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Kurzfassung

Der Stranggussprozess stellt heute das bei weitem wichtigste Verfahren zum VergieRen von
Stahl weltweit dar. Probleme mit Rissbildung in Stahlgussbrammen hangen urséchlich mit
dem Duktilitatsverlust des Stahls im Temperaturbereich von 600-1200 °C wahrend der
Abkuhlphase des Prozesses zusammen.

Die Warmverformbarkeit zweier aluminiumberuhigter, mikrolegierter Stéhle im zweiten
Duktilitatsminimum wurde mittels Heillzugversuchen untersucht. Die dabei auftretenden
Versprodungsmechanismen sind einerseits das Auftreten dunner, verformungsinduziert
gebildeter Ferritsdume an den Austenitkorngrenzen, andererseits die von den vorhandenen
Legierungselementen abhangige Bildung von Ausscheidungen im Geflige. Die untersuchten
Stahle haben eine ahnliche chemische Zusammensetzung, unterscheiden sich aber in ihrem
Titan- und Mangangehalt.

Diese Arbeit konzentrierte sich speziell auf die Entstehung und die Auswirkungen der
Ausscheidungen Aluminiumnitrid und Mangansulfid bei unterschiedlichen Abkuihlraten. Die
Auswertung der mit zwei verschiedenen Temperaturprogrammen durchgefiihrten HeiRzug-
versuche lieferte durch die Bestimmung der Brucheinschnirung den Duktilitatsverlauf als
Funktion der Temperatur. Licht- und transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen
der Proben gaben Aufschluss uber das Geflige und die vorhandenen Ausscheidungen. Die
Ergebnisse zeigten eine sehr starke Abhéangigkeit der Duktilitdt von der thermischen
Vorgeschichte, was beim titanarmen Stahl je nach Abkihlkurve zu teils erheblichen
DuktilitatseinbuRen fiihrte. Als Hauptursache der Versprodung konnten im Geflige verteilte
Aluminiumnitride ausgemacht werden, die gehduft bei Temperaturen mit geringer Duktilitat
auftraten. Den ebenfalls vorhandenen Mangansulfiden hingegen konnten keine
duktilitatsmindernden Eigenschaften nachgewiesen werden. Der titanreiche Stahl zeigte sehr
gute Duktilitdt bei allen Versuchstemperaturen, was auf die positiven Effekte der
stickstoffbindenden Wirkung des Titans und die Feinkdrnigkeit des Gefliges zuruckgefiihrt
wurde. Die Versprédung durch Aluminiumnitrid konnte bei diesem Stahl durch die

Titanzugaben wirksam unterbunden werden.



Abstract

Today, continuous casting is by far the most important method worldwide for producing steel.
Problems with crack formation in the steel slabs are a result of the ductility loss in the
temperature range of 600-1200 °C during the cooling process.

The hot workability of two aluminium-killed, micro-alloyed steels was investigated by using
hot tensile tests. The main embrittling mechanisms are thin, deformation-induced ferrite
layers at the austenite grain boundaries and the formation of precipitates within the structure,
depending on the alloying elements. The examined steels have a similar chemical
composition, but significantly differ in the amount of titan and manganese additions.

This study especially focused on the formation and the effects of the precipitates aluminium
nitride and manganese sulfide at different cooling rates. Hot tensile tests were carried out
using two temperature programs and showed the development of ductility at the test
temperatures by evaluating the reduction of area of the samples. Optical and transmission
electron microscopy was used to examine the surface structure and the existing precipitates.
The results showed a very strong dependence of ductility on the thermal history, which
resulted in a considerable ductility loss of the low titan steel depending on the cooling rate.
Increased amounts of aluminium nitride were found in areas of low ductility and were
therefore identified as the main cause of embrittling. The detected manganese sulfides,
however, haven't proven to have any embrittling influence. The high titan steel showed very
good ductility at all test temperatures due to both the beneficial effects of the ability of titan to
remove nitrogen and its fine grain size. Embrittlement caused by aluminium nitride was

prevented successfully by titan additions in this steel.
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Aufgabenstellung 1

1 Aufgabenstellung

Diese Arbeit befasst sich mit der Charakterisierung des Duktilitdtsminimums Il von zwei
mikrolegierten Stahlen, die im Rundstrang vergossen wurden. Der Fokus liegt dabei auf der
experimentellen Durchfiihrung der dafir notwendigen Untersuchungen.

Diese sind:

I.  Recherche aller relevanten Erkenntnisse hinsichtlich der bekannten Versprodungs-
mechanismen mikrolegierter Stahle
Il.  Experimentelle Bestimmung des Warmumformverhaltens der Stéhle mittels Heil3-
zugversuchen und darstellen der Duktilitatsverlaufe.
I1l.  Lichtmikroskopische Untersuchung der getesteten Proben.
IV.  Elektronenmikroskopische Untersuchung reprasentativer Probengeflige zur Be-

stimmung des Ausscheidungszustandes.

Das Ziel dieser Arbeit ist die Erforschung des Duktilitdtsverhaltens der Stéhle als Funktion
der Abkuhlraten und der Temperatur sowie die Bestimmung der Ursachen fir beobachten

Resultate, insbesondere mit Blick auf die vorhandenen Ausscheidungen.
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2 Stand der Technik

Stahl ist ein schon seit dem ersten Jahrtausend vor Christus bekannter und bis in die heutige
Zeit beherrschender Werkstoff, dessen Bedeutung aufgrund seiner vielfaltigen Anwendungs-
mdoglichkeiten und seiner herausragenden Eigenschaften nach wie vor ungebrochen ist.
Insbesondere der rasante wirtschaftliche Aufstieg der Schwellenlénder, allen voran China,
Indien und Brasilien, fuhrt zu einer stetig steigenden Nachfrage nach Rohstoffen und
Stahlprodukten weltweit.

So wurden im Jahr 2012 weltweit rund 1,545 Milliarden Tonnen Stahl produziert, was mehr
als einer Verdoppelung der Weltstahlproduktion gegentiber dem Jahr 1996 entspricht. Allein
China produziert mit 716 Millionen Tonnen nahezu die Halfte der globalen Stahlmenge und

ist somit der grofite Stahlerzeuger der Erde [1].

2.1 Das Stranggussverfahren

Das VergieRen von Stahl erfolgt tber zwei Verfahren: Den Kokillenguss und den Strangguss.
Der diskontinuierliche Kokillenguss war wegen der besseren technischen Beherrschbarkeit
des Prozesses bis weit in das 20. Jahrhundert das wichtigste Verfahren zum VergieRRen von
Stahl, wurde aber aufgrund der zahlreichen Vorteile eines kontinuierlichen Verfahrens vom
Strangguss abgeldst. Weltweit werden heute ca. 93% des produzierten Stahls im Strang
vergossen.

Bereits seit einigen Jahrzehnten und bis in die Gegenwart beschéftigt sich eine grofie Anzahl
an Forschungsarbeiten mit dem Duktilitatsverhalten stranggegossener Stahle im Temperatur-
bereich von 600-1200 °C und deren Einflussgrofien. Das grofle wissenschaftliche Interesse
spiegelt auch die hohe Relevanz bei der technischen Umsetzung prozesssicherer
Stranggussanlagen zur Erzeugung von Stahlprodukten in gleichmaRig hoher Qualitat wieder.
Die Mechanismen der Rissbildung und die schadlichen Einflisse, die zu ihrer Entstehung
beitragen sowie MaRnahmen zu deren Vermeidung, sind daher vielfach erforscht und
dokumentiert, wenngleich auch immer wieder widersprichliche Aussagen in der Literatur

anzutreffen sind.
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2.1.1 Beschreibung des Verfahrens

Moderne Stranggussanlagen gibt es in vielerlei Ausfuhrungen, die am weitesten verbreitete ist
die Kreisbogenanlage, welche in Abbildung 1 in schematischer Darstellung illustriert ist:

[
Stahlpfanne
... Schattenrohr
i Verteder
_.....'....- GieBrohr
- 5. Verstellkokile

5 i
Biegezone - & Spritzkiihlung
- . y (Luft-Wasser Gemisch)
-

Horizontalzone

Abbildung 1: Darstellung einer Kreisbogenstranggussanlage [2]

Der flissige Stahl wird ber einen Verteiler in die wassergekihlte Kokille geleitet, die eine
sinusformige Vertikalbewegungen macht und in der die Randschicht des Materials zu einer
diinnen, festen Hulle bei noch fliissigem Inneren erstarrt.

Der Bereich des Warmeentzugs des Strangs in der Kokille unter Ausbildung einer erstarrten,
stiitzenden Schale ist die Primarkihlzone der Anlage. Der Strang wird dann nach der Kokille
Uber viele Stitzrollen in einem groflen Kreisbogen in die Horizontale gefuhrt, wéhrend
zwischen den Stutzrollen angeordnete Wasserdusen fiir weiteren Warmeentzug sorgen und zu
einem fortschreitenden Erstarren der Randschale fihren. Am Ende des Kreisbogens wird der
Strang geradegerichtet und das nun durcherstarrte Material wird schlieRlich mit einer
Brennschneideanlage zugeschnitten. Der Bereich des erzwungenen Warmeentzugs durch
Wasserduisen nach der Kokille wird als Sekundarkiihlzone bezeichnet, wo dem Strang in etwa
50-60% der insgesamt abzuftihrenden Warme entzogen wird. Daran anschlieBend ist die
Tertidrkihlzone, wo der schon durcherstarrte Strang nicht mehr zwangsgekhlt wird, sondern
nur noch durch freie Konvektion und Strahlung abkihlt. Nach dem Zuschneiden kénnen die

Brammen der weiteren Verarbeitung wie z.B. Warmwalzen zugeftihrt werden [3, 4].
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2.1.2 Entstehung von Rissen beim Stranggief3en

Beim VergieBen von Stahl im Strangguss kdnnen aufgrund des Prozessablaufs Probleme
durch verschiedene Defekte im Strang auftreten. So ist eine Vielzahl an Rissen sowohl an der
Oberflache als auch im Inneren des Strangs dokumentiert. Dies ist in Abbildung 2

schematisch dargestellt.

Surface Cracks (initiated in the mold)

Transverse corner

Transverse surface
Longitudinal midface
Longitudinal corner
Star

7 - =
Imternal cracks
(initiated at solidification front) %
Midway X Y
St[a.lg]:llemng e R {
Pinch roll _ o

P \ - Off corner

\ Radial streaks
Triple point Centerline

Diagonal

Abbildung 2: Schematische Darstellung von mdglichen Materialfehlern im Strang [3]

Der Strang ist beim Durchlaufen der Sekundarkiihlzone sowohl einer thermischen als auch
einer mechanischen Belastung ausgesetzt. Die mechanischen Belastungen und die dadurch
induzierten Spannungen resultieren aus der kreisformigen Umlenkung des Stranges und aus
dem Rickbiegen bei Erreichen der horizontalen Lage. Diese Spannungen wirken normaler-
weise in der Langsrichtung des Strangs und beglinstigen somit das Entstehen von Querrissen
an der Oberflache. Gleichzeitig ist den mechanischen Belastungen auch eine thermische
Belastung Uberlagert. So entstehen bei hohen Abkiihlgeschwindigkeiten hohe Temperatur-
gradienten in der erstarrenden Strangoberflaiche und resultieren in hohen thermischen
Spannungen. Diese wirken vornehmlich in Querrichtung und férdern somit das Auftreten von
Langsrissen [3]. Manche Risse haben ihren Ausgangspunkt bereits beim Erstarren in der
Kokille, insbesondere die Querrisse beginnen sich schon dort zu formen und werden danach
in ihrer Entstehung durch die beschriebenen Spannungen im Bereich der Kiihl- und Richtzone
beginstigt. Besonders problematisch sind die Belastungen des Strangs durch Biege- und
Richtvorgédnge, wenn sich dieser gerade in der Zone reduzierter Duktilitdt zwischen
700-900 °C befindet, da der Strang hier sproder ist und die Rissanfélligkeit somit steigt [5].
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Die Rissneigung eines Materials korreliert somit stark mit dessen Zahigkeit. Als MaR fir die

Bestimmung der Zahigkeit dient die Brucheinschnurung (,,Reduction of Area*) [6].

2.2 Die Duktilitat von Stahlen

Allgemein ist die Duktilitdt von Stahlen bei hoheren Temperaturen sehr gut. Es zeigt sich
jedoch, dass aber ebenfalls auch Temperaturbereiche existieren, in denen die Duktilitat
erheblich niedriger ist als anderen Bereichen oder die Duktilitat gar nicht mehr gegeben ist.
Diese Duktilitatsminima konnen bei der Verarbeitung von Stahl wie z.B. beim Strangguss
grolRe Probleme bereiten, da sie in Kombination mit Verformungen des Strangs und den
daraus resultierenden Spannungen die Rissbildung begunstigen [5, 7].

