur
ein einziges Mal durchgeflhrt wurden und somit keine Information Uber das Streuverhalten
der Ergebnisse vorliegt. Ein weiterer unbekannter Faktor ist die Messungenauigkeit fir das

handische Vermessen von intergranularen Defekten.
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Tabelle 4-lI: Zusammenfassung der Ergebnisse der Modelllegierungsversuche fiir die

lange Probenseite

Mittlere Standard- Defekt-
Legierung Versuch Tiefe abweichung haufigkeit
[pm] [um] [1/mm]
A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% Oz) <5 / <0,2
Legierung | A-2 (249 ml/min und 9,8 Vol.-% 02) <5 / < 0,2
(rein Fe) B-1 (150 mi/min und 20 Vol.-% O2) <5 / <02
B-2 (150 ml/min und 9,8 Vol.-% O2) <5 / <0,2
A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% O2) 29,70 15,22 10,5
Legierung Il _ A-2 (249 ml/min und 9,8 Vol.-% Oz) 29,24 12,78 11
(Fe-0,4Si) B-1 (150 ml/min und 20 Vol.-% Oz) 30,84 15,94 10,1
B-2 (150 mil/min und 9,8 Vol.-% O2) 27,53 10,65 13,7
A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% O2) 28,47 14,30 11,7
A-1 (249 ml/min upd 20 Vol.-% Oz2) 29,18 1416 1.2
. (halbiert)
Legierung lli :
(Fe-0,8Si) A-2 (249 ml/min und 9,8 Vol.-% O2) 30,97 13,40 13,8
B-1 (150 ml/min und 20 Vol.-% Oz2) 31,08 15,58 10,9
B-2 (150 mil/min und 9,8 Vol.-% O2) 29,02 11,19 13,6

4.2.2 Reproduzierung der Ergebnisse der In-situ Zunderproben mittels STA

Abbildung 4-18 veranschaulicht eine direkte Gegenuberstellung der gemessenen
Temperaturprofile von IMC-B Versuchen mit jenen der auf diese Daten beruhenden STA
Versuche fur Kihlzyklus 2. Als Folge der geringeren Kihlraten in der STA kommt es in der
ersten Abkuhlphase auf T,=1200 °C zu Abweichungen vom Kuhlzyklus des Biegeversuchs.
Die weitere Abklihlung auf die Biegetemperaturen 1100 und 900 °C ist in der STA praxisnahe
mdglich. Fir den Versuch mit einer Biegetemperatur von 700 °C kommt es infolge der
begrenzten Warmeabfuhr bei tieferen Temperaturen wiederum zu gréferen Unterschieden.
Ahnliche Abweichungen in den Kiihlphasen treten fiir Kiihlzyklus 1 auf. Wie in Kapitel 3.3.3
erklart, lag der Fokus fur die STA Versuche zu Beginn in der Modellentwicklung. Dies fuhrte
zu einer zeitlichen Optimierung des Oxidationssegments bei Th=1200 °C, um eine mdglichst
vergleichbare Oxidationszeit im Bereich des flussigen Eutektikums zu gewahrleisten (Vgl.
Abbildung 3-14). AbschlieRend ist anzumerken, dass die Kihlkurven der STA dem mdglichen
Optimum entsprechen bei einem gleichzeitigen geringen Risiko einer Beschadigung der
Anlage. Die laut Software mdgliche Kuhlrate von -200 °C/min wirde zwar zu wesentlich
besseren Ergebnissen hinsichtlich der Abkuhlvorgange fuhren aber auch die Gefahr einer

Schadigung des Ofengefalies deutlich erhdhen.
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Legierung 3; T, =700 °C_STA Versuch Legierung 3; T, =700 °C_IMC-B Versuch
Legierung 3; T,=1100°C_STA Versuch = Legierung 3; T,=1100 °C_IMC-B Versuch
Legierung 2; T, =900 °C_S8TA Versuch Legierung 2; T, =900 °C_IMC-B Versuch
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Abbildung 4-18: Gegeniberstellung der gemessenen Temperaturprofile des IMC-

Biegeversuchs mit jenen der STA-Versuche

Neben den Abklhlprogrammen, welche sich auf die gemessenen Temperaturen des
Biegeversuchs beziehen, wurden auch Mittelwertskurven in der STA untersucht. Bei den
Mittelwertskurven handelt es sich um vorab berechnete Kuhlzyklen, die die gemittelten Daten
samtlicher relevanter Versuche beinhalteten. Als Starttemperatur fir die AbkUhlung der
jeweiligen Kuhlzyklen wird die mittlere Ausformtemperatur herangezogen. Fur Kuhlzyklus 1
liegt diese bei 1175 °C und fur Kuhlzyklus 2 bei rund 1280 °C. Die mittlere AbkUhlrate nach
dem Ausformen betragt in etwa -350 °C/min wodurch sich die bereits erwahnten

Abweichungen in der ersten Kuhlsequenz ergeben.

Abbildung 4-19 (A) stellt die Mittelwertskurve von Kuhlzyklus 2 fur die Biegetemperaturen 900
und 1100 °C dar, wobei fur 900 °C alle drei Legierungen untersucht wurden. Fir 1100 °C
erfolgte lediglich eine Untersuchung von Legierung 3. Legierung 1 zeigt die geringste
Massenzunahme mit knapp 27 mg/cm?, gefolgt von Legierung 2 mit 30 mg/cm? und Legierung
3 mit rund 32 mg/cm?. Ein scharfer Wechsel von einer linearen zu einer parabolischen
Massenzunahme ist erkennbar. Fiir die Legierungen 2 und 3 liegt dieser Ubergang im
theoretischen Temperaturbereich des Eutektikums Fayalit/WuUstit. Erklarbar ware dieser
deutliche Ubergang in der Massenzunahme durch die Erstarrung der fliissigen Phase und des
schnellen Temperaturverlusts im Zuge der Abkihlung. Beide Vorgange fuhren zu einer
verringerten Diffusion, welche in weiterer Folge die Verzunderung reduziert. Im Vergleich dazu
weist Legierung 1 einen friiheren Ubergang bei rund 1200 °C auf, wobei ahnlich der Proben

von Legierung 2 und 3 dieser durch die rasche Temperaturabnahme unausgepragt ist. Infolge
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der langeren Verweilzeit im Hochtemperaturbereich ist flr die Probe von Legierung 3, welche
den Kuhlzyklus des Biegeversuchs mit 1100 °C durchlauft, eine deutlich hohere
Massenzunahme von rund 38 mg/cm? beobachtbar. Verglichen mit den anderen Proben ist
der Ubergang in der Massenzunahme deutlich ausgepragter. Dies ist auf die geringere
Abklhlgeschwindigkeit zurlickzufihren, wodurch die Verzunderung weniger stark von der

Abklhlung beeinflusst ist.

In Abbildung 4-19 (B) ist die Massenzunahme von Legierung 2 fir die zwei unterschiedlichen
Kuhlistrategien jeweils fur eine Biegetemperatur von 900 °C ersichtlich. Bei den abgebildeten
Versuchen handelt es sich um Mittelwertskurven. Infolge der héheren Ausformtemperatur und
der langeren Verweilzeit im Hochtemperaturbereich ist die Massenzunahme fiir die Probe
nach Kuihlzyklus 2 rund dreimal so groRR. Das Diagramm in Abbildung 4-19 (C)
veranschaulicht die Massenzunahme samtlicher in der STA untersuchten Proben. Far
Klhlzyklus 2 liegt diese im Bereich von 30 mg/cm?. Tendenziell ist eine Zunahme der
Verzunderung mit steigendem Gehalt an Silizium zu erkennen, wobei dieser Unterschied
deutlicher zwischen Legierung 1 und Legierung 2 zu erkennen ist. Die zwei roten Datenpunkte
bei 0,85 % Silizium und einer Massenzunahme von mehr als 35 mg/cm? reprasentieren
Versuche mit einer Biegetemperatur von 1100 °C und sind deshalb nicht direkt mit den
anderen Datenpunkten vergleichbar. Im Gegensatz dazu zeigen die zwei untersuchten Proben
nach Kihlzyklus 1 zum einen eine deutlich verringerte Massenzunahme von rund 10 mg/cm?
und keine erkennbare Tendenz in Abhangigkeit des Siliziumgehalts. Inwieweit das auf den
steigenden Gehalt an Silizium oder auf die Messstreuung zurtickzuflhren ist, ist aufgrund der

einmaligen Durchfluihrung der Versuche nicht bestimmbar.
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Abbildung 4-19: (A) Vergleich der Massenzunahme der Mittelwertskurven fur Kihlzyklus 2;
(B) Gegeniiberstellung des Temperaturprofils und der Massenzunahme von Legierung 2 fiir

beide Kihlzyklen; (C) Massenzunahme aller Versuche in Abhangigkeit vom Siliziumgehalt

