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Kurzfassung

Die herausragenden mechanischen Eigenschaften von Grobblechen werden mafigeblich von
ihrer Mikrostruktur bestimmt, weshalb ein detailliertes Verstindnis der Einfliisse von
Legierungszusammensetzung und Prozessparametern auf die Mikrostrukturentwicklung
notwendig ist. Grundsatzlich gilt: Je feiner das resultierende Endgefiige des Grobblechs,
desto besser die mechanischen Eigenschaften. Ziel ist es daher, schon vor der Phasenum-
wandlung ein moglichst feines Austenitkorngefiige einzustellen. Wahrend der Abkiihlung
wirkt dann jede Austenitkorngrenze als Keimbildungsstelle fiir die Phasenumwandlung.
Durch die Untersuchung der mikrostrukturellen Prozesse wahrend des Herstellungspro-
zesses ist es moglich, neue und optimale Prozessfenster zu finden, um zukiinftig gezielt
Mikrostrukturen mit herausragenden mechanischen Eigenschaften einzustellen. Diese Un-
tersuchungen werden in dieser Arbeit mit Hilfe der Prozesssimulation im Labormafistab
durchgefiihrt. Der Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die Mikrostrukturent-
wicklung wird durch die Verwendung von vier verschiedenen Legierungskonzepten ver-
deutlicht. Die experimentellen Ergebnisse werden zudem mit begleitenden Simulationen
mit MatCalc und Modellen der Literatur verglichen. Zukiinftig sollen die Erkenntnisse
dieser Arbeit als Grundlage der modellhaften Beschreibung der Mikrostrukturentwick-
lung in Abhéngigkeit von der Legierungszusammensetzung und den Prozessparametern

dienen.



Abstract

The mechanical properties of heavy plates are essentially determined by the microstruc-
ture of the heavy plates. For a targeted adjustment of this microstructure, a detailed
understanding of the influences and interactions of chemical compositions and processing
parameters is necessary. As a general rule, with a decrease in grain size, the mechani-
cal properties will be better. Therefore, the aim is to produce a fine-grained austenitic
microstructure already before the phase transformation during the accelerated cooling
takes place. During the following phase transformation, every austenitic grain boundary
acts as a nucleation site for the phase transformation. By investigating the microstruc-
tural processes considering the chemical composition it is possible to develop new and
optimised process windows for the heavy plate production. Thereby, microstructures with
excellent mechanical properties can be produced. The investigations of this work are made
by using process simulations of different process steps in laboratory scale. The influence
of the chemical compositions is clarified by using four different steel grades. The results
of this process simulations are combined with simulations with MatCalc and compared to
different models from the literature. The results of this work could be used as the basis for
future modelling of the microstructure evolution depending on the chemical composition

and the process parameters.
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1 Einleitung

1.1 Motivation

Das Wort ” Innovation” beschreibt im wirtschaftlichen Sinne die Realisierung einer neuartigen,
fortschrittlichen Losung fiir ein bestimmtes Problem, besonders die Einfithrung eines neuen Pro-
dukts oder die Anwendung eines neuen Verfahrens [DUDENREDAKTION, 2017]. Innovationen sind
in der Industrie und somit auch in der Stahlproduktion und Stahlforschung ein gleichbleibend
bedeutsamer und notwendiger Begleiter. Insbesondere in den Bereichen der Herstellungsverfah-
ren, der Beschichtungen von Oberflichen oder beziiglich der Materialstruktur und verwendeter
Legierungen konnten in der Vergangenheit zahlreiche Innovationen erzielt werden. Diese wirken
sich auch auf die weiterverarbeitenden Anwendungsbereiche, wie den Fahrzeugbau, den Bau von
Windkraftanlagen, den Kraftwerksbau sowie den Hochbau aus. Die dort verwendeten, hochbe-
lastete Bauteile miissen zuverléssig den immer weiter wachsenden Anforderungen der heutigen
Zeit standhalten [ROTERING et al., 2012].