In der Literatur finden sich verschiedene Bereiche reduzierter Duktilitdt, welche in

Abbildung 3 dargestellt sind.
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Abbildung 3: Schematische Darstellung von Temperaturzonen mit reduzierter Duktilitat [5]
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2.2.1 Das Duktilitatsminimum |

Das Duktilitdtsminimum | findet sich in der Hochtemperaturzone und liegt typischerweise bei
20-50 °C unterhalb der Soliduslinie (Bereich A von Abbildung 3). Der Stahl ist hier extrem
sprode und die ermittelten Bruchdehnungswerte liegen unter 1%. Diese geringe Duktilitét
wird durch starke Anreicherungen gewisser Elemente wie Schwefel, Phosphor oder Mangan
in der interdentritischen Restschmelze verursacht, welche die lokal die Solidustemperatur
erniedrigen sowie dem Vorhandensein wie z.B. Mangansulfid [5-7]. Der Temperaturbereich
von der Hochtemperatursprodigkeit (Bereich A) bis zu 1200 °C ist gekennzeichnet durch
dynamische Rekristallisation, sodass gute Duktilitdt hier sichergestellt ist und die
Mikrolegierungselemente des Stahls hinsichtlich deren Beeintrachtigung der Verformungs-

eigenschaften eine untergeordnete Rolle spielen [5, 8].

2.2.2 Das Duktiliatsminimum |1

Der Bereich sehr guter Duktilitat nach dem Duktilitatsminimum | wird gefolgt von einer sich
von 1200 °C bis ca. 600 °C erstreckenden Zone mit wiederum schlechterer Duktilitat, welche
in der Literatur als das Duktilitaitsminimum Il bezeichnet wird (Bereiche F, E, D, B in
Abbildung 3). Dieses wiederum kann in verschiedene, sich (iberschneidende Bereiche
eingeteilt werden, in denen sich unterschiedliche Wirkmechanismen entfalten. Da diese
Mechanismen oftmals gleichzeitig auftreten, vereinigen sich die einzelnen Minima meist zu
einem Bereich niedriger Duktilitdt. Die schlechte Duktilitat im Temperaturbereich von
1200-600 °C ist begriindet durch das Vorhandensein von Ausscheidungen, abhéngig von der
Zusammensetzung des Stahls. So scheiden sich Sulfide wie Eisen- und Mangansulfid (FeS
bzw. MnS) bei schon bei héheren Temperaturen (1000-1200 °C) aus, Nitride, Karbide sowie
Karbonitride wie Aluminiumnitrid, Titannitrid oder Niobkarbonitrid (AIN, TiN, Nb(C,N)) bei
etwas niedrigeren Temperaturen (700-1000 °C) an den Austenitkorngrenzen aus, wo sie das

Korngrenzengleiten erschweren und so die Duktilitat verringern [6].
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Einen Uberblick tiber die Mechanismen, die Einfluss auf den Duktilitatsverlauf nenmen, zeigt
Abbildung 4:
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Abbildung 4: Duktilitatsverlauf fir einen Stahl mit 0,4% Kohlenstoff und niedriger Dehnrate von 3x10™ s™ [9]

(DIF: deformation induced ferrite; DRX: dynamic recrystallisation)

Im Temperaturbereich direkt unterhalb von Az bis hinauf zu Aez kommt es bei schon geringen
Verformungen (1-2%) zur Ausbildung eines dinnen, allotriomorphen Ferritfilms an den
Austenitkorngrenzen, der in der Literatur als ,,verformungsinduzierter Ferrit* bezeichnet wird.
Da Ferrit in diesem Temperaturbereich weicher ist als Austenit und die Austenitmatrix
Uberdies zusétzlich eine durch Ausscheidungen verursachte Festigkeitssteigerung [5] auf-
weisen kann, wird ein erheblicher Teil der Verformung von diesen Ferritsdumen
aufgenommen. An den vorhandenen Ausscheidungen in diesem Ferritfilmen entstehen nun
Mikroporen, die sich dann zu groReren Poren verbinden konnen, welche schlieBlich die
Ursache fir verminderte Duktilitat und in Folge fur intergranulares Versagen des Materials
sind [5, 7-10]. Crowther [7] beschreibt dieses Verhalten des Werkstoffs als duktil, wenn man
es auf mikroskopischer Ebene betrachtet, aber als spréde, wenn man das Versagen als Ganzes
betrachtet.
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Der in diesem Bereich wirkende Mechanismus wird in Abbildung 5 hervorgehoben:

/=rm
Ppt on yob Void formation Nucleation of Coalescence of
(Fe,Mn)S-0 [)/gb slip) proeutectoid — void
AIN,BN ferrite

NbCN,

Abbildung 5: Mechanismus zur Versprédung in der Niedrigtemperaturzone oder im Zwei-Phasengebiet [5]

Bei noch niedrigeren Temperaturen, ndmlich deutlich unterhalb von A3, bilden sich durch die
y/a-Umwandlung ausreichende Mengen an Ferrit, sodass aufgrund dessen ausgezeichneter
Duktilitat eine signifikante Erholung der Duktilitat beobachtet und sichergestellt werden kann.
Fur eine vollstandige Erholung der Duktilitdt wird eine notwendige Umwandlung von
Austenit in Ferrit von 50% angegeben [7].

Zusammenfassend ist also das Duktilitatsminimum Il auf zwei wesentliche Ursachen zur(ick-
zufuhren: Einerseits auf die Bildung verschiedener Ausscheidungen, vor allem an den Korn-
grenzen am oberen Temperaturende des Trogs (Bereich B und D in Abbildung 3) und
andererseits auf das Entstehen proeutektoider Ferritsdume an den Austenitkorngrenzen bei

Temperaturen unterhalb von As (Bereich E in Abbildung 3).
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2.3 EinflussgroRen auf die Duktilitdt mikrolegierter Stahle

Die Duktilitat eines Stahls héngt von vielen, miteinander in Wechselwirkung stehenden

Faktoren ab. Im Folgenden wird ein Uberblick tber die wichtigsten EinflussgréRen gegeben.

2.3.1 Abkihlgeschwindigkeit

Die Kihlzonen einer Stranggussanlage sind einerseits die Primarkihlzone in der
wassergekuhlten Kokille, die zur Ausbildung einer erstarrten, stabilen Randschale bei noch
flissigem Stranginneren fihrt und die Sekundarkihlzone, wo die weitere Auskiihlung des
Strangs und die Durcherstarrung durch zwischen den Fuhrungsrollen angeordneten
Wasserdiisen bei gleichzeitiger Umlenkung des Strangs in die horizontale Lage stattfindet.
Typische Abkiihlgeschwindigkeiten beim StranggieRen sind 300 °C/min™* in der Primarkiihl-
zone und 150 °C/min™ in der Sekundarkiihlzone [6]. Durch die wechselnde Anordnung der
Stutzrollen und der Wasserdiisen nach der Kokille wirken auf den Strang verschiedene
Waérmeubertragungsmechanismen wie in Abbildung 6 dargestellt. Dies sind Kiihlung durch
Rollenkontakt, Warmetbergang durch Abstrahlung und Konvektion, Kihlung durch Sprih-

nebel und der Warmeubergang tber das sich sammelnde Spritzwasser [3].
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Abbildung 6: Kihimechanismen der Sekundérkiihlzone [3]
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Durch diese unregelméRRige Kihlung und der folgenden Wiedererwérmung der Oberflache
durch den heilen Kern, kommt es zu einer oszillierenden Temperatur an der
Strangoberflache, die einen deutlichen Einfluss auf das Ausscheidungsverhalten des Materials
hat, indem die Ausscheidungsbildung begtnstigt wird und sowohl eine Vertiefung als auch
eine Verbreiterung des Duktilitatsminimums beobachtet werden kann. Die Temperatur-
amplitude der Strangoberflache kann dabei zwischen 100-300 °C betragen [6, 8].

Eine hohe Abkuhlgeschwindigkeit kann die Ausscheidungsbildung hemmen oder ganz
unterdriicken, eine nachfolgende Verformung bei konstanter Temperatur kann jedoch die
Entstehung  fein  verteilter  Partikel an den  Austenitkorngrenzen hervorrufen
(verformungsinduzierte Ausscheidungsbildung) [6]. Bei langsamer Abkiihlung kénnen sich,
abhangig von der chemischen Zusammensetzung und den vorhandenen Legierungselementen,
schon bei hohen Temperaturen Ausscheidungen bilden, die im Gegensatz zur
verformungsinduzierten  Ausscheidungsbildung ausreichend Zeit fir Wachstum und
Vergroberung haben und daher in ihrer duktilitdtsmindernden Wirkung deutlich abgeschwacht
werden (vgl. Abbildung 7) [6, 9].
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Abbildung 7: Einfluss der Kihlrate auf die Duktilitat [6]
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2.3.2 Ausscheidungsbildung

Das Ausscheidungsverhalten eines Werkstoffs ist einer der Haupteinflussfaktoren flr
verringerte Duktilitdt bei bestimmten Temperaturen, weshalb dieser Thematik in der
Forschung grofRtes Augenmerk geschenkt wird. Ausscheidungen sind Cluster von Atomen,
die sich in Kristallstruktur und chemischer Zusammensetzung von der umgebenden Matrix
unterscheiden. Sie kommen abhdngig von den Legierungselementen des betrachteten
Werkstoffs in verschiedenen Formen, insbesondere als Nitride, Sulfide, Karbide und Oxide
vor und werden als Folge abnehmender Loslichkeit einer Komponente mit fallender
Temperatur gebildet. Ausschlaggebend fur deren Einfluss auf die Duktilitdt ist vor allem
deren Grole und Verteilung. Es wird in der Literatur vielfach darauf hingewiesen, dass
Sekundarphasenpartikel umso schadlicher sind, je kleiner und zahlreicher sie ausgeschieden
werden, je geringer deren Abstande zueinander und je mehr sie an den Korngrenzen zu finden
sind. Eine geringe Anzahl grober Partikel hingegen vermindert die Duktilitat nicht [5-7, 9, 11-
13]. Wie bereits erlautert, spielt die thermische Vorgeschichte eines Werkstoffs eine
entscheidende Rolle hinsichtlich der Bildung von Ausscheidungen.

Im Folgenden werden nun wichtige Ausscheidungen angefiihrt und deren Einfluss auf die

Duktilitat besprochen.

2.3.2.1 Aluminiumnitrid

Aluminium ist hinsichtlich seiner versprodenden Wirkung unzweifelhaft eines der
wirksamsten Elemente und daher im Fokus zahlreicher Untersuchungen. Gleichzeitig stellt
Aluminium das Mittel der Wahl zur Herstellung von vollberuhigt vergossenen
Feinkornstahlen dar und wirkt sich tberdies positiv auf Uberhitzungsunempfindlichkeit,
Streckgrenze, Kerbschlagzahigkeit, Alterungsbestdndigkeit und SchweiRbarkeit aus. In
modernen Stranggussanlagen werden ausschlie3lich beruhigte Stéhle verarbeitet [14].
Aluminium besitzt aber eine hohe Affinitdt zu Stickstoff und verbindet sich daher zu
Aluminiumnitrid (AIN), wenn das Loslichkeitsprodukt Al[%] x N[%] dieser Verbindung
uberschritten ist. Es ist erwiesen, dass AIN die Duktilitdat von Stahl sehr deutlich negativ
beeinflusst [5-7, 9, 11-13].
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Hannerz [11] berichtet von einer Verbreiterung des Minimums und einer Verschiebung der
rechten Flanke hin zu héheren Temperaturen durch den Einfluss von AIN.
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Abbildung 8: Einfluss von [Al] x [N] auf die Duktilitat [11]

Die spezielle Schadlichkeit von Aluminium in Verbindung mit Stickstoff ist begriindet in der
Art der Ausscheidung. AIN wird vornehmlich entlang der y-Phasengrenzen in sehr feinen
Partikeln ausgeschieden, welche sowohl die Mobilitat dieser y-Phasengrenzen einschranken
als auch zur Entstehung von Mikroporen an den Korngrenzen bei Verformung beitragen [5-7,
9, 11, 12]. Die Ausscheidung der AIN erfolgt bei kontinuierlicher Abkihlung in Austenit
relativ langsam und in feiner Form, in Ferrit aber wesentlich schneller [5, 6, 15]. Der mittlere
Durchmesser betragt rund 100 nm [5, 15].

Bei sehr hoher Abkihlgeschwindigkeit kann hingegen die Bildung von AIN vorerst zwar
unterdriickt werden, eine durch die nachfolgende Verformung dann hervorgerufene
Ausscheidungsbildung zeigt jedoch die Verteilung feiner Partikel an den Austenit-
korngrenzen [6, 9]. Diese feinen Ausscheidungen erwiesen sich auf’erdem als sehr effektiv bei

der Ausbildung eines feinkdrnigen austenitischen Geflges.
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Wie in Tabelle 1 dargestellt, besitzt AIN auch eine eher geringe Loslichkeit in Austenit.