Fur die Auswertung der intergranularen Defekttiefe erfolgte ein horizontaler Zuschnitt der
eingebetteten Proben zwischen der unteren horizontalen Kante und der Bohrung
(Vgl. Abbildung 3-7). Da es sich bei den Versuchen um Reproduktionsversuche handelt, sind
die Ergebnisse der In-situ Zunderversuche von Kapitel 4.1 in allen Diagrammen von
Abbildung 4-20 als schraffierte Balken bzw. dreieckige Datenpunkte eingetragen. Alle
Ergebnisse sind in Tabelle 4-lll zusammengefasst. Abbildung 4-20 (A) zeigt die
intergranulare Oxidationstiefe der untersuchten Legierungen fir Biegetemperaturen von
900 °C oder weniger. Die Biegetemperatur der einzelnen Datenpunkte ist im Diagramm
vermerkt. Die mittlere Tiefe der intergranularen Defekte liegt flr Legierung 1 bei rund 9 pm,
was, verglichen mit dem In-situ Zunderversuch, in etwa einer Steigerung von 10 % entspricht.
Hierbei soll noch angemerkt werden, dass es sich um eine Mittelwertskurve handelt und das
Kihlprogramm nicht exakt jenem der urspriinglichen Probe entspricht. Ahnlich wie fur die
Modelllegierungsversuche in Kapitel 4.2.1 ist fir die Legierungen 2 und 3 kein wesentlicher
Unterschied in der intergranularen Defekttiefe ersichtlich, welche bei rund 18 bis 20 ym liegt.
Dies entspricht nicht den Ergebnissen aus den In-situ Zunderversuchen, wo ein steigender
Gehalt an Silizium in den Legierungen eine eindeutige Erhdhung der Defekttiefe bewirkt (Vgl.
Abbildung 4-3). Eine Wiederholung des STA-Versuchs von Legierung 2 bestatigte das erste
Ergebnis. Griunde fur die Differenzen kdnnen das unbekannte Streuverhalten des In-situ
Zunderversuchs, die leichten Abweichungen der Kihlkurven von STA- und IMC-B Versuch
untereinander und die unterschiedliche Gasanstrémung zwischen den beiden Versuchen sein.
Die Ergebnisse der STA-Versuche von Legierung 3 entsprechen im Wesentlichen jenen der

In-situ Zunderversuche.
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In Abbildung 4-20 (B) ist fur Kuhlzyklus 2 die intergranulare Oxidationstiefe von Legierung 3
in Abhangigkeit von der Biegetemperatur dargestellt. Fir eine Biegetemperatur von 700 °C
wurden in der STA zwei Proben untersucht, fur die eine mittlere intergranulare Oxidationstiefe
von rund 18,64 um dokumentiert wurde und den Wert der In-situ Zunderprobe nahezu perfekt
abbildet. Ahnliches gilt fir die Probe mit einer Biegetemperatur von 850 °C wo die
intergranulare Oxidationstiefe weniger als zehn Prozent abweicht. Eine Erhéhung der
Biegetemperatur auf 1100 °C im Abklhlzyklus flhrt wie bei den In-situ Zunderversuchen zu
einer Verringerung der intergranularen Defekttiefe auf rund 14 ym. Dadurch wird der Trend,
dass die intergranulare Oxidationstiefe mit steigender Biegetemperatur abnimmt, fir die
Proben der STA ebenfalls erkennbar und bestatigt den in Abbildung 4-4 gezeigten
schematischen Vorgang des Wegzunderns von intergranularen Defekten. Die dokumentierten
Werte der Defekte fur die Proben der STA sind um funf bis zehn Prozent hdher verglichen mit
jenen der In-situ Zunder Versuche, was zum einen an der unbekannten Ergebnisstreuung des
In-situ Zunderversuchs und zum anderen an den leicht unterschiedlichen Bedingungen in der
STA liegen kann. Die transparenten Balken beschreiben Ergebnisse der Mittelwertsversuche
und dienen zur Uberpriifung bzw. Voraussage der intergranularen Defekitiefe. Der Balken bei
900 °C dient zur Voraussage und weist eine der Trendlinie entsprechende Tiefe auf,
wohingegen jener von 1100 °C eine hohere Defekttiefe demonstriert als erwartet. Inwieweit
die hohere Defekttiefe auf die Ergebnisstreuung zurlckzufihren ist, ist aufgrund der

einmaligen Durchfiihrung des Versuchs nicht direkt beantwortbar.

In Abbildung 4-20 (C) sind die Ergebnisse der intergranularen Oxidationstiefe fur die
Mittelwertskurven von Kuihlzyklus 1 dargestellt und Abbildung 4-20 (D) zeigt die
intergranulare Defekthaufigkeit samtlicher Versuche bezogen auf funf Millimeter Probenlange.
Wahrend die Probe von Legierung 2 des zweiten Kuhlzyklus mit rund 19 pm eine praktisch
idente intergranulare Defekttiefe aufweist als Legierung 3, verhalt es sich fir den ersten
Kuhlzyklus genau umgekehrt. Schadigungen von Legierung 3 besitzen eine mittlere Tiefe von
knapp 13 pm wohingegen beide Versuche von Legierung 2 eine durchschnittliche
Tiefe von rund 10,5 ym aufweisen. Ein Vergleich des In-situ Zunder Versuchs von Legierung
2 nach Kuhlzyklus 1 zeigt eine deutliche Erhéhung der intergranularen Oxidationstiefe des
STA Versuchs und das trotz einer geringeren Oxidationsstarttemperatur. Dasselbe qilt fur die
Defektdichte, welche fast sechsmal hdher ist. Die Starttemperatur des Mittelwertversuchs von
Kuhlzyklus 1 entspricht im Wesentlichen dem theoretischen Schmelzpunkt des Fayalit Wistit
Eutektikums, wodurch flr diese Versuche, dhnlich wie fir die In-situ Zunderversuche, keine
bzw. nur eine geringe Anzahl an Vorschadigungen erwartet wurde. Selbst jene Probe des In-
situ Zunderversuchs, welche mit einer Temperatur von 1330 °C aus der Kokille ausgeformt

wurde und anschlieBend nach Kihlzyklus 1 abkuhlte, zeigt eine geringere intergranulare
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Oxidationstiefe und Defekthaufigkeit als der STA Versuch. Eine Wiederholung des STA

Versuchs bestatigte die Ergebnisse des ersten Versuchs.

Vorversuche zeigten, dass es infolge des Restsauerstoffgehalts im Argon zu keiner
Ausbildung von Schadigungen kommt. Eine Schadigung des Ofengefalles ist ebenso
unwahrscheinlich da es zu keiner friihzeitigen Massenzunahme vor dem Atmospharenwechsel
kam. Eine mégliche Ursache stellt die Ungenauigkeit der Temperaturmessung in der STA dar
wodurch Abweichungen zur exakten Probentemperatur von rund 10 °C moglich sind, jedoch
sollten diese nicht zu einer so groRen Beeinflussung fuhren. In Kombination mit einer
Schmelzpunkterniedrigung des Fayalit Waustit Eutektikums aufgrund von anderen
Legierungselementen kdnnte die Temperaturabweichung zusammen mit der begrenzten
Kuhlgeschwindigkeit ausschlaggebend sein. Bezuglich der Schmelzpunkterniedrigung ist aber
anzumerken, dass die aufgenommenen EDX-Spektren nur geringe Gehalte an anderen
Elementen in der ehemals flissigen Phase zeigen, wodurch eine entscheidende

Schmelzpunkterniedrigung unwahrscheinlich ist.

Eine weitere Mdglichkeit sind die unterschiedlichen Oxidationsbedingungen der IMC-B und
STA Versuche. Wahrend des ersten AbklUhlvorgangs der Biegeprobe an Luft kommt es infolge
des Temperaturunterschieds zwischen der heilten Biegeprobe und der kiihlen Umgebungsluft
zur Ausbildung von natirlicher Konvektion, welche fir den Antransport von Luft verantwortlich
ist. Die weiteren Homogenisierungs- und Abkuhlvorgange in den geschlossenen
Warmebehandlungsoéfen fihren aufgrund der ahnlichen Temperatur von Ofen und Probe
vermutlich kaum zu einer Luftzirkulation. Im Gegensatz dazu wird in den STA Versuchen
standig Oxidationsgas an der Probe vorbeigeleitet wodurch die Bedingungen mdglicherweise
um einiges aggressiver sind, da die Probe mit sehr viel mehr Sauerstoff reagieren kann. Dies
ware auch eine Erklarung wieso die anderen Versuche eine um rund 10 % tiefere

intergranulare Oxidation zeigen.