Doch nicht nur die steigenden Anforderungen an die Qualitdt der Stahlprodukte und ihrer Wei-
terverarbeitungen, sondern auch die billigeren Konkurrenzprodukte aus dem Ausland, welche
den deutschen Stahlmarkt {iberschwemmen, stellen die Stahlerzeuger vor immer neue Heraus-
forderungen. So hat sich beispielsweise der Anteil der weltweiten Stahlproduktion in China von
1990 bis 2017 auf iiber 40 % der gesamten Stahlproduktion erhoht, wohingegen der Gesamtanteil
europaischer Stahlproduktion auf 9,9 % gesunken ist |[STAHL-ONLINE, Abgerufen: 08.05.2018|.
Um konkurrenzfihig zu bleiben, ist es daher umso wichtiger, durch fortschreitende Forschung im
Bereich Grundlagenforschung, Produktion und Weiterverarbeitung die Erzeugung konkurrenz-

fahiger, qualitativ hochwertiger aber auch zugleich preisoptimierter Produkte sicherzustellen.

Die gezielte Einstellung der Mikrostruktur von Grobblechen, welche die finalen Eigenschaften
mafgeblich mitbestimmt, ist dabei ein Hauptforschungsschwerpunkt, um neue Stéhle zu ent-
wickeln und bestehende Konzepte weiterentwickeln zu kénnen. Die komplex in der Mikrostruk-
tur ablaufenden Prozesse wiahrend des Herstellungsverfahrens des thermomechanischen Walzens
(TM-Walzen) miissen zum vollstdndigen Verstdndnis nicht nur charakterisiert und analysiert
werden. Eine daran anschliefende modellhafte Beschreibung bringt die beobachteten Phianome-
ne in einen gemeinsamen Zusammenhang mit den realen Prozessparametern des TM-Walzens.
Solche modellhaften Beschreibungen der Mikrostrukturentwicklung wéhrend der Grobblechher-
stellung ermoglichen so zukiinftig die gezielte Einstellung der Mikrostruktur und damit der
mechanischen Eigenschaften der Grobbleche unter Beriicksichtigung der Prozessparameter und

der Legierungszusammensetzung.

Untersuchungen zur Mikrostrukturentwicklung wahrend des TM-Walzens wurden bereits ab Mit-
te der 80-er Jahre durchgefiihrt und erste Modelle fiir die Phase der Brammenerwarmung und
der Warmumformung entwickelt [DUTTA und SELLARS, 1987, SELLARS, 1990]. Neuere Arbeiten
widmen sich immer 6fter statt empirischer Modellbildungsansétze der Entwicklung physikalisch-

basierter Modelle |BACKE, 2009|. Trotz bekannter Grundzusammenhénge zwischen den mi-
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krostrukturellen Prozessen und den Prozessparametern, muss jedes Modell fiir jeden Prozess
und fiir jede Stahlsorte erneut angepasst und prézisiert werden. Dies stellt auch die Grundlage

fiir die Motivation der vorliegenden Arbeit dar.

Der Legierungszusammensetzung kann dabei eine ganz besondere Rolle zugeordnet werden. Be-
sondere, sogenannte Mikrolegierungselemente wie Niob, Titan und Vanadium und die daraus
entstehenden Karbide und Nitride beeinflussen ablaufende Prozesse, wie das Kornwachstum
wahrend der Brammenerwéirmung oder die Rekristallisation durch dehnungsinduzierte Ausschei-
dungsbildung in erheblichem Ausmafl [DUTTA et al., 2001]. Die gezielt nutzbaren Prozesse haben
alle das gemeinsame Ziel, das Ausgangsgefiige im Austenitbereich moglichst feinkornig einzu-
stellen. Da die Korngrenzen des Ausgangsgefiiges als Keimstellen fiir die Umwandlung dienen,
stellt dieses Ausgangsgefiige die Grundlage fiir die Ausbildung eines feinkérnigen Endgefiiges
nach dem Abkiihlen des Bleches und somit die Eigenschaften des Endprodukts dar.