Tabelle 1: Loslichkeit von verschiedenen Nitriden in Austenit [5]

Verbindung Loslichkeit [wt%o]
VN logio [VI[N] = -8300/T (°K) + 3,46 Hohe Loslichkeit
NbN logio [NB][N] = -8500/T (°K) + 2,80
AIN logio [AI[N] = -6770/T (°K) + 1,03
TiN logio [TI][N] = -7,0@ 1100°C
ZIN Geringe Loslichkeit

Dies fiihrt dazu, dass die Partikel an den Korngrenzen das Wachstum der Austenitkdrner beim
Wiedererwarmen wirksam verhindern und die Rekristallisation verzégern (Pinning-Effekt).
Somit sorgt derselbe Mechanismus sowohl fir wiinschenswerte Kornverfeinerung, als auch

fur verringerte Duktilitat im mittleren Temperaturbereich [5-7, 9, 15].

2.3.2.2 Titannitrid

Zum Einfluss von Titan in mikrolegierten Stdhlen gibt es teilweise unterschiedliche
Auffassungen. Thomas et al [5] berichten von eindeutig positiven Eigenschaften von Titan, da
dieses Element imstande ist, die Versprodung durch Stickstoff bzw. durch Nitride zu
verringern. Titan hat dhnlich wie Aluminium eine hohe Affinitat zu Stickstoff und verbindet
sich daher mit den in Losung befindlichen Stickstoffatomen zu Titannitrid (TiN) [9]. Mintz
und Arrowsmith [16] berichten daher von einer Abschwéchung der schadlichen Wirkung von
AIN. Dies hangt mit der geringen Loslichkeit von Titan in Austenit und der Bildung von TiN
bereits bei hoheren Temperaturen (vgl. Tabelle 1) zusammen. Dadurch wird der im Austenit
geloste Stickstoff gebunden und steht somit bei niedrigeren Temperaturen nicht mehr oder nur
in geringeren Mengen zur Bildung von AIN zur Verfugung [5, 6] und fuhrt somit zu einer
deutlichen Verbesserung der Duktilitat (vgl. Abbildung 9 und Abbildung 10).
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Abbildung 9: Einfluss von Titan auf einen aluminiumberuhigten, niobfreien Stahl [6]
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Abbildung 10: Einfluss von Titan auf die Duktilitat eines aluminiumberuhigten, niobhaltigen Stahls [11]

TiN scheidet sich im Gegensatz zu AIN nicht fein verteilt an den Korngrenzen aus, sondern
bildet grobere Partikel und ist in der gesamten Matrix zu finden [5]. Allerdings scheint sich
die glinstige Wirkung von Titan nur einzustellen, wenn es im stochiometrischen Verhaltnis
dazulegiert wird. Uberstochiometrische Zugaben fordern wahrscheinlich die Bildung von
Titankarbid und haben einen ungunstigen Einfluss [6, 11]. Andere Autoren wiederum fanden
die schlechteste Duktilitat titanlegierter Stdhle gerade beim stochiometrischen Verhéltnis von
TiN und stellten erst bei hoheren Ti/N-Verhaltnis eine Verbesserung der Duktilitat fest [17].
Kommt es auRerdem aufgrund der Temperaturfuhrung zur Bildung von groflen Mengen an
feinem Titankarbid (TiC), so vermindert dies die Duktilitat [7].
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Ausscheidungen von TiN an den Korngrenzen nehmen &dhnlich wie AIN Einfluss auf die
Austenitkorngrélle, indem sie durch den bereits beschriebenen Pinning-Effekt das

Kornwachstum verhindern und die Ausbildung von feinem Gefiige beginstigen [5, 7].

2.3.2.3 Mangansulfid

Mangan ist ein wirksames Desoxidationsmittel und deshalb in vielen Stahlen vorhanden.
Dieses Element bewirkt viele positive Eigenschaften in Stahlen: Es bindet Schwefel zu
Mangansulfid (MnS) ab und verringert so die schadliche Wirkung von Eisensulfid (FeS),
wodurch die Rotbruchgefahr reduziert wird. Schwefel ist bekanntermafRen ein in bis auf
Automatenstahle unerwiinschtes und schédliches Begleitelement (vgl. Abbildung 11), da es
Seigerungen und Rotbriichigkeit stark beginstig. Gleichzeitig erhoht Mangan die Hartbarkeit
bzw. die Durchhartbarkeit und fuhrt zu einer Verbesserung der Zugfestigkeit, Streckgrenze
und Kerbschlagzéhigkeit [18].

MnS scheidet sich im Gegensatz zu AIN leichter in Austenit aus, wachst schneller und bildet
daher meist sehr viel groliere Partikel. Dies macht sie wesentlich weniger effektiv hinsichtlich
des Pinning-Effekts als Nitridausscheidungen, die sich oft in feiner Form ausscheiden und
fhrt daher zu einer Verbesserung der Duktilitat. Hohe Schwefelgehalte im Stahl werden als
eindeutig versprodend gesehen, berichtet werden sowohl die Vertiefung als auch die
Verbreiterung des Duktilitatsminimums [5, 13, 19, 20]. Oftmals wird die Versprodungs-
anfalligkeit eines Stahls durch Schwefel in Wechselwirkung mit Mangan Uber deren
Verhaltnis zueinander angegeben. Hohe Mn/S-Verhaltnisse (>20) fiihren dabei zu einer
Verbesserung der Duktilitdt, da sie die Bildung von unschadlichen MnS innerhalb der
Austenitkorner beglinstigen. Zu geringe Werte hingegen erhohen die Rissanfalligkeit [5, 21],
da der Schwefel nicht ausreichend abgebunden wird, an die Austenitkorngrenzen segregiert
und dort versprodend wirkt. Allerdings scheint eine gewisse Versprodung durch
Mangansulfid durch hohere Dehnraten beglinstigt zu werden, da weniger Zeit fir Wachstum
und Vergroberung der Partikel zur Verfiigung steht und sie dann in feinerer Form vorhanden
sind [6, 19].
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Abbildung 11: Auswirkungen von Schwefel in Stahl mit geringem Kohlenstoffgehalt [5]

2.3.3 Verformung und Verformungsgeschwindigkeit

Die Verformung und Verformungsgeschwindigkeit spielen in Bezug auf das Duktilitats-
verhalten ebenfalls eine wichtige Rolle. Sie haben erwiesenermaflen Auswirkungen auf die
Ausscheidungsbildung und auch die Bildung von verformungsinduziertem Ferrit wird durch
die Gesamtdehnung beeinflusst [6, 9]. Hinsichtlich des Ausscheidungsverhaltens in Zu-
sammenhang mit der Verformungsgeschwindigkeit unterscheiden sich Stickstoff- und
Schwefelversprodung: Die Herabsetzung der Duktilitat durch Nitride und Karbonitride wird
durch langsame Verformung (< 10 s begiinstigt, die durch Sulfide verursachte hingegen
durch hohe Verformungsgeschwindigkeiten [6, 9].

Die Bildung von verformungsinduziertem Ferrit wird durch starke Verformung begunstigt.
Die beim StranggieRen auftretenden Verformungen liegen allerdings nur im Bereich von
1-2%, die jedoch zur Erholung der Duktilitdt notwendigen Volumensanteile an Ferrit im
Geflige liegen bei ca. 45% [8, 9] und entstehen erst bei hohen Verformungen von ca. 40%,
sodass der Einfluss verformungsinduzierter Bildung ausreichender Mengen an Ferrit fir

duktiles Gefuige unwahrscheinlich ist.
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Abbildung 12 zeigt den Einfluss verschiedener Dehnraten auf die Verformbarkeit zweier

Stahlproben.
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3 Experimentelle Durchflhrung

3.1 Uberblick

Der experimentelle Teil dieser Arbeit umfasst Untersuchungen an zwei verschiedenen
Chargen stranggegossener Stahle. Dies beinhaltet die Ermittlung der Duktilitatswerte tber der
Temperatur und die anschlieRende Betrachtung des Gefiiges um Aussagen Uber die Ursachen
der Duktilitatsentwicklung treffen zu kdnnen.

Der Ablauf der Experimente wurde wie folgt durchgefthrt:

e Dilatometerversuch

Heil3zugversuche auf der thermomechanischen Zugprifmaschine Gleeble 1500
e Bestimmen der Probeneinschniirung (Reduction of Area)

e Einbettung der Proben in eine Epoxidharz-Matrix

e Schleifen, Polieren und Atzen der Proben

e Lichtmikroskopie zur Beurteilung des Gefliges

e Replica-Praparation und Untersuchung am Transmissonselektronenmikroskop

3.2 Material

Bei den Materialproben handelt es sich um mikrolegierte Stéhle aus der Stranggussanlage der
voestalpine Stahl Donawitz, welche als Rundstrang vergossen werden.

Mikrolegierte Stahle werden mit zwischen 0,01 und 0,1 Massenprozent Aluminium, Niob,
Vanadium und/oder Titan legiert, um durch die Bildung von Ausscheidungen und durch
Kornfeinung eine Festigkeitssteigerung herbeizufiihren. Charakteristisch ist, dass die
genannten Elemente im Vergleich zu anderen Legierungselementen bereits in geringsten

Mengen ihre volle Wirkung entfalten.
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3.2.1 Chemische Zusammensetzung der Stahle

Die chemische Zusammensetzung der Proben wurde direkt nach der Entnahme vor Ort
analysiert. Die Chargenbezeichnungen erfolgt als Stahl 1 und Stahl 2. Alle Angaben zur
Zusammensetzung sind in Gewichtsprozenten und in Tabelle 2 und Tabelle 3 dargestellt.

Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung von Stahl 1 [wt%]

C Mn Al Ti Cr S Cu N Nb

0,104 0,432 0,0457 0,000 0,032 0,0092 0,025 0,0044 0,0009

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung von Stahl 2 [wt%]

C Mn Al Ti Cr S Cu N Nb

0,118 0,963 0,0413 0,0860 0,027 0,0081 0,024 0,0046 0,0003

Die zwei Chargen haben beziiglich der meisten Elemente eine d&hnliche chemische
Zusammensetzung, unterscheiden sich aber signifikant hinsichtlich ihres Mangan- und

Titangehalts.

3.2.2 Probenentnahme

Da die durch die mangelnde Duktilitat verursachten Risse in der Stahlgussbramme im Bereich
der Oberflache auftreten, erfolgte auch die Probenentnahme beider Chargen aus dem ober-
flachennahen Bereich des Strangs und parallel zur Gielsrichtung. Zudem treten im
Randbereich wesentlich weniger Seigerungen auf als im Kern des Strangs, weshalb so die
gleichmaRige chemische Zusammensetzung der Proben einer Charge gewahrleistet werden
kann. Nach der Entnahme der Stahlproben aus dem Rundstrang wurden diese auf eine
Vorabmessung von 15 mm Durchmesser geschmiedet und anschlielend spanend bearbeitet.
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3.2.3 Probengeometrie

Die verwendeten Proben sind CNC gedrehte Rundproben gemé? Abbildung 13. Die Rund-
proben besitzen zur Realisierung der Einspannung und zur Ubertragung der Zugkrafte
beidseitig ein Aullengewinde und werden dann zur Mitte hin auf den Bruchquerschnitt
verjliingt. Die gewinschte Bruchstelle der Proben ist genau mittig, weshalb die Anbringung
der Thermoelemente dort erfolgt. Der Probenquerschnitt im Bruchbereich hat einen

Durchmesser von 8 mm und eine L&nge von 16,5 mm.

/Thermoete ment

P8

M0

Abbildung 13: Geometrie der Zugproben

3.3 Dilatometrie

3.3.1 Beschreibung des Verfahrens

Ein Dilatometer dient zur Bestimmung der Langenanderung eines Materials in Abh&ngigkeit
von der Temperatur und der Zeit. Damit eignet sich dieses Verfahren zur Analyse der Kinetik
von Phasenumwandlungen innerhalb eines Materials. Da die Festphasen-Umwandlung von
Stahl im Bereich Austenit-Ferrit infolge der hoheren Packungsdichte des Austenits mit einer
Volumensénderung einhergeht, konnen tber die daraus resultierende L&ngenédnderung des
Priflings Ruckschliisse auf die Zeitpunkte der Phasenumwandlung gezogen werden.