Die intergranulare Defekthaufigkeit der STA Versuche entspricht im Wesentlichen jenen der
In-situ Zunderversuche. Ausgenommen davon ist die Probe von Legierung 2 fur Kihlzyklus 1
und die Probe von Legierung 1 fur Kihlzyklus 2 fir die eine Verfinffachung der intergranularen
Defektdichte auftritt. Zu einer Verdreifachung der Defekthaufigkeit kam es flir die Probe von
Legierung 3 fiir die Biegetemperatur 1100 °C. Atzungen offenbaren fiir die Versuche von
Legierung 2 und 3 nach Kihlzyklus 2, dass das gesamte ehemalige Austenitkornnetzwerk

durch die Flissigphase infiltriert wurde.
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Abbildung 4-20: (A) Gegenuberstellung der intergranularen Defekttiefe der STA Versuche mit

jenen der In-situ Zunderversuche fir Kihlzyklus 2; (B) Vergleich der intergranularen

Oxidationstiefe fur Legierung 3 in Abhangigkeit der Biegetemperatur; (C) Intergranulare

Defekttiefe der Mittelwertsversuche; (D) Defekthaufigkeit pro 5 mm Auswertungslange

In Abbildung 4-21 ist die Klassenverteilung der intergranularen Defekte fur die Legierungen

2 und 3 jeweils fur den In-situ Zundersuch und einen STA Versuch dargestellt. Die

Verteilungsform von Legierung 3 ist flr beide Versuche nahezu ident, wahrend sich fir

Legierung 2 leichte Unterschiede zwischen den Versuchen ergeben. Wahrend der In-situ

Zunder Versuch von Legierung 2 eine sehr hohe Anzahl an Defekten mit einer Tiefe im Bereich
von 10 bis 20 um aufweist, zeigt der STA Versuch sein Maximum im Bereich von 15 bis
25 pm, wodurch sich die Verteilung aufweitet. Die Unterschiede in der Gesamtanzahl an

ausgewerteten Defekten beruht auf der unterschiedlichen Auswertelange der Proben. Fir den
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In-situ Zunder Versuch liegt diese bei rund 75 mm und fir jene der beiden STA Versuche in
Summe bei ungefahr 100 mm. Die Defekthaufigkeit ist fir beide Versuche nahezu gleich und

liegt bei rund 13 Defekten pro 5 mm Auswertungslange.
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Abbildung 4-21: Klassenverteilung der intergranularen Oxidationstiefe fur die In-situ
Zunderversuche und die STA Versuche

Abbildung 4-22 und Abbildung 4-23 zeigen fur Legierung 2 jeweils einen intergranularen
Defekt und die dazugehorige qualitative Elementverteilung sowohl fur Kihlzyklus 1 als auch
fur Kduhlzyklus 2. Hinsichtlich der Zusammensetzung der Fayalitphase und der
Elementverteilung sind zwischen den beiden STA Versuchen bzw. generell zwischen den In-
situ Zunderversuchen und den STA Versuchen keine merklichen Unterschiede feststellbar.
Die qualitative Zusammensetzung der im Nahbereich der Oberflache und an intergranularen
Defekten ausgebildeten internen Oxide entspricht jener der In-situ Zunderversuche. Sie

bestehen gréfltenteils aus Silizium- und Manganoxiden mit vereinzelten Aluminiumoxiden und

Mangansulfiden.
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Abbildung 4-22: Elektronenbild eines intergranularen Defekts und die dazugehdrige qualitative

Elementverteilung fur Legierung 2 und Kuhlzyklus 1
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Abbildung 4-23: Elektronenbild eines intergranularen Defekts und die dazugehérige qualitative

Elementverteilung fur Legierung 2 und Kihlzyklus 2

In Tabelle 4-lll sind die Ergebnisse aller untersuchten Zunderproben zusammengefasst. In

der Spalte ,Versuch® ist angegeben, ob es sich um einen In-situ Zunderversuch (IMC-B), einen
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STA Versuch beruhend auf einen praktischen Abklhlvorgang (STA_IMC-B) oder einen STA

Versuch, welcher sich auf Mittelwertsdaten bezieht (STA _MW), handelt.

Die

Spalte

,KlUhlzyklus® beschreibt die zugrundliegende Kuhlstrategie und die Biegetemperatur. Jene

Probe von Legierung 2 welche mit 1* gekennzeichnet ist, bezieht sich auf die Probe, welche

eine Ausformtemperatur aufweist, die den Proben von Kihlzyklus 2 entspricht und dann nach

Kahlzyklus 1 abgekuhlt wurde. Die Ubrigen Spalten beziehen sich auf die ,Mittlere Tiefe", die

L~Standardabweichung“ und die ,Defekthaufigkeit®. Fir die meisten Versuche liegt die

Standardabweichung im Bereich von 6 bis 8 pym. Ausnahmen ergeben sich fir die

untersuchten Proben nach Kuhlzyklus 1, wo diese aufgrund der geringeren Defekttiefe bei 1

bis 3 um liegt.

Tabelle 4-lll: Zusammenfassung der Ergebnisse der In-situ Zunderversuche
und STA Versuche

Leg. Versuch Kiihlzyklus T?gifglg:: : Standard[:lr)nvileichung Defe[lfltllg‘:ir?r\:?keit
Leg. 1 IMC-B 2; Tb=900 °C 7,80 1,30 0,6
STA_MW 2; Tb=900 °C 9,31 3,55 34
IMC-B 1; Tb=900 °C 7,80 2,80 1,5
STA_MW 1; Tb=900 °C 10,65 3,09 8,6
STA_MW 1; Tb=900 °C 10,17 2,21 7.7
IMC-B 1*; Tb=900 °C 10,00 3,90 55
Leg. 2 IMC-B 2; Tb=900 °C 13,80 6,00 12,6
STA_IMC-B 2; Tb=900 °C 18,51 7,42 14,2
STA_IMC-B 2; Tb=900 °C 19,94 6,95 13,1
STA_MW 2; Tb=900 °C 19,08 7,37 12,9
IMC-B 2; Tb=700 °C 18,00 8,30 12,9
STA_IMC-B 2; Tb=700 °C 17,93 6,57 12,3
STA_IMC-B 2; Tb=700 °C 18,97 7,09 11,8
IMC-B 2; Tb=850 °C 16,60 7,00 12,9
Leg. 3 STA_IMC-B 2; Tb=850 °C 17,93 6,75 10,9
IMC-B 2; Tb=1100 °C 12,90 5,50 3,6
STA_IMC-B  2; Tb=1100 °C 14,31 6,78 9,6
STA_MW 1; Tv=900 °C 12,90 4,38 8,0
STA_MW 2; Tb=900 °C 17,70 6,76 7,0
STA_MW 2; Tb=1100 °C 17,16 6,77 8,7
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4.3 IMC-Biegeversuch

Das Verhalten der Biegeprobe wahrend des Biegevorgangs wurde von Krobath et. al. [65]
mittels dem Finite Elemente Programm Abaqus, unter der Berlicksichtigung von elastischen,
plastischen und viskoplastischen Effekten, simuliert [65]. Die in das Material eingebrachte
Dehnung variiert in Abhangigkeit der Position auf der Probe, wobei selbiges fur die Dehnrate
und die Spannung gilt. Alle drei Prozessgrofien weisen ein Maximum im Bereich der
Biegeachse auf und nehmen mit zunehmenden Abstand zu dieser ab. Als Folge der
Temperaturabhangigkeit der Materialeigenschaften ergeben sich flir die einzelnen
Biegetemperaturen leichte Abweichungen hinsichtlich der Dehnrate und Dehnung. GroRere
Unterschiede treten fiir die vorliegende Spannung auf, da Anderungen der Temperatur die
Warmfestigkeit starker beeinflussen. Fur die Biegetemperaturen T,=700, 900 und 1100 °C sind

die eben beschriebenen Anderungen der ProzessgréRen in Abbildung 4-24 graphisch

dargestellt.
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Abbildung 4-24: (A) Abhangigkeit der Dehnung und Dehnrate vom Abstand zur Biegeachse;
(B) Vorliegende Spannungen in Abhangigkeit vom Abstand zur Biegeachse [65]

Die nachfolgenden Unterpunkte zeigen eine Auswertung samtlicher relevanter Grofen der
einzelnen Legierungen. In Abbildung 4-25 ist die fir die Auswertung der Biegeproben
zugrunde liegende Legende veranschaulicht. Die Farbe Weil} beschreibt hierbei ein Segment,
welches frei von Rissen ist, wahrend in einem gelben Segment ein bis finf Risse und in einem
roten Segment mehr als 5 Risse vorhanden sind. Segmente, welche zusatzlich eine
Gitterstruktur haben, beschreiben Rissnetzwerke, die eine sehr hohe bzw. nicht mehr
eindeutig bestimmbare Rissanzahl aufweisen (Vgl. Abbildung 4-33 (C)). In den

nachfolgenden Auswertungen werden lediglich Risse, welche infolge des Biegeversuches
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entstanden sind, dargestellt. Hierbei handelt es sich um Risse entlang der ehemaligen

Austenitkorngrenzen.

20 mm| [ | keine Risse 1 bis 5 Risse 5< Risse hohe Rissanzahl | ! Bi h
| L im Segment im Segment I im Segment Netzwerkrisse | sty

Abbildung 4-25: Legende des Auswertungsrasters der Biegeproben

4.3.1 Legierung 1 (0 % Silizium)

Abbildung 4-26 zeigt die Auswertung der einzelnen Biegeproben fir den in Abbildung 3-2
angegeben Kihlzyklus 2 mit T,=1200 °C. Die auf den Biegeproben dokumentierten Risse
befinden sich grofltenteils im Bereich um die Biegeachse, jener Bereich, in dem die grofite
Dehnung eingebracht wird. Je kritischer die Temperatur, desto gréRer ist die Entfernung von
der Symmetrieachse flir die Entstehung von Rissen. Die Risse selbst treten hauptsachlich
innerhalb der inneren vier Segmente um die Biegeachse auf. Die aulieren vier Segmente sind
mit Ausnahme der kritischen Temperaturen von 850 bis 900 °C praktisch frei von Rissen. Rote
Segmente mit mehr als finf Rissen treten nur im Bereich der grofdten Verformung um die

Biegeachse bei den Temperaturen 850 bis 950 °C auf.
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Abbildung 4-26: Rissverteilung der einzelnen Biegeproben der Legierung 1 mit 0 % Si und dem
Kihlzyklus mit Th=1200 °C

Abbildung 4-27 (A) stellt ein Diagramm mit der Anzahl an Rissen in Abhangigkeit der
Biegetemperatur dar. Bezogen auf die Anzahl an Rissen weisen fur diese Legierung und den
untersuchten Abklhlzyklus die Biegetemperaturen 850 und 900 °C die schlechteste
Oberflachenduktilitat auf. In Summe wurden fir diese beiden Proben 153 (T,=850 °C) bzw.158
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(Tv=900 °C) Risse dokumentiert. Die Proben mit den Biegetemperaturen 700, 750, 800, 1050
und 1100 °C koénnen hierbei als komplett unkritisch angesehen werden da die Biegeproben
vollkommen frei beziehungsweise nahezu frei von Rissen sind. Fur die Probe mit

Biegetemperatur 950 °C sind 49 dokumentiert worden.