Die gezielte Einstellung einer gewiinschten Mikrostruktur der Hochtemperaturphase Austenit
wird jedoch erschwert, da diese nicht direkt im Prozess und bei den hohen Temperaturen cha-
rakterisiert und analysiert werden kann. Eine Moglichkeit auflerhalb der Produktion gezielte
Mikrostrukturen abhéngig von Prozessparametern und Zusammensetzung einzustellen, ist daher
die physikalische Prozesssimulation. Sie ermoglicht es, den Prozess mit all seinen mikrostruktu-
rellen Vorgéngen mit Hilfe von Laboréfen und Warmumformsimulatoren im Labormafistab nach-
zusimulieren. Da eine in-situ-Beobachtung der Gefiigeentwicklung bei den hohen Temperaturen
des TM-Walzens schwierig ist, wird das Gefiige durch schnelles Abkiihlen auf Raumtemperatur
“eingefroren” und anschliefend fiir die Charakterisierung durch verschiedene Methoden wieder
rekonstruiert [BARRACLOUGH, 1973,/ CAYRON, 2014,|GARCIA DE ANDRES et al., 2001, GERMAIN
et al., 2012b].

1.2 Zielsetzung

Das Hauptziel der vorliegenden Arbeit ist die experimentelle Untersuchung der Mikrostruk-
turentwicklung, insbesondere der Austenitkornstruktur wéihrend der ersten beiden Phasen des

TM-Walzens, der Brammenerwarmung und des Warmwalzens.

Die physikalische Prozesssimulation wird dabei als Tool genutzt, um gezielt Gefiige einzustellen,
welche anschlieend durch verschiedene Methoden charakterisiert und mit den verwendeten Pro-
zessparametern zur Herstellung der Gefiige in Zusammenhang gebracht werden. Die vorliegende
Arbeit lédsst sich in die drei Bereiche Methodenentwicklung und Methodenweiterentwicklung,
physikalische Prozesssimulation der Brammenerwarmung sowie physikalische Prozesssimulati-
on des Warmwalzens untergliedern. Die Methodenentwicklung und Methodenweiterentwicklung
beinhaltet dabei verschiedene Herangehensweisen fiir die schwierige Rekonstruktion der Mi-
krostruktur der Hochtemperaturphase und deren gegenseitiger Vergleich. Fiir die mit Hilfe der
entwickelten Methodik rekonstruierten Austenitkornstrukturen des TM-Stahls werden dann die
Einfliisse der Legierungszusammensetzung und der Prozessparameter auf das Kornwachstum, die

Verformung der Mikrostruktur, die Rekristallisationskinetik sowie die Ausscheidungsbildung und
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-auflésung ausgewertet. Rekristallisierte Gefiigeanteile werden sowohl aus Orientierungsinforma-
tionen mit Hilfe der GOS-Methode als auch mit der klassischen Methode der Doppelschlagversu-
che bestimmt und verglichen. Zur Validierung und Erweiterung der Methodik zur Bestimmung
des rekristallisierten Anteils aus Orientierungsinformationen werden in dieser Arbeit auflerdem
Versuche an einem austenitischen Stahl durchgefiithrt. Der Einfluss einer Rekonstruktion des
Austenitgefiiges auf die Anwendung der GOS-Methode soll somit ausgeschlossen werden. Die
Verkniipfung lokaler Dehnungen mit Werten aus EBSD-Aufnahmen, welche das Verformungs-
und Rekristallisationsverhalten durch die Darstellung der Versetzungsdichte beschreiben, liefert
zudem wichtige Informationen fiir die physikalisch basierte Modellbildung der untersuchten TM-
Stahle.

Um die Ergebnisse der physikalischen Prozesssimulation zu validieren, werden an mehreren Stel-
len dieser Arbeit Vergleiche mit Simulationen mit dem Programm MatCalc sowie Vergleiche mit
bestehenden Modellen der Literatur herangezogen. Das Zusammenbringen physikalischer Expe-
rimente mit Simulationen der Kornwachstums- und Rekristallisationskinetik sowie der eigenen,
auf die verwendeten Stdhle zugeschnittenen Modellbildung zur Beschreibung der Mikrostruk-
turentwicklung soll zukiinftig ermoglichen, ohne erheblichen Aufwand und auch fiir andere Pro-
zessparameter und Zusammensetzungen, Aussagen tiber die Mikrostrukturentwicklung wahrend
des TM-Walzens treffen zu kénnen und somit das Gefiige und die dadurch resultierenden me-

chanischen Eigenschaften von Grobblechen gezielt einzustellen.
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2 Theorie

In diesem Teil der Arbeit werden zunéchst die Grundlagen der Herstellung und Eigenschaften
der TM-Stédhle erldutert. Anschlielend werden die Mechanismen des Kornwachstums und der
Rekristallisation beschrieben, welche fiir die Einstellung der Eigenschaften wahrend der Grob-
blechherstellung entscheidend sind. Ein besonderes Augenmerk liegt dabei jeweils auf der Rolle
der Mikrolegierungselemente und ihrem Einfluss auf die erklédrten Mechanismen der Korngro-

Benentwicklung.