Die Probe befindet sich zwecks Abschirmung der Atmosphére in einem evakuierten
Probenraum, wo sie zwischen einem Gegenhalter und einer Schubstange aus Aluminiumoxid
geklemmt ist. Uber eine induktive Heizspule wird die Probe einem Temperaturprogramm
unterzogen und deren Langendnderung dabei Uber die Schubstange direkt auf einen Weg-
aufnehmer Ubertragen. Dabei wird simultan der zeitliche Verlauf der Temperatur- und

Langenanderung erfasst und gespeichert. Die ermittelten Parameter kdnnen anschlie3end als
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Schaubilder dargestellt werden und die Gefligeumwandlungspunkte durch eine einfache
geometrische Konstruktion bestimmt werden. Umwandlungsfreie Bereiche sind immer
gekennzeichnet durch einen linearen Verlauf der Kurve. Im Bereich der Phasenumwandlung
kommt es aber im Schaubild der Temperatur ber der Langenénderung zu einem Knick im
Kurvenverlauf. Diese Knick bzw. Wendepunkte markieren den Beginn oder das Ende der
Phasenumwandlung. Die geometrische Ermittlung dieser Punkte ist beispielhaft in
Abbildung 14 dargestellt.

Tangentenkonstruktion und Bestimmung der Umwandlungspunkte
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Abbildung 14: Konstruktion der Umwandlungspunkte [22]

Die Dilatometerversuche dieser Arbeit wurden auf dem Gerat DIL805A/D der Fa. Bahr
durchgefihrt. Dieses kann sowohl als Abschreckdilatometer als auch als Umformdilatometer
betrieben werden und dient zur Ermittlung von Umformparametern und zur Erstellung von
ZTU und ZTA-Schaubildern. Die ermittelten relevanten Parameter der gegenstandlichen

Versuche sind die Zeit, die Temperatur und die Langenénderung [22].

3.3.2 Versuchsdurchfiihrung

An der zylindrischen Rundprobe mit den Abmessungen d = 4 mm und | = 10 mm werden
Thermoelemente des Typs S (PtlORh/Pt fir einen Temperaturbereich von 0 °C bis
ca. 1600 °C) durch PunktschweilRen angebracht. Die Probe wird dann in der Messkammer
zwischen den Quarzstdben eingespannt und anschlieend mithilfe einer Vakuumpumpe
evakuiert. Mit Steuersoftware des Dilatometers wird der erforderliche Zeit-Temperatur-

Verlauf erstellt, welcher in Abbildung 15 dargestellt ist.
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Abbildung 15: Temperatur-Zeit-Verlauf des Dilatometerversuchs

Der Verlauf zeigt eine rasche Erwarmung auf die Austenitisierungstemperatur von 1300 °C,
Halten fir 300 s bei dieser Temperatur und anschlieBendes Abkilhlen mit einer definierten
Kiihlrate von 4,16 °C/s bis 600 °C. Innerhalb des Abkiihlbereichs wird die y/a-Umwandlung
der Probe erwartet, wobei die Abkuhlrate exakt jener eines fir die HeilRzugversuche
verwendeten Temperaturprogrammes (Rapid Cooling) entspricht, welches in den folgenden
Kapiteln genauer vorgestellt wird. Das Abkuhlen bzw. das Abschrecken erfolgt mit dem
Schutzgas Helium, da es aufgrund der hoheren spezifischen Warmekapazitdt hohere
Abkunhlraten erlaubt als beispielsweise Stickstoff. Wahrend des Versuchs werden sdémtliche
Messdaten diskret erfasst und gespeichert und konnen tber die Auswertesoftware aufbereitet
werden.

Der Zweck dieser Dilatometerversuche ist die genaue Bestimmung der Umwandlungs-
temperaturen der untersuchten Stahlsorten, um auf den Gefiigezustand wahrend der
durchgefuhrten Warmebehandlung vor dem HeilRzugversuch schlieBen zu koénnen. Diese
Information ist bei der Temperaturfuhrung Rapid Cooling notwendig, die eine rasche
Abklhlung von der Austenitisierungstemperatur auf eine Temperatur von 800 °C beinhaltet.

Um eine y/o-Umwandlung des Gefliges und die damit verbundene Beeinflussung der
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Korngrole auszuschlieBen, muss der Werkstoff tGber den Verlauf dieser Temperaturfiihrung

ausschliefllich austenitisch bleiben, was Uber den Dilatometerversuch nachzuweisen ist.

3.4 HeilR3zugversuche

Die HeiRzugversuche wurden flr beide Stahlchargen in gleicher Weise durchgefuhrt. Die
verwendeten Apparaturen, deren Komponenten und der Ablauf der Versuche werden im

Folgenden erldutert.

3.4.1 Beschreibung des thermomechanischen Simulators

Die Versuchsdurchfihrung erfolgte in der thermomechanischen Zug-Druckprifmaschine
Gleeble 1500. Dieser Simulator bietet die Mdglichkeit einer rechnergesteuerten und daher

genau definierbaren, geregelten Warmebehandlung einer Probe vor und wéhrend der Priifung.

Abbildung 16: Versuchsaufbau eines Heillzugversuchs in der Probenkammer mit eingespannter Probe

Die Einspannung von Proben verschiedenen Querschnitts (rund, flach) erfolgt horizontal,
wobei eine Seite der Spannvorrichtung starr, die andere mittels Hydraulikzylinder axial
verschiebbar ist. Die Erwarmung der Probe erfolgt konduktiv mit elektrischem Strom. Die
genaue Messung der Temperatur am Prifquerschnitt liefern ebendort angeschweilite
Thermoelemente, die dem Rechner die Ist-Werte der Temperatur am Prifling zum Abgleich

mit den Soll-Werten zurtickgeben. Um die Probe gegen den Einfluss der Atmosphére wéhrend
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des Versuchsablaufs abzuschirmen, befindet sich die gesamte Vorrichtung in einer
verschlieBbaren Kammer, welche mit einem inerten Schutzgas durchspult werden kann.

Die Konservierung des warmebehandelten Gefiiges zum Zeitpunkt des Bruchs der Probe wird
durch Abschreckung der Probe nach deren Bruch gewéhrleistet. Dies geschieht mittels einer
Ringdusche um die Bruchstelle, welche mit Luft und/oder Wasser betrieben werden kann.

Die Dehnung einer Probe bis zum Bruch wird durch einen Hydraulikzylinder ausgefuhrt, mit
welchem sich Dehnraten von 0,0001 s™ bis 20 s™ realisieren lassen und dessen Maximalkraft
50 kN betragt. Die Messung der eingeleiteten Kraft erfolgt tber eine Kraftmessdose.

Die Dehnraten werden (Uber ein Wegmesssystem gemessen, das direkt an der
Probeneinspannvorrichtung platziert wird und somit genaue Rickschliisse uber die

tatsdchliche Dehnrate im Probenquerschnitt zulasst.

3.4.2 Temperaturmessung durch Thermoelemente

Fur die Einordnung der Versuchsergebnisse und deren Aussagekraft ist es wichtig, die
Temperatur an der Bruchstelle genau zu kennen. Die hierflir verwendeten Thermoelemente
sind zwei Drdhte mit bekannter chemischer Zusammensetzung, die direkt an der zu
erwartenden Bruchstelle der Probe im Abstand von ca. 1 mm zueinander angeschweift
werden und mittels Klemmen mit der Apparatur verbunden sind. Sie liefern permanent die
Ist-Werte der Temperatur an der Probe als Referenz fur die rechnergesteuerte

Temperaturfuhrung.

Abbildung 17: An der Zugprobe angeschweilite Thermoelemente mit isolierenden Keramikréhrchen
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Fur die richtige Auswahl der Thermoelemente spielt der Temperaturbereich des Versuchs eine
wichtige Rolle. Die Maximaltemperatur der durchgefiihrten Temperaturprogramme betrégt
1300 °C, was eine Verwendung eines Thermoelementes Typ S (Pt/Pt-10%Rh) notwendig
macht. Dieses Thermoelement gewdhrleistet eine zuverlassige Temperaturmessung auch bei
hoheren Temperaturen und war bei allen in dieser Arbeit durchgefuhrten Versuchen im
Einsatz.

3.4.3 Versuchsparameter

3.4.3.1 Temperaturfihrung

Die fur diese Arbeit vorgesehene Warmebehandlung vor dem Zugversuch teilt sich in zwei
Temperaturfuhrungen, die sich malgeblich durch ihren Abkihlverlauf unterscheiden. Am
Beginn beider Temperaturkurven steht das Erwarmen der Probe und das Halten bei definierter
Temperatur. Ausgehend von dieser Haltetemperatur wird die Probe nun unterschiedlich
abgekuhlt. Hierbei stellt das Mild Cooling qualitativ eine langsame Abkiihlung mit konstanter
Abkuhlrate auf die Priftemperatur dar. Das Rapid Cooling hingegen zeigt eine rasche
Abklhlung zur Unterkiihlung des Gefliges, dann ein Wiedererwarmen und darauf ein —
ebenso wie beim Mild Cooling - gleichmalig langsames Abkiihlen auf die Priftemperatur
(vgl. Abbildung 18 und Abbildung 19).

Das starke Unterkihlen der Probe beim Rapid Cooling dient der Beglnstigung der
Ausscheidungsbildung durch die Mikrolegierungselemente im Gefiige, um nachfolgend deren
Auswirkungen auf die Duktilitdt des Werkstoffs beurteilen zu konnen. Auch beim Mild
Cooling wird eine Verschlechterung der Duktilitdt durch Ausscheidungsbildung erwartet. Da
die Versuche bei sonst identischen Parametern durchgefiihrt werden, wird ein direkter
Vergleich und eine Beurteilung des Ausscheidungsverhaltens der zwei durchgefiihrten

Abkuhlvarianten ermdglicht.
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Den Temperaturverlauf des Mild Cooling zeigt Abbildung 18 schematisch fur eine Prif-
temperatur von 700 °C:
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1300 °C
1200 - Abkuh!en3a;1f°(1:140 C
mit -3,1 °C/s = Temperaturverlauf bis
B 700°C
1000 - Abkiihlen auf
Priuftemperatur mit
g) o
= -0,2°C/s
5 800 -
® Haltezeit: 120 s bei
8 Pruftemperatur,
§ 600 - anschlieBend Start des
Zugversuchs
400 -
200 -
O T T T T T 1
0 500 1000 1500 2000 2500 3000

Zeit in Sekunden

Abbildung 18: Temperaturfiihrung Mild Cooling bei Priiftemperatur von 700 °C

Am Beginn beider Temperaturfiihrungen steht ein rasches Erwarmen mit 11 °C/s und ein
anschlieBendes 300 s dauerndes Losungsgliihen bei einer konstanten Temperatur von
1300 °C, um eine vollstandige Austenitisierung des Werkstoffs und das Auflésen vorhandener
Ausscheidungen zu gewdhrleisten. Dann wird die Probe, ausgehend von der
Losungsgluhtemperatur von 1300 °C, zundchst mit konstanten 3,1 °C/s auf 1140 °C und dann
langsam mit 0,2 °C/s auf die jeweilige Pruftemperatur abgekihlt. Bei Erreichen der
Priftemperatur folgt ein isothermes Halten der Probe fir 120 s bei Priftemperatur, ehe der
ebenfalls isotherme Zugversuch gestartet und die Probe mit konstanter Dehnrate
von 2,7-10%s™ bis zum Bruch gedehnt wird.

Beim Rapid Cooling wird die Probe von der Temperatur des Losungsgliihens rasch mit einer
Abkdhlrate von 4,2 °C/s bis 800 °C abgekihlt, dann wieder langsam mit 0,3 °C/s bis 1000 °C

erwarmt und schlieBlich mit derselben Abkihlrate wie beim Mild Cooling (0,2 °C/s) auf die
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Pruftemperatur abgekihlt. Der Zugversuch startet dann ebenfalls nach einer Haltezeit von

120 s bei konstant gehaltener Pruftemperatur.

Der beschriebene Temperaturverlauf des Rapid Cooling ist in Abbildung 19 dargestellt.
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1300 °C
Temperaturverlauf
bis 700°C
1200 - Erwadrmen auf 1000 °C
mit
1000 0,3°C/s Abkiihlen auf
o i Priftemperatur mit
£ -0,2 °C/s
5
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g Abkuhlen auf 800 °C Pruftemperaturl
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600 - -4,2 °C/s Zugversuchs
400 -
200 -
O T T T T T 1
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Zeit in Sekunden

Abbildung 19: Temperaturfihrung Rapid Cooling bei Priftemperatur von 700 °C

Um den Zusammenhang zwischen der Duktilitat und der Temperatur vollstandig darstellen zu

kénnen, mussen die Priftemperaturen der durchzufiihrenden Zugversuche den gesamten

Temperaturbereich verminderter Duktilitdt der Proben abdecken.