In Abbildung 4-27 (B) sind die Werte der ermittelten kritischen Dehnung €2 dokumentiert,
welche notwendig ist, um mindestens zwei Risse zu formen. Um zu vermeiden, dass die
kritische Dehnung durch einen einzelnen im Aullenbereich geformten Riss verfalscht wird,
erfolgt deren Ermittlung Uber die Bildung von zwei Rissen. Sollte nur ein Riss dokumentiert
werden, bleibt die Probe in diesem Diagramm unbertcksichtigt. Fur die Probe mit T,=850 °C
liegt der Wert €, mit 2,54 % am niedrigsten, gefolgt von T,=900 °C und T,=950 °C mit
€2=3,14 % bzw. 3,28 %. Fur die Proben T,=800 und 1000 °C liegt der Wert von ¢ jenseits von
5 %.

Im konventionellen Stranggiel3prozess fir Brammen wird im Zuge des Richtens eine Dehnung
von bis zu 2 % in das Material eingebracht [77,78]. Alle Werte von ¢, sind fur Legierung 1
aullerhalb des kritischen Dehnungsbereichs des Richtens, wodurch diese als unkritisch flr

den Stranggie3prozess angesehen werden kdnnen.
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Abbildung 4-27: (A) Risskurve der Legierung mit 0 % Silizium in Abh&ngigkeit der

Biegetemperatur; (B) Notwendige kritische Dehnung zur Bildung von zwei Rissen in Abhangigkeit

der Biegetemperatur

4.3.2 Legierung 2 (0,4 % Silizium)

Abbildung 4-28 stellt die Rissverteilung der Biegeproben, welche den klassischen
Abkuhlzyklus mit Th=1050 °C durchliefen (Vgl. Abbildung 3-2 ), dar. Teile der beschriebenen
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Ergebnisse beziehen sich auf bereits veroffentlichte Daten, welche im Vorfeld der Arbeit
untersucht wurden. Als kritischer Temperaturbereich sind die Temperaturen 850, 900 und
950 °C identifizierbar. Die Proben der Biegetemperaturen 700, 750 und 1100 °C sind hingegen
frei von Rissen bzw. nahezu frei davon. Unabhangig von den untersuchten Proben wurde die
grolite Anzahl an Risse jeweils im Bereich der Biegeachse dokumentiert. Die aulieren
Segmente sind frei von Rissen, wahrend sich die ersten Risse im Bereich der vierten bzw.
funften Spalte bilden. [4]
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Abbildung 4-28: Rissverteilung der einzelnen Biegeproben der Legierung 2 mit 0,4 % Si und
Th=1050 °C [4]

In Abbildung 4-29 ist die Rissverteilung der einzelnen Biegeproben fir den Abkuhlzyklus mit
Th=1200 °C veranschaulicht. Optisch ergeben sich fir die niederen Biegetemperaturen keine
wesentlichen Unterschiede im Vergleich zu Kuhlstrategie 1. Der kritische Temperaturbereich
liegt im selben Bereich von 850 bis 950 °C, wobei er hier deutlich ausgepragter auftritt. Um die
Biegeachse treten zum Teil Rissnetzwerke mit einer sehr hohen Anzahl an Rissen auf. Jene
Risse, die am weitesten von der Biegeachse entfernt gebildet worden sind, werden im aul3eren
Bereich der dritten Spalte dokumentiert. Die Biegetemperaturen 1000 und 1050 °C sind jenen
des klassischen Kuhlzyklus wieder ahnlicher, jedoch mit einer hdheren Rissanzahl im Bereich
der Biegeachse. Kaum Unterschiede ergeben sich fir die Biegeprobe mit 1100 °C. [4]
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Abbildung 4-29: Rissverteilung der einzelnen Biegeproben der Legierung 2 mit 0,4 % Si und
Th=1200 °C [4]

In Abbildung 4-30 (A) sind die drei untersuchten Kihlzyklen der Biegeprobe mit einer
Biegetemperatur T,=900 °C dargestellt. Das blaue Temperaturprofil reprasentiert hierbei eine
spezielle Kihlstrategie der Probe, um eine minimale Oxidation im Temperaturbereich
>1000 °C zu erhalten. Dies wurde durch eine verlangerte Verweilzeit in der Kokille realisiert,
wodurch sich die Ausformtemperatur auf rund 1080 °C reduziert. Im Gegensatz zu den beiden
anderen Kuhlstrategien erfolgt nach dem Ausformen eine direkte Abkuhlung auf die
Biegetemperatur. Fur jene Proben mit T,=900 °C fand fur alle Kuhlstrategien eine Ermittlung
der AustenitkorngroRe im Nahbereich der Oberflache statt. Die Messung wurde in einer Tiefe
von rund 0,5 mm Entfernung von der Probenoberflache durchgefuhrt. Fur die Probe mit
Th=1200 °C wurde eine Korngrdf3e von 607 um ermittelt, fur jene mit T,=1050 °C 538 ym und
jene mit T,=900 °C 589 um. Alle angegebenen Korngrofien beziehen sich auf den ECD

(Equivalent Circle Diameter). [4]

Die Rissverteilungskurve in Abbildung 4-30 (B) zeigt die Risskurve in Abhangigkeit der
Biegetemperatur fur Kuhistrategie 1 und 2. Der einzelne blaue Datenpunkt bei T,=900 °C
reprasentiert die Probe mit direkter AbklUhlung auf Biegetemperatur. Fur die niederen
Biegetemperaturen bis T,=800 °C ergeben sich kaum Abweichungen hinsichtlich der
Rissanzahl. Fur 850 °C kommt es zu einer deutlichen Zunahme an Rissen fur jene Probe mit
der 150 °C héheren Homogenisierungstemperatur. Zu einer deutlichen Veranderung des
Rissverhaltens kommt es im kritischen Temperaturbereich von 850 bis 950 °C, wo die im Zuge
der Abkuhlung nach Kuhlzyklus 2 entstandenen intergranularen Vorschadigungen (Vgl.
Abbildung 4-1 (B)) zu ungefahr einer Vervierfachung der Anzahl an gebildeten Risse fiihrt.

Der Hochtemperaturbereich zeigt geringe Unterschiede hinsichtlich der gebildeten Risse fir
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die zwei untersuchten Kiihlstrategien. Die kritische Dehnung €, zur Bildung von zwei Rissen
ist in Abbildung 4-30 (C) dargestellt. Ahnliche Werte fir die zwei unterschiedlichen
Kulhlistrategien ergeben sich fir die Biegetemperaturen 800 und 1000 °C mit rund 4,3 bzw.
2,9 %. Im kritischen Temperaturbereich verringern sich die Werte von €;fur die Proben mit der
héheren Haltetemperatur Ty um rund ein Prozent auf zwei Prozent bzw. darunter. Werte von
€2 kleiner als zwei Prozent sind fiir den Richtprozess im Stranggief3en als kritisch anzusehen.
Bei einem direkten Vergleich der Biegeproben T,=900 °C flir die unterschiedlichen
Kuhlistrategien zeigt sich, dass jene Probe die niedrigsten Werte aufweist, welche der
geringsten Oxidation ausgesetzt war. Dies ist sowohl fir die Anzahl an dokumentierten Rissen

als auch fur die notwendige kritische Dehnung, um 2 Risse zu bilden, erkennbar. [4]

Die Diagramme von Abbildung 4-30 (B) und (C) veranschaulichen eine eindeutige Tendenz
hinsichtlich der Auswirkung der Hochtemperaturoxidation auf die Oberflachenrissbildung. Eine
hohe Ausformtemperatur und Haltetemperatur (T>Tey), wie sie sehr lange fur Kuhlzyklus 2
vorliegt, bewirkt infolge des Eindringens der flussigen Fayalitphase entlang der Korngrenzen
Defekte, die im Falle einer Zugbelastung zu einer erleichterten Rissbildung fuhren. Dadurch
erhdht sich deren Anzahl im kritischen Temperaturbereich drastisch. Des Weiteren verringert
sich die kritische Dehnung zur Bildung von zwei Rissen [4]. Infolge der Verringerung von
Ausformtemperatur und Haltetemperatur kommt es zu einer signifikanten Reduzierung der
gebildeten intergranularen Defekte (Vgl. Abbildung 4-2).
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Abbildung 4-30: Auswertungsdiagramme von Legierung 3 mit 0,4 %Silizium fir beide
Abkuhlzyklen: (A) Direkte Gegenuberstellung der untersuchten Kiihizyklen der Biegeprobe mit
Tb=900 °C [4]; (B) Risskurve in Abhangigkeit der Biegetemperatur [4]; (C) Notwendige kritische