2.1 TM-Stiahle - Herstellung und Eigenschaften

n Kokerei
n Sinteranlage
B Hochofen

n Entschwefelung des Roheisens
Bl #biiehen der Schlacke

Bl Befillen des Konverters
Frischen des Rohelsens

B Legieren des stahls

n Vakuumanlage

m StranggieBanlage

m Blackguss
[ Wolzserust Vom Erz zum Grobblech

Abb. 2.1: Vom Erz zum Grobblech ﬂDILLINGER, Abgerufen: 07.05.2018”.

Die Grobblecherzeugung von Dillinger findet in einem integrierten Hiittenwerk statt. Dies bedeu-
tet, dass alle Produktionsschritte vom Erz bis zum Endprodukt Grobblech am gleichen Standort
stattfinden (Abbildung. Das Erz wird durch den Hochofenprozess in Roheisen umgewandelt,
welches anschliefend im Stahlwerk metallurgisch behandelt wird. Dabei wird der Kohlenstoff-
gehalt reduziert und die gewiinschte Legierungszusammensetzung eingestellt. Aus dem fliissigen
Stahl werden anschlieBend die Brammen in Stranggussanlagen oder im Blockguss vergossen.

Diese Brammen sind das Ausgangsmaterial fiir den anschlieBenden Walzprozess im Walzwerk.

Zum Zweck der Homogenisierung des Brammenmaterials wird die Bramme zu Beginn des ther-
momechanischen Walzprozesses (TM-Walzen) zuniichst in groien Ofen austenitisiert. Abbildung
2.2 verdeutlicht die wihrend des TM-Walzens ablaufenden Prozesse in der Mikrostruktur. Bereits
ausgeschiedene Mikrolegierungselemente gehen dabei wieder in Losung, um spéater wieder gezielt
wahrend des Prozesses Ausscheidungen zu bilden. Auflerdem findet Austenitkornwachstum ab-
hingig von der Temperatur (zwischen 1050 - 1200 °C) und der Dauer der Warmebehandlung
statt.

Nach der Brammenerwéirmung folgt das Warmwalzen der Brammen zu Blechen. Dabei wird so-
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Abb. 2.2: Schema der Prozessschritte und der Mikrostrukturentwicklung wahrend des thermomechanischen
Prozesses der Grobblechherstellung [BAE et al., 2004].

wohl die Geometrie des Blechs als auch die Mikrostruktur gezielt eingestellt. Diese Mikrostruk-
tur bestimmt im fertigen Grobblech mafigeblich die resultierenden mechanischen Eigenschaften.
Der Prozess des Warmwalzens ist bestimmt durch diverse mikrostrukturell ablaufende Prozesse
(z.B. dynamische Erholung und Rekristallisation), welche in Abbildung schematisch darge-
stellt sind und in Kapitel 2.5 ndher erldutert werden. Die beiden Walzschritte des Warm- und
Kaltwalzens sind durch die Definition der Rekristallisationsstoptemperatur 7, voneinander ge-
trennt. Oberhalb der T, im Temperaturbereich des Warmwalzens, findet keine Hemmung der
statischen Rekristallisation statt. Durch die statische Rekristallisation kommt es im Gefiige zu

Kornfeinung mit anschlieBendem Kornwachstum.