Daher wurde der

Priftemperaturbereich so gewéhlt, bis sowohl an der unteren als auch an der oberen Flanke

des Kurvenverlaufs eine nahezu vollstdndige Erholung der Duktilitat festgestellt wurde. Die

niedrigste Pruftemperatur wurde mit 650 °C festgelegt, welche mit einem Inkrement von

50 °C his 1100 °C erhodht wurde.
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3.4.3.2 Dehnrate

Die Dehnrate ¢ wurde im Gegensatz zur Temperatur nicht variiert und war bei allen
Versuchen konstant. Der Wert wurde dabei auf 2,7 -10 s™ festgesetzt. Dies entspricht einer
in Heillzugversuchen tiblichen Gréenordnung.

Die relevanten Parameterwerte der Zugversuche sind in Tabelle 4 als Ubersicht angefiihrt.

Tabelle 4: Parameterwerte der HeiRzugversuche

Priftemperaturbereich: 650-1100 °C
Temperaturinkrement: 50 °C
Dehnrate: 2,7-10% s
Kihlrate der Unterkihlung beim Rapid Cooling -4,2 °Cls
Kdihlrate beim Mild Cooling -0,2 °Cls

3.4.4 Durchfiuihrung des Zugversuchs

Zur Versuchsdurchfiihrung wird die Probe unter leichter Vorspannung (1-2 kN) in die
Apparatur eingespannt und die Thermoelemente angeschlossen. Nach dem VerschlieRen der
Apparatur wird zur Sicherstellung einer inerten Atmosphare der gesamte Innenraum mit
Argon 4.6 fur 5-10 min durchspilt. Anschlielend wird die Probe den oben beschriebenen
Temperaturprogrammen unterzogen und schlieSlich mit konstanter Dehnrate axial bis zum
Bruch gezogen. Beim Bruch wird das Ziehen an der Probe sofort gestoppt und zeitgleich an
der Bruchstelle mittels Ringdusche unter Verwendung von Wasser und Luft abgeschreckt.
Das Abschrecken der Probe dient der Konservierung des Gefligezustands bei der jeweiligen
Pruftemperatur zum Zeitpunkt des Bruchs.

Hierbei muss besonderes Augenmerk auf den richtigen Moment der Abschreckung gelegt
werden, da einerseits ein zu friihes Abschrecken der Probe vor deren vollstandigen Bruch
unter Umstanden zur Ungiltigkeit dieses Versuchs fiihren kann, da die Brucheinschniirung
nicht vollstandig ausgebildet werden konnte und der Prifling im Nachhinein mechanisch
getrennt werden muss. Andererseits bedeutet ein zu spétes Abschrecken der bereits gerissenen
Probe ein durch unkontrollierte Abkihlung verdndertes Geflige gegenlber jenem, das beim
exakten Bruchzeitpunkt vorhanden war, da mit der Trennung der Probenhélften kein
elektrischer Strom mehr konduktiv durch den Prufling hindurch gefuhrt werden kann und

dieser somit undefiniert abkihlt.
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Die Phase des Bruchs der Probe mit nachfolgendem Abschrecken kann daher als
erfolgskritisch hinsichtlich der Aussagekraft der Ergebnisse betrachtet werden und muss
folglich mit groRer Sorgfalt beobachtet werden. Des Weiteren kann in Einzelféllen die
Brucheinschniirung an der Bruchstelle zu einer Beschadigung oder Abldsung der
Thermoelemente fihren, was zum Verlust der Temperaturreferenz und damit ebenfalls zu
Verfalschungen der Ergebnisse fuhren kann. Eine Beurteilung der Glltigkeit muss im

Einzelfall erfolgen.

3.4.5 Auswertung der Heildzugversuche

Die Ergebnisse der HeiRzugversuche sind die Darstellung der Duktiliat des Werkstoffs tiber
der Temperatur. Als Mal? fiir die Duktilitat wurde die Brucheinschniirung (engl. reduction of

area) herangezogen, die geméal Formel ( 1) definiert ist.

d 2
RoA = 1—<—f>]><100% (1)
do
mit do Durchmesser der unverformten Probe
ds Durchmesser der verformten Probe

Die Durchmesser der Querschnitte wurden mit einem digitalen Messschieber ermittelt. Fir

den Wert d; der verformten Probe wurde das arithmetische Mittel von drei gemessenen

Durchmessern am Bruchquerschnitt herangezogen.
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3.5 Metallographische Untersuchungen

Nach den HeilRzugversuchen wurden an allen Proben metallografische Untersuchungen
durchgefihrt. Dabei wurde das Geflige sowohl mittels Lichtmikroskopie als auch mittels
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht. Die erforderlichen Praparations-
schritte und Untersuchungen wurden sowohl institutsintern als auch in Kooperation mit dem

Institut fur technische Physik durchgefihrt.

3.5.1 Lichtmikroskopie

Das Zuschneiden der durch die Heillzugversuche verformten Proben erfolgte durch eine
Prézisionstrennmaschine Struers Accutom 5. AnschlieBend wurden die Proben in eine
Epoxidharzmatrix eingebettet (verwendetes Harz: Araldite ® AY 103-1 / Harter Ren ® HY
965). Das Schleifen und Polieren der Proben wurde auf einem Schleif- und Polierautomaten
Struers Tegrapol 31 mit einem einheitlichen Schleif- und Polierablauf durchgefuhrt (vgl.
Tabelle 5).

Tabelle 5: Schleif- und Polierablauf bei der Probenpréparation zur Lichtmikroskopie

Unterlage Suspension Zeitdauer
1. Piano 220 3 min
2. Piano 600 5min
3. Largo 9 pm 6min
4. Dur 6 um 5min
5. Mol 3 um 5min
6. Nap 1pum 6min

Zur Sichtbarmachung des Gefiiges wurde die Oberflache mit Nital (98% Ethanol mit 2%
konzentrierte Salpetersdure) bei einer Einwirkzeit von 3-6 s angeétzt. Die Aufnahme der
Geflgebilder erfolgte an Zeiss Axiolab Auflicht-Durchlichtmikroskop, das mit einer
Digitalkamera ausgestattet war. Mit diesem Mikroskop sind Aufnahmen in 12,5-, 25-, 50-,
100-, 200- und 1000-facher VergréRRerung maoglich. Die Aufnahme samtlicher Bilder erfolgte
im Hellfeld.

Der mit dem Lichtmikroskop betrachtete Bereich der Proben war die Bruchstelle selbst und

deren n&dhere Umgebung (vgl. Abbildung 20). Zusatzlich wurde jede einzelne Probe zwecks
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ubersichtlicher Darstellung auch in 25-facher VergrofRerung als Ganzes aufgenommen

(Panoramaaufnahme).

| Bruchstelle

| — —

’_}% 1 | VergroBerungen
i > 25-fach

/ \ |~ 100-fach
[T

v

Zugrichtung

Abbildung 20: Relevante Bereiche fur die Lichtmikroskopie der verformten Heil3zugproben

3.5.2 Transmissionselektronenmikroskopie

3.5.2.1 Auflésung des Transmissionselektronenmikroskops

Zur genaueren Beurteilung des Gefliges der Proben wurden zuséatzlich zu den Betrachtungen
am Lichtmikroskop weitere Untersuchungen am Transmissionselektronenmikroskop (TEM)
durchgefihrt. Die erreichbare Auflésung eines Lichtmikroskops ist hauptséchlich durch die
Wellenlange des sichtbaren Lichts begrenzt und liegt bei etwa 0,3 um. Bei modernen TEMs
hingegen betrégt die maximale Auflésung 0,15 bis 0,25 nm. Diese hohe Auflésung eignet sich
zur Untersuchung der Proben auf sehr kleine Ausscheidungspartikel hin. Die Analyse durch
die ,,Energiedispersive Rontgenanalyse“ (EDX, energy-dispersive X-ray analysis) am TEM
ermoglicht auRerdem die Bestimmung der Konzentration und Verteilung chemischer
Elemente im Objekt und somit eine Aussage Uber die vorhandenen Arten von
Ausscheidungen.

Die erforderliche Prdparation der Proben unterscheidet sich wesentlich von der des Licht-
mikroskops, da die Proben von Elektronen durchstrahlt werden und daher entsprechend sehr

dunn sein mussen. Fir diese Arbeit kam das Replica-Praparationsverfahren zur Anwendung.
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3.5.2.2 Replica-Praparation

Die Proben werden - identisch wie bei der Praparation flr das Lichtmikroskop - in eine
Epoxidharz-Matrix eingebettet, geschliffen und auf 1um poliert. Die Reinigung der Ober-
flache erfolgt im Ultraschallbad in Methanol und dient der Entfernung von Schleifriick-
stdnden. Danach wird die Oberflache mit Nital gedtzt, wodurch die Ferritmatrix durch die
Sdure angegriffen wird, die chemisch stabileren Ausscheidungen hingegen nicht und diese
somit an der Probenoberflache freigelegt werden. Auf diese Oberflache wird zur Festlegung
des Untersuchungsbereichs bei der Bruchstelle eine Blende aufgeklebt und mit dem Agar
SEM Carbon Coater in dem durch die Blende festgelegten Bereich ein Kohlenstoff-Film
aufgedampft. Die Schichtdicke betrégt ca. 40 nm bei einer Stromstérke durch die Kohlenstoff-
elektrode von ca. 70 A und 15-20 Aufdampf-Pulsen pro Sekunde. Das Tauchen der Probe in
eine 5-prozentige Salpetersdureldsung bewirkt das Ablosen des Kohlenstofffilms samt den
darauf befindlichen Ausscheidungen. Der nun in der L6sung schwimmende Kohlenstofffilm
wird durch ein feines Kupfernetz eingefangen, welches gleichzeitig auch als Tragersystem fur
den Kohlenstoff dient. Der schematische Ablauf der Replica-Praparation ist in Abbildung 21
ersichtlich. Die Strukturinformation der Oberflache, also beispielsweise tber den Verlauf der

Korngrenzen geht bei dieser Praparationsmethode allerdings verloren.

Bulk sample Etch surface
/ Extraction replica

_

Coat surface

Remove bulk

Abbildung 21: Replica-Praparation der Probenoberflache [23]
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4 Ergebnisse

4.1 Dilatometrie

Abbildung 22 und Abbildung 23 zeigen die Schaubilder der Temperatur und der Langen-
anderung uber der Zeit des Dilatometerversuchs fiir beide Chargen. Die schwarze Linie zeigt
den Temperaturverlauf (Skalierung auf der linken Ordinate), die rote Linie die dadurch

verursachte Langenanderung der Proben (Skalierung auf der rechten Ordinate).
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Abbildung 22: Temperatur- und Abbildung 23: Temperatur- und
Langenanderungsverlauf Stahl 1 Langenanderungsverlauf Stahl 2

Um Aufschluss Uber die tatsachliche Starttemperatur der Umwandlung von Austenit in
Ferrit/Perlit zu erhalten, muss die Léngendnderung in Abhéangigkeit von der Temperatur
dargestellt werden. Dies fuhrt zu typischen Kurvenverlaufen eines Dilatometerversuchs, aus
denen dann die gewdinschten Informationen gewonnen werden konnen. Die
umwandlungsfreien Bereiche folgen einem nahezu linearen Verlauf, jedoch unterbrochen von
zwei gut sichtbaren, nichtlinearen Abweichungen entlang der Kurve. Diese Abweichungen
stellen die Bereiche der Phasenumwandlung beim Aufheizen bzw. Abkihlen dar.

Eine VergroRerung und Auswertung des relevanten Abschnitts der Abkuhlkurve liefert die
Temperatur Az des Umwandlungsbeginns. Bei den Proben von Stahl 1 wandelt sich der
Austenit bei einer Temperatur von ca. 725 °C in Ferrit und Perlit um, bei Stahl 2 geschieht
dies etwas spater bei ca. 662 °C (vgl. Abbildung 24 und Abbildung 25).
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Langenanderung in ym
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Abbildung 24: Ausschnitt der Abkihlkurve Abbildung 25: Ausschnitt der Abklhlkurve
im Umwandlungsbereich von Stahl 1 im Umwandlungsbereich von Stahl 2

4.2 Duktilitatsverlauf

Im folgenden Abschnitt werden die Duktilitdtsverlaufe beider Chargen im Bereich des
Duktilitatsminimum Il vorgestellt. Jede Charge mikrolegierten Stahls wurde mittels HeiRzug-
versuchen den zwei unterschiedlichen Temperaturprogrammen Mild Cooling und Rapid
Cooling unterzogen und getestet. Die Brucheinschnirung aller Probenbruchflachen wurde
geméal Formel ( 1) ermittelt und tabelliert. Die Darstellung der erhaltenen Werte erfolgt als
Brucheinschniirung (RoA) tber der Temperatur. Einzelne Versuche wurden zur Absicherung
des Kurvenverlaufs dreifach durchgefuhrt, die erhaltenen Werte flr die Brucheinschnlrung

wurden als arithmetischer Mittelwert zusammengefasst und in die Graphen Gbernommen.