Dehnung zur Bildung von zwei Rissen in Abhangigkeit der Biegetemperatur [4]

4.3.3 Legierung 3 (0,8 % Silizium)

Hierbei handelt es sich um die untersuchten Proben nach Kuhlzyklus 2, die den hochsten
Gehalt an Silizium aufweisen. Die Rissverteilung ist in Abbildung 4-31 dargestellt. Eine
geringe Anzahl an Rissen tritt in den inneren Segmenten der Biegeproben mit T,=700 bzw.
750 °C auf. Nahezu Uberall auf den Proben sind oxidierte Korngrenzen vorhanden deren Tiefe
mit zunehmender Dehnung groRer wird. Der Ubergang von oxidierten bzw. tief oxidierten
Korngrenzen zu Rissen erfolgt in Abhangigkeit der Biegetemperatur und liegt im Bereich des
2. bzw. 3. Segments fur die kritischen Proben. Im Zuge der Analyse wurde eine Mindesttiefe
von mindestens 0,25 % festgelegt, um etwaige Schadigung als Risse zu dokumentieren. Dies
entspricht der maximal dokumentierten Tiefe eines intergranularen Defekts aus den In-situ
Zunder Versuchen. Eine besonders hohe Konzentration an Rissen ist im Bereich der
Biegeachse feststellbar. Dies gilt besonders flr die Biegetemperaturen 850 bis 1000 °C in
denen Rissnetzwerke teilweise bis zum 4. Segment auftreten (Vgl. Abbildung 4-33 (C)). Diese
sind groRtenteils orientierungslos entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen. Entgegen den
anderen untersuchten Legierungen zeigt auch der Hochtemperaturbereich ab 1050 °C eine

ausgepragte Rissverteilung.
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Abbildung 4-31: Rissverteilung der einzelnen Biegeproben der Legierung 3 mit 0,8 % Si und
dem Kihlzyklus mit Th=1200 °C

In Abbildung 4-32 (A) ist die Risskurve fur Legierung 3 mit 0,8 % Silizium abgebildet. Der
kritische Temperaturbereich liegt bei 850 °C bis 1000 °C wo zum Teil deutlich mehr als 800
Risse gezahlt werden. Die Anzahl der Risse der Proben T,=700 und 750 °C liegt bei 8 bzw. 3
Rissen. Eine erste deutliche Steigerung der Rissanzahl ist fur die Biegeprobe T,=800 °C zu
erkennen. Die Anzahl an Schadigungen bei 1050 und 1100 °C ist im Bereich von 400 Rissen.
Als unkritisch kdnnen die Biegetemperaturen 700 bis 800 °C angesehen werden. Die kritischen
Dehnungen zur Bildung von 2 Rissen liegen fir die Proben 850 bis 950 °C im Bereich von
zwei Prozent Dehnung bzw. darunter und sind somit fir das Richten im Stranggiel3prozess als
kritisch anzusehen. Auch der Hochtemperaturbereich ab 1000 °C ist mit Werten von knapp
Uber zwei Prozent als problematisch anzusehen. Temperaturen unter 800 °C sind unkritisch.
Eine Zusammenfassung der Ergebnisse der kritischen Dehnung ¢ ist in Abbildung 4-32 (B)

dargestellt.
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Abbildung 4-32: Auswertungsdiagramme von Legierung 3 mit 0,8 % Silizium; (A) Risskurve in
Abhangigkeit der Biegetemperatur; (B) Notwendige kritische Dehnung zur Bildung von

zwei Rissen in Abhangigkeit der Biegetemperatur

4.3.4 Direkte Gegenuiberstellung der Ergebnisse der einzelnen Legierungen fiir
Kiihlzyklus 2

Eine Gegenuberstellung der Oberflachen im Bereich der Biegeachse ist fir die drei
unterschiedlichen Legierungen in Abbildung 4-33 dargestellt. Bei den Proben handelt es sich
jeweils um eine aus dem fur diese Legierung kritischen Temperaturbereich. Die Klassifizierung
der auftretenden Risse erfolgt nach der Einteilung von Krobath et. al. [66]. Abbildung 4-33 (A)
zeigt die Oberflache von Legierung 1, auf der nur singulare Risse auftreten. Die Risse selbst
sind fein und Ublicherweise einige hundert Mikrometer lang. Ausnahmen kdnnen eine Lange
von 1 bis 2 Millimeter erreichen. Die Oberflachen der Legierungen 2 und 3 sind in Abbildung
4-33 (B) und (C) veranschaulicht. Beide Legierungen zeigen eine starker ausgepragte
Rissbildung als die siliziumfreie Variante. Die Risse sind im Zentrumsbereich netzwerkartig,
deutlich breiter und zumeist mehrere Millimeter lang. Oftmals ist keine eindeutige Aussage
hinsichtlich der Anzahl an gebildeten Risse pro Segment mehr mdglich. Fur Legierung 3 ist
dies im Zentrumsbereich tendenziell etwas pragnanter ausgebildet als fur Legierung 2. In
Abbildung 4-33 (D) ist die Rissverteilung der 3 untersuchten Legierungen gegenubergestellt.
Sie zeigt eine deutliche Zunahme der dokumentierten Risse mit steigendem Gehalt an Silizium
fur die einzelnen Proben sowohl im Bereich der Biegeachse als auch in den aufieren
Segmenten der Biegeproben.
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Im Zuge dieser Arbeit wurde die oberflachliche Austenitkorngrofle von ausgewahlten Proben
im Bereich der Biegeachse mittels der Linescan-Methode ermittelt, um eine Aussage Uber
deren Einfluss auf die Oberflachenrissbildung treffen zu kénnen. Die Linescan-Methode ist ein
bewahrtes Verfahren flr die Ermittlung der Austenitkorngrofle mittels des aquivalenten
Kreisdurchmessers (ECD). Fiir Beschreibungen des Messverfahrens wird auf weitere Literatur
verwiesen [79-82]. Fir die unterschiedlichen Gehalte an Silizium in den Legierungen ist kein
eindeutiger Trend bezlglich der AustenitkorngréRe erkennbar. Die mittlere KorngréfRe
(mittlerer ECD) der Biegeprobe T,=900 °C betragt fur Legierung 1 rund 829 um, gefolgt von
Legierung 3 mit 733 um. Die geringste Korngrofe zeigt die Probe von Legierung 2 mit 607 um.
Fur Legierung 3 erfolgte eine Ermittlung der KorngroRe in Abhangigkeit von der
Biegetemperatur. Die mittlere Korngréfie (ECD) betragt 718 um fir 700 °C, 733 um flir 900 °C
und 869 pm fur 1100 °C. Bezogen auf Legierung 3 ist hiermit ein leichter Einfluss der
permanenten Hochtemperaturlage auf die abschlieRende Korngrélle erkennbar.
Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die geringen Abweichungen der
Austenitkorngrof3e im kritischen Temperaturbereich wahrscheinlich keinen signifikanten
Einfluss auf die Ergebnisse austuben wird und der essentielle Einflussfaktor auf die

Unterschiede in der Rissbildung die Hochtemperaturoxidation ist.
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Abbildung 4-33: Gegenuberstellung der Oberflachen im Bereich der Biegeachse:
(A) Legierung 1 Tv=850 °C; (B) Legierung 2 Tv=850 °C; (C) Legierung 3 Tv=950 °C;
(D) Rissverteilung von Legierung 1 bis 3 fir den Temperaturbereich 850 bis 950 °C

Abbildung 4-34 veranschaulicht fir alle untersuchten Legierungen die notwendige
Stempelkraft in Abhangigkeit der Stempelwegs von 0 bis zum maximalen Weg von 5 mm. Fir
eine bessere Ubersicht in den Diagrammen erfolgt die Darstellung der einzelnen
Biegetemperaturen in 100er Schritten. Die siliziumfreie Legierung 1 zeigt fir alle
Biegetemperaturen die geringsten Stempelkrafte, wodurch die festigkeitssteigernde Wirkung
von Silizium bei erh6hten Temperaturen bestatigt werden kann. Sie liegt rund 10 % unter jener
von Legierung 2 und rund 15 bis 20 % unter jener von Legierung 3. Fur alle Legierungen fuhrt
eine Zunahme der Biegetemperatur zu einer Abnahme der Festigkeit und damit zu einer

Verringerung der fur die Biegung notwendigen Stempelkrafte.
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Abbildung 4-34: Einfluss des Gehalts an Silizium auf die Stempelkraft in Abhangigkeit

des Stempelwegs

Abbildung 4-35 stellt eine Gegenulberstellung der Rissanzahl, kritischen Dehnung und der rel.

max. Risstiefe in Abhangigkeit von der Biegetemperatur fir die untersuchten Legierungen dar.
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Eine genaue Beschreibung der einzelnen Datenpunkte der drei Legierungen erfolgte bereits
in den Kapiteln 4.3.1, 4.3.2 und 4.3.3.