Das anschlieende Kaltwalzen findet entweder im nicht-rekristallisierenden Austenitbereich oder
im a-vy-Zweiphasengebiet statt. Statt der statischen Rekristallisation ist nun das sogenannte
Pancaking, das zeilenférmige Strecken der Austenitkérner der mafigebliche Mechanismus in der
Entwicklung der Mikrostruktur in dieser Prozessphase. Dadurch bilden sich viele potentielle
Keimbildungsstellen fiir die Phasenumwandlung und somit ein feinkérniges Endgefiige wahrend
des anschliefenden Prozessschritts der beschleunigten Abkiithlung der Bleche in den bainitischen
Bereich (ACC: engl., Accelerated Cooling). Mit steigender Abkiihlgeschwindigkeit bilden sich
ferritisch-perlitische, ferritisch-bainitische oder martensitische Gefiige. Neben dem ACC sind
auch die einfache Abkiihlung an Luft oder das schnellstmogliche Abschrecken in den Martensit-

bereich mit Wasser (DC: engl., Direct Quenching) technisch relevante Prozesse.

Die wichtigsten, technologisch relevanten Parameter des TM-Walzens sind
e Legierungszusammensetzung

o Austenitisierungstemperatur 7T,
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Verfestigung
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Abb. 2.3: Auswirkungen von Verformung, Erholung und Rekristallisation auf das Austenitgefiige eines
warmgewalzten Bleches [BRUHL et al., 2010].

o Austenitisierungszeit t,

e Umformtemperaturen T,

e Umformgrade €

e Umformgeschwindigkeiten é
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Die Basis der aulergewohnlich guten Eigenschaften mikrolegierter TM-Stéhle sind die Prozes-

se der Feinkornhértung und der Ausscheidungshértung [BERNS und THEISEN, 2008]. Wéhrend

die Ausscheidungshértung die Versetzungsbewegung durch Ausscheidungen behindert, resultiert
aus der Feinkornhartung durch die Reduktion der Korngrofle eine hohe Festigkeit, Zahigkeit,
Duktilitdt und Umformbarkeit des Stahls.

Der Zusammenhang zwischen Korngrofie und Festigkeit wurde durch Hall und Petch beschrieben
[HALL, 1951, PETCH, 1953]:

k
0y200+7% (1)

mit o,: untere Streckgrenze, D: Korngrofe, og: kritische Spannung zur Verformung eines Ein-
kristalls, k,: Hall-Petch-Konstante.

Abhéngig von der Grofle vorhandener Ausscheidungen kann die schubspannungsinduzierte Ver-
setzungsbewegung durch zwei konkurrierende Wechselwirkungen behindert und die Festigkeit

somit um AT gesteigert werden:
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o d < d.: Die Ausscheidung wird geschnitten (kohérente Ausscheidungen).

ATg = ks\/m (2)

mit kg: Konstante, fi: Volumenanteil der Ausscheidungen, d: Durchmesser der Ausschei-

dungen.

o d > d.: Die Ausscheidung wird umgangen, Orowan-Mechanismus [OROWAN, 1947].

Arp = ko\/(’?v 3)

mit ko: Konstante.

Die Abhéngigkeit dieser beiden Mechanismen vom Durchmesser der Ausscheidungen ist in Ab-
bildung dargestellt. Zundchst nimmt der Verfestigungsanteil mit steigendem Durchmesser d
zu, bis der kritische Durchmesser d. erreicht wird. Ab dieser Partikelgréfle ist es energetisch giin-
stiger, die Ausscheidung zu umgehen und der Verfestigungsanteil nimmt mit weiter steigendem

Durchmesser d wieder ab.

Ar

de q

Abb. 2.4: Konkurrierende Prozesse des Schneidens und Umgehens von Ausscheidungen
[HORNBOGEN und WARLIMONT, 2006].

2.2 Kornwachstumsmechanismen

Wie im vorherigen Abschnitt erldutert, ist die Korngrofle der TM-Stéhle mit verantwortlich fiir
die herausragenden mechanischen Eigenschaften. Im Rahmen dieser Arbeit soll die Korngrofie
der Hochtemperaturphase fiir die verschiedenen Prozessschritte charakterisiert werden. Im fol-
genden Kapitel wird deshalb der theoretische Hintergrund des Kornwachstums und der Einfluss

verschiedener Parameter, welche das Kornwachstum beeinflussen nédher erldutert.