4.2.1 Duktilitatsentwicklung von Stahl 1

Abbildung 26 zeigt den gemittelten Duktilitatsverlauf von Stahl 1, der Uber einen
Temperaturbereich von 700-1100 °C untersucht wurde.

Beim Mild Cooling (Abbildung 26, griine Kurve) ist deutlich erkennbar, dass es zu einem
ausgepragten, nahezu symmetrisch verlaufenden Duktilitatsminimum kommt, das die Form
eines schmalen, jedoch nicht allzu tiefen Tals annimmt. Das Minimum selbst liegt bei einer
Temperatur von 800 °C mit einem RoA-Wert von ca. 54%. Die Flanken des Kurvenverlaufs
sind beidseitig sehr steil, weshalb es bereits bei Temperaturschritten von 50 °C um das
Minimum zu einer deutlichen Erholung der Duktilitdt an der linken und rechten Flanke mit
RoA-Werten von ca. 85% kommt. Das Gebiet schlechter Duktilitat erstreckt sich daher

lediglich auf ein sehr schmales Temperaturintervall von ca. 750 °C bis 850°C, in dem das
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Material bis zu 50% seiner Z&higkeit verliert. Aul3erhalb dieser Zone wird sowohl im unteren
als auch im oberen Temperaturbereich wieder exzellente Duktilitat erreicht mit RoA-Werten
uber 90%.

Deutliche Abweichungen von diesem Verhalten zeigt das Material hingegen beim Rapid
Cooling (vgl. Abbildung 26, blaue Kurve). So kommt es nun zur Ausbildung eines wesentlich
breiteren und tieferen Trogs im Kurvenverlauf. Die linke Flanke der Kurve fallt wiederum bei
750 °C steil ab, weshalb es sehr rasch zu einem Einbruch der Duktilitat in diesem Bereich
kommt und hat ihr absolutes Minimum bei 850 °C mit nur mehr rund 25% Bruch-
einschnurung. Mit zunehmender Temperatur steigt die Duktilitat nur sehr langsam, es kommt
zur Ausbildung einer Talsohle, die sich bis 950 °C erstreckt. Bei dartiber hinausgehenden
Temperaturen kann dann eine zunehmend raschere Erholung beobachtet werden, obgleich
aber diese rechte Flanke aber ungleich langsamer steigt als beim Mild Cooling. Zu einer
vollstandigen Wiedererlangung der Duktilitat kommt es erst ab Temperaturen von 1100 °C.
Der Temperaturkorridor reduzierter bzw. &uferst schlechter Duktilitat erstreckt sich beim
Rapid Cooling somit von 750 °C bis 1050 °C, wo das Material bis zu 75% seiner Duktilitét
einbuRt.

100
. F\ / e
| o
® ®
80
O\O J
£ ®
o 604 /
o
< | ° °
Y
© [ ]
S 40- /
*g | \ -« L
g o«
o
20 -
0 T T I T I T I T I
700 800 900 1000 1100

Temperaturin °C

Abbildung 26: Duktilitatsverlauf Mild Cooling (griin) und Rapid Cooling (blau) von Stahl 1 (gemittelt)
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Der direkte Vergleich beider Kurven zeigt, dass der Duktilitatsverfall an der linken Flanke bei
beiden Temperaturprogrammen kongruent verlauft, sich dann aber beim Rapid Cooling tber
das Minimum des Mild Coolings hinaus fortsetzt mit der Bildung eines breiten Troges und

der klaren Verschiebung des Minimums hin zu héheren Temperaturen.

4.2.2 Duktilitatsentwicklung von Stahl 2

In Abbildung 27 (grine Kurve) ist der Duktilitdtsverlauf des Mild Coolings von Stahl 2
dargestellt. Dieser zeigt eine durchwegs sehr hohe Duktilitdt mit RoA-Werten von mehr als
88% mit lediglich marginalen Schwankungen (ber den gesamten betrachteten Temperatur-
bereich von 650-1000 °C.

Diese Charge zeigt offenbar keine signifikant verdnderliche Duktilitat entlang der
Temperaturachse und die Ausbildung eines charakteristischen Minimums konnte daher hier

nicht beobachtet werden.
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Abbildung 27: Duktilitatsverlauf Mild Cooling (griin) und Rapid Cooling (blau) von Stahl 2 (gemittelt)

Die Untersuchungen derselben Proben mit dem Rapid-Temperaturprofil lieferten einen
Verlauf gemaR der blauen Kurve in Abbildung 27. Auch hier ist die sehr gute Duktilitat des
Materials Uber den nahezu ganzen Prufbereich beobachtbar, allerdings mit der Auspragung

eines kleinen Minimums bei einer Temperatur von 800 °C mit rascher und vollstandiger
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Erholung der Duktilitdt bei hoheren Temperaturen. Der Verlauf links der Flanke des
Minimums liegt geringfligig niedriger als rechts der Flanke, wo die Proben fast vollstandig
duktil sind. Die Gegenuberstellung beider Kurven veranschaulicht wiederum die
Charakteristika dieser Charge. Beide Kurven haben bei niederen Temperaturen eine fast
kongruente Bahn, die unterbrochen wird von der etwas deutlicheren Ausformung der
Duktilitdtsabnahme beim Rapid Cooling bei 800 °C. Jedoch selbst in diesem Minimum fallt
die Brucheinschnlirung nicht unter 78%, weswegen von einem deutlichen Einbruch der
Duktilitdat kann daher nicht gesprochen werden kann. Die Erholung des Gefliges erfolgt
danach rasch und die Kurven nehmen bei hoheren Temperaturen wieder sehr &hnliche
Verléufe mit vollstdndiger Erholung der Duktilitat.

Beide Stahlchargen zeigen also hochst unterschiedliches Verhalten in ihren Verformbarkeits-
eigenschaften als Ergebnis der durchgefiihrten Temperaturfihrungen. Licht- und
elektronenmikroskopische Untersuchungen der Proben sollen die Auswirkungen der
Temperaturbehandlung auf das Probengeflige aufzeigen und werden in den nun folgenden

Kapiteln vorgestellt.
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4.3 Lichtmikroskopie

Die Aufnahmen der Probengefiige wurden auf dem Lichtmikroskop im Hellfeld bei 12,5-,
25-, 50-, 100, 200-facher VergréRerungen durchgefiihrt. Eine Panoramaaufnahme bei
25-facher VergroRerung ermdglicht die Darstellung einer gesamten Probe auf einen Blick.

4.3.1 Mild Cooling von Stahl 1

In Abbildung 28(a) ist die Panoramaaufnahme einer Probe bei einer Pruftemperatur von
800 °C dargestellt. Dies ist die Talsohle des Duktilitatsverlaufs des Mild Coolings von Stahl 1
und entspricht somit dem Geflige mit der geringsten Duktilitat bei diesem Temperaturprofil
(vgl. Abbildung 26).

Der Bruchbereich der Probe weist grotenteils grobkorniges austenitisches Geflige auf, wo
zwischen den Austenitkdrnern auch Ferrit sichtbar wird, der die Kérner umsaumt. Der Anteil
an Austenit nimmt mit zunehmendem Abstand von der Bruchflache stetig ab, bis schlie3lich
nur mehr ferritisch-perlitisches Gefuge vorhanden ist. Dies deshalb, da die gewinschte
Priftemperatur von 800 °C nur am Anbringungsort der Thermoelemente, also in der
unmittelbaren Nahe der Bruchflache sichergestellt ist und die Temperatur in gewisser
Entfernung von dieser entsprechend abnimmt, worauf die y/a-Umwandlung einsetzt. Die
mittels Dilatometerversuch bestimmte y/a-Umwandlungstemperatur dieser Charge betragt
725 °C (vgl. Abbildung 24) und liegt somit nahe an der Priiftemperatur dieser Probe von

800 °C, was den hohen Anteil an Ferrit im Geflige erklart.
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Abbildung 28 zeigt weitere Aufnahmen des Gefliges bei verschiedenen Vergrof3erungen.

(c) Bruchflache (d) Mitte

Abbildung 28: Mild Cooling 800 °C Stahl 1

Es ist erkennbar, dass es im Bereich der Bruchflache vermehrt zu Porenbildung kommt (vgl
Abbildung 28(a), (b) und (c)). Dies geschieht ausschlieBlich in den Ferritsdumen um die
Austenitkdérner und ist im gesamten Gebiet mit austenitischen Phasenanteilen zu beobachten.
Innerhalb der Austenitkérner findet keine Poren- oder Rissbildung statt.

Aufgrund des schmalen Minimums kommt es rasch zu einer Erholung der Duktilitit des
Gefiiges. Abbildung 29 zeigt die Panoramaaufnahmen der an das Minimum bei 800 °C

angrenzenden Versuche.
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2000um |

(a) Mild 900 °C Stahl1 (b) Mild 700 °C Stahl1

Abbildung 29: Ubersichtsaufnahme der Proben nahe des Minimums von Stahl 1

Aufgrund der hoheren Temperatur kommt es bei Abbildung 29(a) zur Ausbildung wesentlich
grolRerer Mengen an Austenit. Im Bereich der Einschniirung liegt vollstandig austenitisches
Geflige vor, die zuvor beobachteten Ferritsdume um die Austenitkdrner sind in diesem
Bereich nicht mehr vorhanden. Im Bereich der Einschnirung kommt es dennoch zur
Schédigung des Materials durch starke Poren- und Rissbildung.

Im Bereich niedrigerer Temperatur stellt sich ebenfalls hohe Duktilitat ein. Abbildung 29(b)
zeigt die Ubersichtsaufnahme des Versuchs bei 700 °C. Das Gefiige hat aufgrund der
niedrigen Temperatur keine austenitischen Phasenanteile mehr und besteht fast vollstandig
aus Ferrit. Trotz starker Einschnirung kommt es im Material zu keinerlei Poren- oder
Rissbildung mehr wie im Vergleich zur Probe bei 900 °C.

Die Ferritanteile im Gefiige sinken mit steigender Temperatur (vgl. Abbildung 31). Die
Neigung zur Rissbildung ist in austenitischem Gefilige wesentlich groRer als in ferritischem,

welches poren- und rissfrei bleibt bei gleichzeitig sehr guter Duktilitéat.

4.3.2 Rapid Cooling von Stahl 1

Beim Rapid Cooling tritt der schérfste Duktilitatseinbruch bei 850 °C auf (vgl. Abbildung 30
und Abbildung 31(c)). Da die Proben bei dieser Temperatur wiederholt auBermittig gerissen
sind bzw. sich mehrfach eingeschnirt haben, wurde die Probe mittig im Bereich der Bruch-
stelle mit einer Eindrehung versehen und der Querschnitt somit verjiingt (d = 6.5 mm,
| = 10 mm und Eckenradius r =2 mm), um ein Reil3en dieser Stelle zu gewéhrleisten.

Abbildung 30(b), (c) und (d) zeigen deutlich den dinnen Ferritfilm, der sich an den
Austenitkérnern gebildet hat. Auch die aufgrund der aufgepragten Axialspannungen
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entstandenen Risse und deren Verlauf entlang der Korngrenzen sind in Abbildung 30(c) gut

Zu erkennen.

100 pm
(—

(e) Bruchflache (f) Mitte

Abbildung 30: Rapid Cooling 850 °C Stahl 1
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Der Verlauf des Duktilitdtsverhaltens beim Rapid Cooling ist in Abbildung 31

uberblicksmélRig in Form von Panoramaaufnahmen bei verschiedenen Temperaturen

dargestellt.

(a) Rapid 700 °C (b) Rapid 800 °C

(c) Rapid 850 °C (d) Rapid 950 °C

A

2000 um

I s

(e) Rapid 1000 °C (f) Rapid 1100 °C

Abbildung 31: Duktilitatsverlauf Rapid Cooling 700 °C bis 1100 °C Stahl 1
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4.3.3 Mild Cooling von Stahl 2

Der Stahl 2 ist allgemein gekennzeichnet durch relativ stabiles Duktilitatsverhalten bei beiden
Temperaturbehandlungen entlang des betrachteten Temperaturbereichs. Beim Mild Cooling
im Speziellen ist daher kein signifikanter Rickgang der Duktilitat feststellbar (vgl.
Abbildung 27) Allerdings musste bei 800 °C die Probe eingedreht werden, da auch hier

auflermittige oder mehrfache Einschniirung zu beobachten waren.

(a) Panorama

(c) Bruchflache (d) Mitte

Abbildung 32: Mild Cooling 800 °C Stahl 2

Im Einschniirungsbereich findet sich feinkdrniges austenitisches Geflige mit leichter Poren-
bildung (vgl. Abbildung 32). Die Poren sind grofl nahe der Oberflache, aber klein und

langlich im Inneren.
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4.3.4 Rapid Cooling von Stahl 2

Eine gewisse Beeintrachtigung der Duktilitdt beim Rapid Cooling ist bei 800 °C zu sehen
(vgl. Abbildung 33 und Abbildung 34(c)).