Fur alle drei Legierungen bilden sich fir die niedrigsten Biegetemperaturen 700 und 750 °C
keine bzw. nur eine geringe Anzahl an Rissen aus. Erste Abweichungen sind flr die
Biegeproben bei 800 °C ersichtlich, bei der sich bei Legierung 3 im Gegensatz zu den ersten
beiden Legierungen bereits rund 100 Risse entstehen. Der kritische Temperaturbereich
beginnt bei 850 °C, wobei dieser flr Legierung 1 bereits bei 900 °C wieder endet. Fur
Legierung 2 erstreckt er sich bis 950 °C und fur Legierung 3 bis 1000 °C. Die Rissanzahl erhéht
sich hierbei auf ungefahr 150 fur Legierung 1, rund 800 fur Legierung 2 und Legierung 3 liegt
fur alle Biegetemperaturen im kritischen Temperaturbereich Uber der maximalen Rissanzahl
von 800. Der Hochtemperaturbereich (T,=1000 °C) von Legierung 1 ist praktisch frei von
Rissen, wahrend Legierung 2 einen rissfreien Zustand erst bei einer Temperatur von 1100 °C
erreicht. Im Gegensatz dazu bilden sich fir Legierung 3 auch fir die Biegetemperaturen 1050
und 1100 °C rund 400 Risse aus. In Abbildung 4-35 (A) sind die eben beschriebenen

Ergebnisse dokumentiert.

Abbildung 4-35 (B) zeigt die Gegenuberstellung der kritischen Dehnung €2 zur Bildung von
zwei Rissen, wobei sich dieser Parameter ahnlich verhalt wie die Rissanzahl. Die siliziumfreie
Legierung 1 weist fir alle Biegetemperaturen einen héheren Wert der kritischen Dehnung auf
als die Legierungen 2 und 3, was bedeutet, dass Legierung 1 bei allen Versuchen eine bessere
Oberflachenduktilitat aufweist. Fir die Biegetemperaturen 850 und 900 °C ist die kritische
Dehnung fir Legierung 2 tendenziell etwas niedriger als fur Legierung 3, wobei beide
Legierungen einen fir das Stranggiel3en kritischen Wert von rund 2 % zeigen. Den niedrigsten
Wert fur die kritische Dehnung hat die Biegeprobe T,=950 °C von Legierung 3 mit 1,5 %. Im
Hochtemperaturbereich sind die Werte von ¢ fur Legierung 3 im Vergleich zu den anderen

beiden Legierungen deutlich verringert.

Eine Gegenuberstellung der Verlaufe der relativen maximalen Risstiefe in Abhangigkeit von
der Biegetemperatur ist fur die drei Legierungen in Abbildung 4-35 (C) dargestellt. Sie ahneln
den Verlaufen der kritischen Dehnung bzw. der Rissanzahl und zeigen ihr Maximum im
kritischen Temperaturbereich der jeweiligen Legierungen. Legierung 2 zeigt deutlich tiefere
Risse als Legierung 1. Legierung 3 zeigt fur sdmtliche Temperaturen tiefere Defekte als die
anderen beiden Legierungen. Besonders ausgepragt ist dies fiir den Hochtemperaturbereich.
Entgegen der Rissanzahl und der kritischen Dehnung weist die Probe von Legierung 2 mit
einer Biegetemperatur von 900 °C eine geringere Risstiefe auf als jene von Legierung 1.
Hierbei ist es moglich, dass es aufgrund der eher feinen Risse nicht méglich war die Risse

weitestgehend auszuleuchten und somit die Messungen ein verzerrtes Bild darstellen. Es ist
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davon auszugehen, dass die Tiefe normalerweise in einem ahnlichen Bereich liegt wie die der
Proben mit Biegetemperaturen von 850 und 950 °C. Zusammenfassend kann angemerkt
werden, dass die Risstiefenvermessung beim qualitativen Gegentberstellen ein klares Bild
zwischen siliziumfrei und Silizium legiert zeigt. Das bedeutet, dass die gemessene Risstiefe
als Vergleichsparameter flir IMC-Biegeproben herangezogen werden kann. Das Beispiel von
Legierung 2 bei 900 °C zeigt jedoch auch, dass bei einer quantitativen Auswertung darauf
hingewiesen werden muss, dass die Rissoéffnung ein limitierender Faktor sein kann. Bei
entsprechend schmaler Offnung und tiefen Rissen ist es méglicherweise nur bedingt und unter
Verwendung der passenden Vergroflerung mdglich die Tiefe korrekt zu bestimmen. Die
Methode der direkten Rissvermessung ist demnach noch in weiterer Entwicklung, um damit

auch quantitative Vergleiche mit dem Ausschluss von mdglichen Einflussfaktoren durchfuhren

zu kbénnen.
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Abbildung 4-35: Direkte Gegenuberstellung der untersuchten Legierungen fir Kihlistrategie 2
hinsichtlich: (A) Rissanzahl; (B) Kritische Dehnung; (C) rel. max. Risstiefe
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Mit Bedacht an mogliche Limitierungen einer quantitativen Bestimmung der Defekttiefen
wurden selbige in Abhangigkeit des Abstands zur Biegeachse und der eingebrachten Dehnung
fur die Proben mit T,=850 °C gemessen und in Abbildung 4-36 (A) gegentibergestellt. Weiters
sind die Bereiche der einzelnen Segmente, in denen Rissvermessung stattfand, farblich und
mit Zahlen gekennzeichnet. Hellrot steht fir die innerste bzw. die achte Spalte, wahrend
hellblau die erste und aulierste Spalte beschreibt. In Abbildung 4-36 (B) sind die Spalten in
denen Risse im Auswertungsraster vermessen wurden farblich gekennzeichnet. Die Bildung
des Mittelwerts erfolgt Uber die Ausmessung von zehn signifikanten Rissen bzw.

Schadigungen pro Spalte.

In der aulersten Spalte betragt die Tiefe der Schadigungen entlang der Korngrenzen in
Relation zur Probendicke rund 0,18 % fir Legierung 2 und 3, wodurch sie in der
Rissauswertung unberlcksichtigt bleiben (Vgl. Abbildung 4-29 und Abbildung 4-31). Bei
diesen Defekten handelt es sich um intergranulare Oxidationsschadigungen, die bereits
teilweise durch die sehr niedrigen Dehnungen aufgeweitet und vergréfRert wurden. Far
Legierung 1 ist daher in den auflersten Segmenten keine Schadigung dokumentiert worden,
was mit den Untersuchungen der intergranularen Defekttiefe korreliert. Eine Verringerung des
Abstands zur Biegeachse und die damit verbundene Erhéhung der in das Material
eingebrachte Dehnung bzw. Spannung flihrt zu einer Steigerung der mittleren Tiefe auf rund
0,3 % fur alle drei Legierungen. Der lila Datenpunkt von Legierung 1 ist hierbei durch einen
Stern gekennzeichnet, da im Gegensatz zu den anderen beiden Legierungen nur drei anstatt
zehn Defekte fur die Vermessung vorhanden sind und somit aufgrund der verringerten Anzahl

an ausgewerteten Defekten die direkte Vergleichbarkeit nur eingeschrankt gegeben ist.

Von Spalte 4 bis 6 ist fur die Legierungen 2 und 3 ein erster starkerer Anstieg der mittleren
relativen Risstiefe von rund 0,32 auf 0,55 % zu verzeichnen. Die Steigerung der Defekttiefe
von Legierung 1 auf rund 0,38 % ist dabei deutlich geringer. Eine weitere Erhdhung der
Defekttiefe erfolgt in Spalte 8, welche sich unmittelbar um die Biegeachse befindet. In diesem
Bereich zeigen die Defekte von Legierung 1 einen Anstieg auf eine durchschnittliche Tiefe von
0,43 %, gefolgt von Legierung 2 mit 0,81 % und Legierung 3 mit 0,89 %. Die Zunahme in der
Risstiefe ist fur die Legierungen 2 und 3 deutlich ausgepragter als jene von Legierung 1.
Zuruckzufuhren sind die Unterschiede der siliziumfreien Legierung im Vergleich zu Legierung
2 und 3 auf die fehlenden intergranularen Defekte von Legierung 1, wodurch die
Spannungskonzentration im Bereich der Korngrenze deutlich geringer ist. Fur Legierung 3 ist
eine Entwicklung der Riss- bzw. Defekitiefe mit GroRRenvergleich in Abbildung 4-36 (C)
veranschaulicht. Fir diese Darstellung wurden jene Schadigungen ausgewahlt, welche die

geringste Abweichung zum errechneten Mittelwert aufweisen.
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Abbildung 4-36: Evolution der mittleren Risstiefe in Prozent zur Probendicke vom aufRersten bis
zum innersten Segment fiir die Biegeproben Ty=850 °C: (A) Eingebrachte Dehnung und rel. max.
Risstiefe in Abhangigkeit zum Abstand zur Biegeachse; (B) Auswertungsraster mit den

gekennzeichneten Segmenten; (C) Vermessene Risse der Rissevolution fiir Legierung 3

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass eine Erhéhung des Gehalts an Silizium
zu einer drastischen Steigerung hinsichtlich der Rissanzahl flhrt und sich der kritische
Temperaturbereich zu héheren Biegetemperaturen aufweitet. Des Weiteren flihrt eine erhdhte
Konzentration an  Silizum zu einer deutlich verstarkten Rissbildung im
Hochtemperaturbereich, die fiir Legierung 3 besonders ausgepragt ist. Erklarbar ware dies
infolge der hbéheren Festigkeit von Legierung 3, wodurch die flr die Biegung notwendigen
Stempelkrafte groRer sind (Vgl. Abbildung 4-34). In Kombination mit den vorhanden

intergranularen Defekten fiihrt dies zu einer hdheren Spannungskonzentration im Bereich der
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Korngrenzen, wodurch die Rissbildung erleichtert wird. Neben der erhéhten Rissanzahl flhrt
ein steigender Gehalt an Silizium in den Legierungen zu einer Verringerung der kritischen
Dehnung und tieferen Rissen. Die Verlaufe der drei Auswertungsparameter in Abhangigkeit

von der Biegetemperatur zeigen nur geringe Abweichungen zueinander.