Die treibende Kraft des Kornwachstums ist bedingt durch die Reduktion der Grenzflichen der

Kérner. Wird ein Flacheninkrement dA einer Korngrenze um die Strecke dz verschoben, é&ndert
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sich die freie Enthalpie G wie folgt:

dG =-PdAde=—PdV. (4)

Durch die Verschiebung der Fliche dA um dz wird ein Volumen dV aufgespannt. Als treibende
Kraft bezeichnet man nun die Proportionalitdt P zwischen dG und dV. Diese treibende Kraft
kann auch als Druck auf die Korngrenze bezeichnet werden. Als Ursache der treibenden Kraft
fiir die Korngrenzenbewegung wird die Minimierung der Korngrenzenergie durch die Reduktion

der Korngrenzenfliche angesehen.

Wirkt auf eine Korngrenze nun ein Druck P, folgt die Bewegung der Korngrenze um eine Strecke
dx. Die Geschwindigkeit v dieser Bewegung ist abhingig von der Korngrenzenmobilidt M und

von dem Druck auf die Korngrenze:

v=MP. (5)
Die Mobilitét der Korngrenze kann durch die Form einer Arrhenius-Gleichung beschrieben wer-
den:
_Q)
M = My - —
o exp (1 (6)

mit My: Pre-Mobilitatsfakor (Konstante), T: Temperatur, R: universelle Gaskonstante, @): Ak-

tivierungsenergie.

Unter der Annahme quadratischer Kérner mit einer Kantenldnge dg und der Naherung, dass
diese Kantenldnge dem Durchmesser D des Korns entspricht, erhélt man fir die treibende Kraft

P,; der Korngrenzenbewegung folgenden Zusammenhang:

w

3y 3y (7)

p="T~rt
‘T dy D

mit v: Korngrenzenenergie.

In einphasigen Metallen mit zweidimensionalem Gefiige aus Kornern, welche sich an ihren Fla-
chen, Kanten und Ecken beriihren, entsteht nur dann ein Gleichgewicht der Korngrenzenan-
ordnungen, wenn alle Korner sechseckig sind und ihr Korngrenzen-Innenwinkel genau 120° und
gleichzeitig die Bedingung ~;; = const. = ~ erfiillt ist (Abbildung (a)). In allen anderen
Féllen berechnet sich der Korngrenzenwinkel durch die folgende Gleichung [GOTTSTEIN, 2013]:

sin o sin ao sin aig

Y23 713 Y12
(8)

wobei 7;;: Grenzflichenenergie zwischen Korn i und Korn j, a;: Dihedralwinkel im Korn j.

Im dreidimensionalen Fall kommt es nur dann zu einer vollstdndigen Raumfiillung und ebenen
Korngrenzen, wenn je drei Kérner an einer Kornkante unter einem Winkel von 120° und je vier

Kérner an einer Kornecke unter einem Winkel von 109° aufeinander treffen. Das Gleichgewicht
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(a) Y12

(b)

Abb. 2.5: Darstellung unterschiedlicher Korngrenzengeometrien (zweidimensional). (a) Gleichgewicht am

Tripelpunkt, (b) ebene Korngrenzen an Kérnern mit sechs Ecken, (¢) konkav gekriimmte Korngrenzen an

Koérnern mit mehr als sechs Ecken, (d) konvex gekriimmte Korngrenzen an Koérnern mit weniger als sechs
Ecken |GOTTSTEIN, 2013].

kann also an einer Kornecke niemals eingestellt werden. Treten in mehrphasigen Gefiigen Kérner
mit einer von sechs abweichenden Eckenzahl auf, so kann die Bedingung der Kréftegleichung
nur dann erfiillt werden, wenn die Korngrenze sich in Richtung des Kriimmungsmittelpunktes
verschiebt. Diese Verschiebung hat wiederum die Verdnderung der Winkel anderer Korngren-
zenecken zur Folge, was weitere Korngrenzenbewegung bedingt. Morphologische Untersuchun-
gen ergaben, dass konkav gekrimmte Korngrenzen tiberwiegend bei Kérnern mit mehr als sechs
Ecken auftreten und solche mit weniger als sechs Ecken konvex gekriimmte Korngrenzen auf-
weisen, um die 120° Bedingung erfiillen zu konnen (Abbildung (b-d)). Durch das Bestreben
der Korngrenze, sich in Richtung des Kriimmungsmittelpunktes zu verschieben, kommt es dazu,
dass bevorzugt Korner mit mehr als sechs Ecken, also grofie Koérner, wachsen und die kleineren
mit weniger als sechs Ecken auf deren Kosten schrumpfen. In Mehrphasenlegierungen sind die

Abweichung des Gleichgewichtswinkels von 120° zum Teil betréchtlich.