I 200 pm |

(e) Bruchflache (f) Mitte

Abbildung 33: Rapid 800 °C Stahl 2
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(a) Rapid 650 °C (b) Rapid 700°C

2000 um *

—

(c) Rapid 800 °C_ (d) Rapid 850 °C

2000 pm

;I 2000 um : & =

(e) Rapid 900 °C (f) Rapid 950 °C

Abbildung 34: Duktilitatsverlauf Rapid Cooling 650 °C bis 950 °C Stahl 2

In Abbildung 33 ist das Gefiige des Minimums dargestellt. Im Bruchbereich dieses Minimums
sowie auch aller anderen Proben findet sich sehr feinkdrniger Austenit. Eine leichte
Schédigung des Gefliges durch Poren und Risse ist nur bei 800 °C (Abbildung 33 und

Abbildung 34(c)) beobachtbar, alle anderen zeigen beste Verformbarkeit ohne Poren- und
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Rissbildung. Die Ubersichtsaufnahmen in Abbildung 34 lassen iiberdies die gute Duktilitat
der Proben erkennen. Die Probe in Abbildung 34(c) wurde wiederum mit einer Eindrehung
versehen, um mittiges Reillen sicherzustellen. Auffallend ist, dass Probleme mit
auflermittigem Reil3en bei beiden Chargen immer im Bereich von 800 °C bis 850 °C zu finden

sind und somit mit dem Duktilitdtsminimum zusammenfallen.

4.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Ausgewahlte Proben wurden am Transmissionselektronenmikroskop untersucht, um
Aufschluss tber Art und Verteilung von Ausscheidungen im Probengefuige zu erhalten. Da
laut den Literaturquellen hauptséachlich Ausscheidungen an den Korngrenzen fir den
Duktilitatseinbruch eines Materials und fir die Ausbildung des Duktilitatsminimums Il
verantwortlich sind, wurden bei den untersuchten Proben speziell diese Minima
elektronenmikroskopisch betrachtet. Es daher wurde nur Stahl 1 herangezogen, da nur hier fir
beide Temperaturverlaufe ausgepragte Minima nachweisbar sind. Stahl 2 zeigte géanzlich
anderes Verhalten ohne signifikante Duktilitatsreduktion, wodurch man davon ausgehen kann,
dass Versprodungsmechanismen durch Ausscheidungsbildung wenig bis keine Relevanz
haben.

Laut Literaturrecherche werden Ausscheidungen unterschiedliche Eigenschaften hinsichtlich
deren Einfluss auf die Duktilitat des Gefliges zugeschrieben. MnS werden wegen ihrer
schwefelbindenden Wirkung und ihrer GroRe positiv gesehen, AIN aufgrund ihrer Feinheit,
der Art und Verteilung ihrer Ausscheidung hingegen als deutlich negativ. Der untersuchte
Stahl 1 enthdlt gewisse Anteile der Legierungselemente Mangan und Aluminium, weshalb

von einer Bildung der besagten Ausscheidungen ausgegangen werden kann (vgl. Tabelle 2).
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4.4.1 Ergebnisse der Elektronenmikroskopie

Am TEM wurden Proben von Stahl1 bei einer Temperatur von 800 °C und 950 °C jeweils fiir
die Temperaturprogramme Mild und Rapid Cooling auf das Vorhandensein von
Ausscheidungspartikeln untersucht, da diese laut Literaturquellen den Hauptversprodungs-
mechanismus im Duktilitaitsminimum darstellen. Aus den Duktilitatsverlaufen (vgl.
Kapitel 4.2) ist ersichtlich, das bei einer Temperatur von 800 °C bei beiden
Temperaturprogrammen durchwegs schlechte Duktilitdt vorherrscht. Bei der hoheren
Temperatur von 950 °C erholt sich dann die Duktilitdt beim Mild Cooling mit Werten Uber
90% Brucheinschniirung wieder ausgezeichnet, bleibt jedoch beim Rapid Cooling aufgrund
des breiteren Troges nach wie vor sehr schlecht mit Werten von nur 35%. In den TEM-
Aufnahmen waren tatsdchlich im Bereich verminderter Duktilitdt bei 800 °C bei beiden
Temperaturverldufen unterschiedliche Ausscheidungen zu finden. Dabei handelte es sich
sowohl um AIN als auch um MnS bzw. Mangan-Kupfersulfide ((Mn,Cu)S). Im Gegensatz
dazu finden sich bei 950 °C in den Proben des Mild Coolings keine AIN mehr, sondern
ausschlieBlich MnS und (Mn,Cu)S, da sich die Duktilitat bei dieser Temperatur bereits
vollstandig erholt hat. Beim Rapid Cooling bei 950 °C mit sehr schlechter Duktilitat hingegen
kommt es wiederum zur Bildung von AIN und MnS im Geflige.

Die Untersuchungsergebnisse am TEM zeigen daher, dass AIN gehé&uft nur in den Bereichen
verminderter Duktilitat auftreten (Mild/Rapid 800 °C und Rapid 950 °C) und deren Bildung
somit stark mit dem Vorhandensein eines Duktilitatseinbruchs korreliert. Der Bereich guter
Duktilitat hingegen (Mild 950 °C) zeigt keine Anwesenheit von AIN im Geflige, sondern
ausschlieBlich MnS. Die Ausscheidungen von AIN erfolgt in sehr feiner Form. Die Grole der

Teilchen bewegt sich im Bereich von 100 nm, teilweise auch wesentlich kleiner.
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Abbildung 35 zeigt eine Ubersichtsaufnahme solch fein verteilter Ausscheidungspartikel
(erscheinen in Weil%) in 20.000-facher VergroRerung.

Abbildung 35: Stahl 1_Mild 800 °C_20.000-fach_Ubersicht

In Abbildung 36 ist ein AIN-Teilchen mit dazugehérigem EDX-Spektrum in 320.000-facher
VergroRerung dargestellt. Aus dem Spektrum sind die im Partikel vorhandenen chemischen
Elemente ersichtlich. Man erkennt hier deutlich die Anteile an Aluminium und Stickstoff
sowie Kohlenstoff, Kupfer, Chrom und Vanadium. Die Elemente Kohlenstoff und Kupfer
scheinen in den Spektren oftmals auf, da sie bei der Replica-Praparation (vgl. Kapitel 3.5.2,
Abbildung 21) in Form des Kohlenstofffilms und des Kupfernetzes als Tragermaterial flr die

Ausscheidungen verwendet werden.
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Abbildung 36: Stahl 1_Rapid 800°C_320.000-fach_AIN

Sulfide kommen unabhéangig von der Duktilitat in allen untersuchten Probengefiigen vor. In

Abbildung 37 ist ein (Mn,Cu)S-Teilchen mit dessen Spektrum dargestellt.
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Abbildung 37: Stahl 1_Rapid 800°C_160.000-fach_(Mn,Cu)S
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4.4.2 Beugungsbild von Aluminiumnitrid

Ein solches Spektrum lasst Aussagen uber Art und Konzentration der vorhandenen Elemente
zu, nicht aber (ber deren Kristallstruktur. Zur Verifizierung des Vorliegens einer AIN-
Verbindung muss das Beugungsmuster dieses Teilchens analysiert werden, welches zusétzlich
auch die kristalline Struktur der gefundenen Ausscheidung liefert.

Abbildung 38 zeigt ein solches repréasentatives Beugungsmuster einer AIN-Ausscheidung,
welche bei einer Temperatur von 800 °C gefunden wurde. Die Auswertung dieses Musters
bestatigt anhand der Miller-Indizes die hexagonale Kristallstruktur und liefert die eindeutige

Identifikation des dargestellten Teilchens als AIN.

Abbildung 38: Beugungsmuster einer AIN-Ausscheidung
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5 Diskussion

Das Duktilitatsverhalten zweier Chargen mikrolegierter Stahle und dessen Zusammenhang
mit den beteiligten Ausscheidungen aufgrund der vorhandenen Legierungselemente wurde
ermittelt. Am Beginn der Untersuchungen stand die Bestimmung der exakten
A-Umwandlungstemperaturen der Stéhle, um deren Gefugezustand wéhrend der
Warmebehandlung der HeiRzugversuche zu bestimmen. Die beim Rapid Cooling
durchgefuhrte schnelle Unterkiihlung des Gefiiges bis 800 °C (vgl. Abbildung 19) sollte zu
keiner y/a-Phasenumwandlung flihren, um nicht das grobkérnige Stranggussgefiige in ein
Feinkornigeres umzuwandeln und so bereits Einfluss auf die Duktilitdit des Materials zu
nehmen. Die Dilatometerversuche lieferten A-Umwandlungstemperaturen von 662 °C bzw.
725 °C (vgl. Abbildung 24 und Abbildung 25). Damit ist sichergestellt, dass das Geflige im
Bereich der Unterkiihlung auch bis 800 °C im y-Phasengebiet bleibt und eine Umkdrnung des
Werkstoffs somit ausgeschlossen. Die dann durchgefiihrten HeilRzugversuche gaben
Aufschluss ber das Verformungsverhalten des Werkstoffs bei verschiedenen Prif-
temperaturen. Es sei nochmals darauf hingewiesen, dass sich die Werkstoffe hinsichtlich ihrer
Zusammensetzung (vgl. Tabelle 2 und Tabelle 3) hauptsachlich durch ihren Titan- und
Mangangehalt unterscheiden, die in Stahl 2 deutlich hoher sind. Alle anderen Legierungs-
elemente sind mit nur geringfugiger Variabilitdt in denselben Anteilen enthalten. Beide
Werkstoffe wurden jeweils zwei verschiedenen Temperaturprogrammen unterzogen (vgl.
Abbildung 18 und Abbildung 19). Das Rapid Cooling-Programm beinhaltet ein rasches
Abkuhlen der Probe von der Lésungstemperatur von 1300 °C auf 800 °C mit einer Kihlrate
von 4,2 °C/s mit nachfolgendem, langsamen Wiedererwdrmen auf 1000 °C und
anschlielendem Abkihlen mit 0,2 °C/s auf die gewilnschte Priftemperatur. Schnelles
Abkunhlen eines Werkstoffs von der Losungstemperatur kann die Bildung von AIN-Teilchen
unterdriicken und die danach folgende Verformung diese dann erst induzieren. Die dafir
mindestens notwendige Abkuhlgeschwindigkeit wird mit > 4 °C/s angegeben. Ebenso wird
die Ausscheidungsbildung von AIN beschleunigt, wenn nach dem L6sungsglihen sehr rasch
abgekuhlt und dann wiedererwdrmt wird. Die hier beim Rapid Cooling durchgefihrte
Unterkiihlung des Werkstoffs mit der beschriebenen Kiihlrate sollte daher genau diesen Effekt
erzielen. Nach der Keimbildung aus dem Gberséattigten Mischkristall durch die Unterkiihlung
und die dadurch erzeugten thermodynamischen Triebkrafte, soll die darauffolgende
Erwdarmung sowie die isotherme Verformung der Probe wéhrend des Zugversuchs das

Wachstum feiner AIN-Ausscheidungen beginstigen. Da sich AIN bevorzugt an den



Diskussion 52

Korngrenzen bildet, wird deren Bewegung durch die ausgeschiedenen Partikel behindert und
Rekristallisation des Gefliges verzogert, was zur Beeintrachtigung der Duktilitat fuhrt. Als
Auswirkungen einer solchen Warmebehandlung wird die Verbreiterung des Duktilitats-
minimums zu héheren Temperaturen hin in der Literatur genannt [6, 8].

Beim Mild Cooling-Programm wird die Probe von 1300 °C zuerst mit 3,1 °C/s auf 1140 °C
und dann mit einer Rate von 0,2 °C auf die Priftemperatur abgekuhlt. Bei dieser langsamen
Abkulhlung sollte die Nukleation der Ausscheidungen bei Unterschreiten der Loslichkeits-
grenze von AIN in der y-Phase bereits wahrend des Abkihlens vonstatten gehen. Aufgrund
der langsamen Reduktion der Temperatur haben die Teilchen tberdies Zeit fur Diffusion und
Wachstum und sollten daher beim Start des Zugversuchs in vergleichsweise grober Form
vorliegen. Dies lasst eine deutlich verbesserte Duktilitat der Gefiiges gegentber der schnellen

Unterkihlung des Rapid Cooling vermuten.