Bezogen auf die Biegeproben mit T,=850 °C bewirkt eine Verringerung des Abstandes vom
Randbereich des Auswertungsrasters hin zur Biegeachse neben einer Erhéhung der Anzahl
an Rissen auch eine Vertiefung der gebildeten Defekte. Fir die Legierungen 2 und 3 ist diese
Zunahme infolge einer Spannungskonzentration an den intergranularen Defekten deutlich
ausgepragter als fur jene von Legierung 1. Fir die Legierungen 2 und 3 sind lediglich im

innersten Segment Unterschiede fur die mittlere Risstiefe feststellbar.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Die Neigung von Stahlen zur Bildung von Oberflachenrissen im Stranggiel3prozess wurde
bisher in erster Linie durch konventionelle HeilRzugversuche geprift. Dabei wird die
gemessene Brucheinschnirung bei erhéhten Temperaturen als Mal® fur die Duktilitat
herangezogen. HeilRzugversuche werden im Regelfall unter inerter Atmosphéare, also ohne
Oberflachenoxidation, durchgefihrt und der Einfluss von Oxidationsphanomenen wird damit
ausgeschlossen. Vorangegangene Untersuchungen mit dem ,In-situ Materials
Characterization by Bending (IMC-B)“ - Test zeigten einen deutlichen Einfluss intergranularer
Oxidation auf die Rissbildung im Temperaturbereich des sogenannten zweiten Duktilitatstiefs.
Die vorliegende Arbeit verfolgt einen neuen Ansatz der parallel die Rissbildung im IMC-B Test
bewertet und den dabei gewahlten Temperaturzyklus in einer ,Simultanen Thermischen
Analyse (STA)“ unter oxidierender Atmosphare nachgebildet, um gezielt die intergranulare
Oxidation zu untersuchen. Die Auspragung der intergranularen Oxidation soll mit dem
Rissbefall korreliert werden, um aus Oxidationsversuchen eine Vorhersage flr die

Rissempfindlichkeit von Stahlen im Stranggiel3prozess zu ermdglichen.

Fur die ersten Untersuchungen wurden Silizium legierte Stahle ausgewahlt, da Silizium bei
ausreichend hoher Oxidationstemperatur zu einer ausgepragten Vorschadigung der
Korngrenzen infolge der Bildung einer fliissigen Phase fuhrt. Uber die Wirkung von Silizium
auf die Bildung von Oberflachenrissen ist bisher nur wenig bekannt, die Arbeit bietet also auch

hier Neuigkeitswert.

Die Untersuchungen erfolgten mittels des IMC-B Tests, In-situ Zunderversuchen, welche im
Zuge der IMC-B Tests durchgefuhrt wurden, und Oxidationsversuchen in der STA. Bei den
untersuchten Legierungen handelte es sich um einen 0,17 % C Stahl mit drei variierenden
Gehalten an Silizium (Legierung 1 mit 0,001 % Si; Legierung 2 mit 0,4 % Si; Legierung 3 mit
0,8 % Si). Des Weiteren fand in den STA Versuchen die Untersuchung einer Eisen-Silizium

Modelllegierung (Reineisen; Fe-0,4Si und Fe-0,8Si) statt. In der nachfolgenden Auflistung sind
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die Ergebnisse der einzelnen Punkte und die daraus gewonnenen Erkenntnisse

zusammengefasst.

In-situ Zunderversuche:

Die Bildung von intergranularen Defekten bei einer Temperatur von T,=1200 °C
wird durch die Infiltration einer flissigen Phase entlang der Austenitkorngrenzen
begulnstigt. EDX-Spektrumsanalysen zeigen, dass die Zusammensetzung der
Phase, bezogen auf das Zweistoffsystem FeO-SiO,, im Bereich zwischen reinem
Fayalit und dem Fayalit-Wustit Eutektikum liegt. Die Zusammensetzung der Phase
ist unabhangig von der untersuchten Legierung und sie enthalt ein bis drei Prozent
Mangan.

Alle Oxidationsversuche mit Ausnahme der nahezu siliziumfreien Legierung 1
zeigen eine ausgepragte Anreicherung von Silizium entlang der Grenzflache
Stahl/Zunder.

Intergranulare Defekte in Legierung 1 sind auf Spurenelemente zurtickzuflihren.
Die Tiefe der intergranularen Oxidation bei einer Temperatur von 1200 °C nimmt
mit steigendem Siliziumgehalt zu.

Eine Erhéhung der Endtemperatur im IMC-B Kuhlzyklus fihrt zu einer geringeren
Tiefe der intergranularen Defekte, da die umliegende Stahimatrix bei hoheren
Temperaturen starker verzundert, wodurch die Tiefe wieder abnimmt.

Die im Nahbereich der Oberflache und den intergranularen Defekten auftretenden
internen Oxide bestehen aus Silizium- und Manganoxiden. Die interne Oxidation ist
fur Legierung 3 pragnanter.

Ein Kihlzyklus mit einer Halte-/Oxidationstemperatur von T,=1050 °C fuhrt kaum

zur Bildung von intergranularen Defekten.

STA-Untersuchung der Fe-Si Modelllegierungen:

Untersuchungen der Eisen-Silizium Modelllegierungen zeigen fur eine
Oxidationsdauer von funf Minuten bei 1200 °C keinen wesentlichen Unterschied in
der intergranularen  Defekttiefe = unabhdngig von den  gewahlten
Prozessparametern. Reineisen zeigt vereinzelte kleine intergranulare Defekte, die
auf den geringen Spurenelementgehalt zurtckzufiihren sind.

Fir die durchgeflhrten Versuche ist kein Trend bezlglich des Einflusses von

Silizium auf die Massenzunahme wahrend der Oxidation erkennbar.
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STA-Reproduktionsversuche:

Es erfolgte eine erfolgreiche Nachbildung der Temperaturprofile der beiden IMC-B
Kahlzyklen in der STA. Versuchswiederholungen in der STA demonstrierten die
Reproduzierbarkeit hinsichtlich des Temperaturprofils, der Massenzunahme und
der erzeugten Tiefe der intergranularen Defekte. Die Zusammensetzung der
gebildeten Phasen und internen Oxiden entspricht jenen der In-situ
Zunderversuchen.

Die Massenzunahme ist fur den Kihlzyklus mit Th=1200 °C um den Faktor drei
héher als fur jenen mit T,=1050 °C.

Der Kuhlzyklus mit T,=1200 °C =zeigt fur Legierung 3 grundsatzlich eine
ausgezeichnete Reproduzierbarkeit der intergranularen Defekttiefe im Vergleich zu
den In-situ Zunderversuchen. Die Ergebnisse der In-situ Zunderversuche des
Kahlzyklus mit Th=1050 °C sind in der STA mit den derzeit gewahlten Parametern
nicht reproduzierbar, da in der STA die Defekttiefen um rund 50 % hoher und die

Defektdichten sechsmal so grof3 sind.

IMC-B Test:

Die im Zuge der Hochtemperaturoxidation gebildeten intergranularen Defekte
fuhren im Zuge des Biegevorgangs beim IMC-B Tests zu einer deutlich
erleichterten Rissbildung.

Fr den Kuhlzyklus mit T,=1200 °C bewirkt eine Erhdhung des Siliziumgehalts eine
Aufweitung des kritischen Temperaturbereichs fur die Rissbildung hin zu héheren
Temperaturen. Besonders ausgepragt ist dies flr Legierung 3. Mit Ausnahme von
Legierung 1 sind die in der Biegeachse auftretenden Risse im kritischen
Temperaturbereich netzwerkartig. Alle drei untersuchten Legierungen bilden fir die
Biegetemperaturen 700 und 750 °C keine bzw. nur eine sehr geringe Anzahl an
Rissen aus.

Fur Legierung 2 und 3 liegen die Werte der kritischen Dehnung zur Bildung von
zwei Rissen teilweise bei unter zwei Prozent wodurch sie fur den Richtprozess des

StranggieRens als kritisch anzusehen sind.