5.1 Diskussion der Ergebnisse von Stahl 1

Tatsachlich zeigen die Ergebnisse von Stahl 1 eine gute Ubereinstimmung mit den zuvor
beschriebenen Effekten. Offenkundig sichtbar ist dies durch die sehr hohe Abhéngigkeit der
Duktilitdt von der thermischen Vorgeschichte des Materials. Es kommt bei beiden
Temperaturprogrammen  zwar zur Ausbildung pragnanter Duktilitditsminima, die
Auswirkungen der unterschiedlichen Abkuhlraten zeigen sich aber in der Tat sehr anschaulich
(vgl. Abbildung 26). So verursacht die Unterkiihlung des Werkstoffs einen Duktilitatsverfall
mit erheblicher Verbreiterung des Troges gegenuber dem Mild Cooling samt Verschiebung
des Minimums zu hdheren Temperaturbereichen hin. Die daraufhin durchgefuhrten
elektronenmikroskopischen Untersuchungen bestétigen in Einklang mit den Literaturquellen
die Anwesenheit von AIN-Ausscheidungen im Gefuige. Der Nachweis solch feiner und daher
duktilitatsmindernder AIN-Partikel konnte sowohl fur Mild- als auch fir Rapid Cooling bei
800 °C Versuchstemperatur gefihrt werden, bei der fir beide Temperaturverlaufe ahnliche
Brucheinschniirungen zu beobachten waren (RoA = 50%) und die beim Mild Cooling sogar
das Minimum des Kurvenverlaufs darstellt. Ebenso konnten MnS und (Mn,Cu)S in diesen
beiden Proben nachgewiesen werden. Die Partikelgrolie der AIN bewegt sich im Bereich von
100 nm, teilweise auch deutlich darunter. Unterschiede hinsichtlich der GroRe der
Ausscheidungen bei Mild und Rapid Cooling konnten bei einer Temperatur von 800 °C
allerdings nicht festgestellt werden, da diese auch bei der langsamen Abkuhlung des Mild
Cooling in feiner Form vorlagen und keine nennenswerte Vergroberung der Partikel

beobachtet werden konnte. Bei den zusatzlich noch untersuchten Proben bei 950 °C
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Versuchstemperatur waren beim Mild Cooling keine AIN-Ausscheidungen mehr detektierbar.
Dies deckt sich aber mit dem Duktilitatsverhalten bei dieser Temperatur, da dieser
Temperaturbereich bereits aulerhalb des ermittelten Minimums liegt und die Duktilitét
wieder vollstandig gegeben ist. Beim Rapid Cooling bei 950 °C befindet sich die Duktilitét
dagegen mitten im kritischen Bereich (RoA < 40%) und auch hier konnten AIN-Aus-
scheidungen nachgewiesen werden. Ebenso waren bei 950 °C bei beiden Temperatur-
programmen MnS und (Mn,Cu)S in den Proben zu finden.

Die beschriebenen Resultate zeigen, dass ausschliellich im Bereich reduzierter Duktilitéat
(Mild und Rapid 800 °C, Rapid 950 °C) AIN detektierbar sind. Die Probe sehr guter Duktilitat
(Mild 950 °C) dagegen liefert keinen Hinweis darauf. Die TEM-Untersuchungen lassen daher
den Schluss zu, dass der beobachtete Duktilitatseinbruch eindeutig mit dem Vorhandensein
von AIN-Ausscheidungen in den untersuchten Proben korreliert und diese Nitridversprodung
daher auch als der Hauptversprodungsmechanismus des Gefiiges gesehen werden kann. Die
weitreichenden Konsequenzen der Gefuigeunterkiihlung auf die Duktilitdt im Vergleich zur
kontinuierlich langsamen Abkuhlung bestatigen die zuvor formulierten, theoretischen
Auswirkungen. Mit hoher Wahrscheinlichkeit nukleieren bereits wéhrend der Unterkiihlung
Keime aus der ubersattigten Matrix, die dann wéhrend des Wiedererwdrmens ausreichend
Zeit fur Wachstum haben. Dieser Mechanismus fiihrt so zu einer wesentlich starkeren
Ausscheidung von AIN in der Matrix als beim langsamen Abkuhlen. Bei der kontinuierlichen
Form der Abkuhlung (Mild Cooling) tritt der Haupteffekt der AIN-Ausscheidungen bei
800 °C auf, da sich dort durch Unterschreiten der Loslichkeitsgrenze der Elemente die
Ausscheidungen bilden kdnnen. Bei hoheren Temperaturen findet dies in geringerem Malie
oder aber gar nicht mehr statt, da sowohl Stickstoff als auch Aluminium geldst bleiben. Bei
niedrigeren Temperaturen hingegen sorgen ausreichend gebildete Mengen an Ferrit flir die
gute Duktilitat.

Die genaue Kenntnis des Ausscheidungszustandes an allen wichtigen Punkten der
angewandten Temperaturkurve sowie der mdgliche Einfluss verformungsinduzierter
Ausscheidungsbildung machen noch wesentlich umfangreichere elektronenmikroskopische
Betrachtungen notwendig. Uberdies muss angemerkt werden, dass die hier angewandte
Replica-Préparation der Proben fiir die TEM-Untersuchungen keinerlei Ruckschliisse tiber die
Lage der Ausscheidungspartikel im Gefuge zuldsst, da die Strukturinformation der
Probenoberflache verloren geht. Die in der Literatur beschriebene bevorzugte Haufung der
AIN an den y-Korngrenzen kann daher nicht belegt werden. Alternative Préparations-

methoden, die eine diesbezigliche Aussage zulielen (z.B. elektrochemisches Dinnen),
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wurden zwar durchgefihrt, zeigten aber unter dem Mikroskop nicht den gewiinschten Erfolg.
Weiterfuhrende Untersuchungen uber die Ausscheidung von AIN an den Austenitkorngrenzen
waéren daher ebenfalls begrifienswert.

Bemerkenswert ist, dass MnS offensichtlich im gesamten betrachteten Temperaturkorridor
und unabhéngig von der Duktilitst im Geflige vorkommt. Trotz der teils kleinen
Ausscheidungen an MnS sind die durchschnittlichen Abmessungen der gefundenen Partikel
aber dennoch groRer als bei AIN. Da aufgrund der leichteren Ausscheidung von MnS in
Austenit ein schnelleres Wachstum der Partikel und damit eine Verringerung einer etwaigen
versprodenden Wirkung ermoglicht wird und Uberdies die schwefelbindende Wirkung von
Mangan zur Geltung kommt, kann der positive Einfluss von MnS in Kongruenz mit der
Literaturrecherche ebenfalls bestatigt werden.

Lichtmikroskopische Untersuchungen in Kapitel 4.3 bestatigen aulRerdem die Ausbildung
dinner Ferritsaume um die Austenitkérner vor allem bei den Rapid Cooling-Versuchen (vgl.
Rapid 850 °C, Abbildung 30). Die Rissbildung im Bereich der Bruchflache findet hier
tatséchlich in den feinen Ferritsfilmen um die Austenitkdrner statt und untermauert die
Erkenntnis, dass die aufgepragten Axialspannungen zu einer Spannungskonzentration in den
gegenliber Austenit weicheren Ferritsdumen fiihren, die in Zusammenspiel mit den dort
vorhandenen Ausscheidungen zu Porenbildung und schlie8lich zu einem intergranularen
Versagen des Werkstoffs fiihren kann. Allerdings kommt es bei einer gewissen Anzahl an
Proben zu einer solch starken Porenbildung im Bruchflachenbereich, dass aus den
Mikroskopiebildern die Ferritfilme nicht mehr als der Ausgangspunkt der Rissbhildung
erkennbar sind. Dennoch durfte es sich auch bei groRen Poren im Anfangsstadium um

intergranulare Risse in den Ferritschichten gehandelt haben.

5.2 Diskussion der Ergebnisse von Stahl 2

Der Duktilitatsverlauf von Stahl 2 zeigt trotz identischer Temperaturfiihrungen diametral
anderes Verhalten als Stahl 1. Die RoA-Werte bleiben fast durchgehend tber 80%, es zeigt
sich somit ausgezeichnetes Verformungsverhalten im betrachteten Temperaturkorridor und
die Auspragung eines Minimums konnte hier nicht beobachtet werden (vgl. Abbildung 27).
Hierfiir scheint durch den gegenliber der anderen Charge um den Faktor 4 hoheren
Titangehalt ein ursdchlicher Zusammenhang zu bestehen. Zahlreiche Autoren [5, 6, 16]
weisen auf die duktilitatsfordernde Wirkung von Titan hin, da aufgrund seiner hohen Affinitat
zu Stickstoff und der geringeren Loslichkeit von TiN gegenuber AIN in Austenit die
Schadigung des Geftiges durch AIN verringert werden kann. Da die Ausscheidung von TiN
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bereits bei hoheren Temperaturen erfolgt und der verfiigbare Stickstoff somit durch Titan
abgebunden wird, erschwert oder unterbindet es gar die Bildung von AIN. Die insgesamt
homogenere Ausscheidung in der gesamten Matrix, nicht nur bevorzugt an den Korngrenzen
und auch die aufgrund der friihen Ausscheidung groberen Partikel fiihren daher zu einer
gunstigen Wirkung durch TiN. Die lichtmikroskopischen Aufnahmen zeigen in der Tat ein
gegentiber dem anderen Stahl durchwegs wesentlich feinkdrnigeres Gefiige, was der
Duktilitat zutréglich ist und ebenfalls in Zusammenhang mit TiN stehen dirfte, indem
namlich das Kornwachstum des Austenits durch die vorhandenen Ausscheidungen an den
Korngrenzen behindert wird, ohne allerdings die allzu versprodende Wirkung anderer
Ausscheidungen zu zeigen. Den groten Effekt allerdings hat sicherlich die fruhzeitige
Abbindung des verfligbaren Stickstoffs durch das Titan im Geflige, weshalb die Bildung von
AIN wirksam verhindert wurde. Der héhere Mangangehalt dieses Materials fuhrt allenfalls
zur Bildung von mehr MnS, das gleichmaRiger und grober ausgeschieden wird und
nachweislich positiven Einfluss hat. Von elektronenmikroskopischen Untersuchungen der
Geflige dieser Charge wurde wegen der ohnehin ausgezeichneten Duktilitat des Materials
abgesehen, ware aber in weiterer Folge zur intensiveren Erforschung der Auswirkung von

Titanzugaben ebenfalls wiinschenswert.
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6 Zusammenfassung und Schlussfolgerungen

Die Warmverformbarkeit zweier mikrolegierter Stdhle im Duktilitatsminimum Il wurde
untersucht. Folgende Schlussfolgerungen kénnen gezogen werden:

Die Duktilitdt der Stdhle hédngt stark von der thermischen Vorbehandlung und ihrer
chemischen Zusammensetzung ab. Eine rasche Unterkihlung, Wiedererwarmung und
anschlieBende langsame Abkihlung zeigt beim Stahl mit niedrigem Titangehalt eine
signifikante Weitung des Duktilitditsminimums und eine Verschiebung zu hoheren
Temperaturen  hin.  Verantwortlich dafir sind insbesondere versprodende  AIN-
Ausscheidungen im Gefuge, die wahrscheinlich geh&uft an den Korngrenzen auftreten. Dies
behindert das Korngrenzengleiten und verzogert so die Rekristallisation des Werkstoffs.
Ebenso kommt es durch verformungsinduziert gebildete Ferritsdume an den Austenit-
korngrenzen bei gleichzeitiger Anwesenheit von AIN-Ausscheidungen im Ferrit zu
interkristalliner Poren- und Rissbildung, da die mechanischen Spannungen hauptsachlich tber
die weicheren Ferritsdume tbertragen werden und ein Versagen des Werkstoffs entlang dieser
Grenzen auslosen. Eine gleichméRige Abkiihlung ohne Unterkiihlung des Werkstoffs mit
niedrigem Titangehalt schldgt sich in einem merkbar geringeren Duktilitatseinbruch trotz der
Anwesenheit von AIN-Ausscheidungen im Minimum nieder. Das unterschiedliche Verhalten
bei unterschiedlichen Temperaturprogrammen durfte auf die Anzahl, Grél3e und Verteilung
der ausgeschiedenen Partikel in der Matrix zurtickzuftihren sein.

Die Untersuchung des Stahl mit héherem Titan- und Mangangehalt veranschaulicht die
positive Wirkung dieser Elemente, da die Warmverformbarkeit (ber den betrachteten
Temperaturbereich durchwegs sehr gut ist. Deutliche Verluste an Duktilitat konnten hier nicht
festgestellt werden. Dies wird der Bildung von gréberem und zugleich homogener aus-
geschiedenem TiN zugeschrieben, welche die Nitridversprodung durch Aluminium effektiv
einddmmt bzw. ganz eliminiert. Zugleich findet sich deutlich feinkdrnigeres austenitisches
Geflige bei allen Pruftemperaturen als bei niedrigerem Titangehalt. Die Ausscheidung von
MnS wird in beiden Stéhlen als positiv bewertet, da dadurch der Schwefel abgebunden wird

und die Partikel in gréberer Form vorliegen.
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