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass die Ergebnisse fruherer Verdffentlichungen

hinsichtlich des Hochtemperaturoxidationsverhalten eines Silizium legierten Stahls bestatigt

werden konnten und die mdglichen Auswirkungen unterschiedlicher Gehalte von Silizium auf

die Oberflachenrissbildung an Proben des In-situ Biegeversuchs nachgewiesen wurden. Die

Vorhersage von intergranularen Defekten eines 0,17 % C Stahls in der STA ist damit erstmals

moglich. Dieses Ergebnis ist insofern von Bedeutung, als die bevorstehende Umstellung der
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Stahlherstellung auf Elektrolichtbogenofen und Schrotteinsatz zu einem héheren Gehalt an
Spurenelementen (z.B. Cu, Sn, Pb, As, Mo, Cr, Ni) fihren wird und alle diese Elemente auch
auf die intergranulare Oxidation wirken. Ein einfaches Werkzeug fir die Bewertung des
Einflusses von Spurenelementen auf die Oberflachenrissbildung ist somit vorhanden und
dieses wird auch im Zuge weiterfihrender Projekte im Rahmen des Kompetenzzentrums

K1-MET fur entsprechende Untersuchungen verwendet werden.
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Anhang A

A.1 Zeit Temperatur Programme der STA

Tabelle A.1-l: STA Versuchsprogramm fiir Legierung 3 mit Tpb=700 °C und Kihlzyklus 2

Legierung 3_T,w=700 °C_Kiuhlzyklus 2

Aktion Zeit [s] Zieltemperatur [°C] Heizrate/Kiihlrate [°C/min] Segmentzeit [s] Atmosphére
Start 0 25 0 0
heizen 1763 1200 40 1763

2483 1320 10 720 -
homogenisieren 1 3083 1320 0 600 <
kiihlen 1 3143 1260 -60 60
homogenisieren 2 3203 1260 0 60
kiihlen 2 3233 1200 -120 30 -
homogenisieren 3 3318 1200 0 85 "_IS
kiihlen 2 3493 850 -120 175 ©
kahlen 3 3743 700 -36 250 S
homogenisieren 4 3858 700 0 125 '%
e 4033 700 0 175 £
Biegevorgang >
kiihlen 5 4718 25 -60 685
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Tabelle A.1-ll: STA Versuchsprogramm flr Legierung 3 mit T,=850 °C und Kiihlzyklus 2

Legierung 3_Ty=850 °C_Kiihlzy klus 2

Aktion Zeit [s] Zieltemperatur [°C] Heizrate/Kiihlrate [°C/min] Segmentzeit [s] Atmosphére
Start 0 25 0 0
heizen 1763 1200 40 1763

2483 1320 10 720
homogenisieren 1 3083 1320 0 600
kithlen 1 3143 1260 -60 60
homogenisieren 2 3203 1260 0 60
kithlen 2 3233 1200 -120 30 "
homogenisieren 3 3318 1200 0 85 “_Is
kithlen 2 3478 960 -90 160 @
kithlen 3 3742 850 -25 264 S
homogenisieren 4 3858 850 0 125 '%
TSR & 4033 850 0 175 €
Biegevorgang >
kithlen 5 4858 25 -60 825

Tabelle A.1-lll: STA Versuchsprogramm fir Legierung 2 mit Tob=900 °C und Kuhlzyklus 2

Legierung 2_Ty,=900 °C_Kiihlzy klus 2

Aktion Zeit [s] Zieltem peratur [°C] Heizrate/Kiihirate [°C/min] Segmentzeit [s] Atmosphire
Start 0 25 0 0
heizen 1763 1200 40 1763

2483 1320 10 720 -
homogenisieren 1 3083 1320 0 600 <
kithlen 1 3123 1310 -15 40
homogenisieren 2 3183 1310 0 60
kithlen 2 3238 1200 -120 55
homogenisieren 3 3298 1200 0 60 £
kithlen 2 3393 1050 -95 95 ;
kithlen 3 3714 900 -28 321 S
homogenisieren 4 3839 900 0 125 '%
IETIEETEEREL 4014 900 0 175 -
Biegevorgang >
kithlen 5 4889 25 -60 875

Tabelle A.1-IV: STA Versuchsprogramm fiir To=900 °C und Kihlzyklus 2_Mittelwertsversuch

Tw=900 °C_Mittelwertskurve_Kiihlzyklus 2

Aktion Zeit[s] Zieltem peratur [°C] Heizrate/Kiihlrate [°C/min] Segmentzeit [s] Atmosphare
Start 0 25 0 0
heizen 1763 1200 40 1763

2483 1320 10 720 -
homogenisieren 1 3083 1320 Q 600 <
kithlen 1 3123 1280 -60 40
homogenisieren 2 3183 1280 0 60
kithlen 2 3223 1200 -120 40
homogenisieren 3 3303 1200 0 80 £
kithlen 2 3393 1050 -95 95 j
kithlen 3 3714 900 -28 321 S
homogenisieren 4 3839 900 0 125 '%
homogensieren 5 4014 900 0 175 [
Biegevorgang >
kithlen 5 4889 25 -60 875
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Tabelle A.1-V: STA Versuchsprogramm fiir Tb=1100 °C und Kihlzyklus 2_Mittelwertsversuch

Tv=1100 °C_Mittelwertskurve_Kiihlzy klus 2

Aktion Zeit [s] Zieltem peratur [°C] Heizrate/Kiihilrate [°C/min] Segmentzeit [s] Atmosphire
Start 0 25 0 0
heizen 1763 1200 40 1763

2483 1320 10 720 -
homogenisieren 1 3083 1320 0 600 <
kiihlen 1 3123 1280 -60 40
homogenisieren 2 3183 1280 0 60
kihlen 2 3223 1200 -120 40
homogenisieren 3 3303 1200 0 80 £
kiihlen 2 3356 1160 45,0 53 ;
kihlen 3 3716 1100 -10,0 360 S
homogenisieren 4 3841 1100 0] 125 '%
iR EIES G 4016 1100 0 175 -
Biegevorgang >
kihlen 5 5091 25 -60 1075

Tabelle A.1-VI: STA Versuchsprogramm fiir To=900 °C und Kihlzyklus 1_Mittelwertsversuch

Tw=900 °C_Kihlzyklus 1_Mittelwertskurve
Aktion Zeit [s] Zieltem peratur [°C] Heizrate/Kiihirate [°C/min] Segmentzeit [s] Atmosphire
Start 0 25 0 0
heizen 1763 1200 40 1763
2483 1320 10 720 -
homogenisieren 1 3083 1320 0 600 <
kithlen 1 3228 1175 -60 145
homogenisieren 2 3288 1175 0 60
kithlen 2 3350 1050 -120 62
homogenisieren 3 3403 1050 0 53 £
kithlen 2 3524 975 -36 121 ;
kithlen 3 3824 900 -15 300 §
homogenisieren 4 3949 900 0 125 s
i =
IETIEETEEREL 4124 900 0 175 £
Biegevorgang >
kithlen 5 4999 25 -60 875
Tabelle A.1-VII: STA Versuchsprogramm der Modelllegierungsversuche
Verstandnisversuch
Aktion Zeit [s] Zieltemperatur [°C] Heizrate/Kiihirate [°C/min] Segmentzeit [s] Atmosphdre
Start 0 25 0 0
heizen 1763 1200 40 1763 <
homogenisieren 2063 1200 0 300
£
=]
2
[
£
Oxidation 2363 1200 0 300 g
2
ke
X
o
kiihlen 3538 25 -60 1175 <
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A.2 REM Aufnahmen der Zunderversuche

Fe Kal 0 Kal

Sum

Mn Kal P Ked S Kal

Al Kal Cu Lal,2 Ni Kal

mMe 1

Spm f

Spm

Spm

Abbildung A.2-1: Elektronenbild eines intergranularen Defekts und die dazugehorige qualitative

Elementverteilung fir Legierung 1 und Kuhlzyklus 2 (In-situ Zunderversuch)
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Abbildung A.2-2: Elektronenbild der Grenzschicht und die dazugehdrige qualitative

Elementverteilung Zunder/ Stahl fiir Legierung 1 und Kihlzyklus 2 (In-situ Zunderversuch)
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Fe Kal Si Kal 0 Kal

T 1 | r-a— |
25um 25um

Mn Kol P Kal S Kal

25pum

25pum

25um

Al Kal Cu Lal,2 Ni Kal

| T —|

25pm f f

25um 25um

Abbildung A.2-3: Elektronenbild eines intergranularen Defekts und die dazugehorige qualitative

Elementverteilung fir Legierung 2 und Kihlzyklus 2 (In-situ Zunderversuch)
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Abbildung A.2-4: Elektronenbild der Grenzschicht und die dazugehdrige qualitative

Elementverteilung Zunder/ Stahl fur Legierung 2 und Kihlzyklus 2 (In-situ Zunderversuch)
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Abbildung A.2-5: Elektronenbild eines verzunderten intergranularen Defekts und die

Spektrumsanalysen der Phasen fur Legierung 2 und Kihlzyklus 2 (In-situ Zunderversuch)
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Abbildung A.2-6: Elektronenbild eines intergranularen Defekts und die dazugehorige qualitative

Elementverteilung fir Legierung 2 und Kihlzyklus 1 (In-situ Zunderversuch)
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Abbildung A.2-7: Elektronenbild der Grenzschicht und die dazugehdrige qualitative
Elementverteilung Zunder/ Stahl fiir Legierung 2 und Kuihlzyklus 1 (In-situ Zunderversuch)
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Abbildung A.2-8: Elektronenbild eines intergranularen Defekts und der Grenzschicht
Stahl/Zunder fir Legierung Il und Oxidationszyklus A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% Oz2) inkl. der

qualitativen Elementverteilung (STA Versuch)
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Abbildung A.2-9: Elektronenbild eines intergranularen Defekts im Detail und die EDX-Analysen

der Phasen fir Legierung Il und Oxidationszyklus A-1 (249 ml/min und 20 Vol.-% Oz)

(STA-Versuch)
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