Bei isothermen Warmebehandlungen lasst sich die zeitabhéngige Zunahme des mittleren Korn-
durchmessers nach Burke und Turnbull unter den Annahmen, dass die Korngrenzenenergie ~ fiir
alle Korner gleich ist und die Korngrenzengeschwindigkeit v proportional zur zeitlichen Ande-
rung des Korndurchmessers ist, durch folgende Gleichungen beschreiben |BURKE, 1949, BURKE
und TURNBULL, 1952]:

dD k
T "D (9)
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D=Dy+k- Vi (10)

mit D: mittlere Korngroéfie, Dg: mittlere Anfangskorngrofie, k: Konstante, welche die Mobilitat

M und die Korngrenzenenergie v zusammenfasst, ¢: Zeit.

Nach Hillert [HILLERT, 1965] ergibt sich die Beschreibung der Korngrenzenentwicklung zu
dD 1 1
— =koM~y | —=—— = 11
ar (Dc D) (11)
mit D: mittlere Korngrofle, ko: Konstante, D.: kritische Korngrofle, welche zwischen Schrump-

fen und Wachsen von Kornern unterscheidet. Tabelle [3] fasst die mathematische Beschreibung

einiger unterschiedlicher Kornwachstumsmodelle der Literatur zusammen.

Tabelle 3: Zusammenfassung verschiedener Kornwachstumsmodelle.

Author Kornwachstumsmodell
D = Kt"
Beck |BECK et al., 1948||BECK et al., 1947]
dD
— = nkt"!
a "
d"—d3 = Ct
Sellars [SELLARS und WHITEMAN, 1979
B
C=A —
d"—dy =Ct
Nishizawa |NISHIZAWA, 1984]
JVng
~__RTS
Anelli [ANELLI, 1992] d = Bt™exp(—Q/RT)
Raghunathan [RAGHUNATHAN und SHEPPARD, 1989 || d = dp + At™exp(—Q/RT)
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2.3 Wirkungsweise von Mikrolegierungselementen auf das Kornwachstum

Nachdem sich im vorherigen Kapitel mit den Mechanismen des Kornwachstums auseinander
gesetzt wurde, sollen nun die Einfliisse durch Mikrolegierungselemente (kurz: MLE) im Stahl,
welche das Kornwachstum behindern oder sogar zu abnormalem Kornwachstum fithren kénnen
dargelegt werden. Dazu gehort die Ausscheidungsbildung, das durch Ausscheidungen verursachte
Zener-Pinning von Korngrenzen und der sogenannte Solute-Drag Effekt, also die Beeinflussung

der Korngrenzenenergie und -bewegung durch in der Korngrenze geléste MLE.

400+ v
C-Mn
300+ Nb
Al
200}

-—

o

o
1

Ti

ARAASARRANN AN

AN
i\\\\\

AustenitkorngroRe [um]

] Ll

0 1 i
800 900 1000 1100 1200 1300
Temperatur [°C]

Abb. 2.6: Einfluss verschiedener Mikrolegierungselemente auf das Austenitkornwachstum [GLADMAN, 1997].

Wie Abbildung verdeutlicht, hat das Hinzulegieren von sogenannten Mikrolegierungsele-
menten einen deutlichen Einfluss auf das Kornwachstumsverhalten der Stéhle bei isothermer
Warmebehandlung. Als Mikrolegierungselemente werden die Legierungszusétze bezeichnet, de-
ren Gehalte 0,1 gew.-% nicht tiberschreiten [BERGMANN, 2008]. Sie werden gezielt dem Stahl
hinzugegeben, um die mechanischen Eigenschaften des Endprodukts positiv zu beeinflussen.
TM-Stéahle werden vor allem mit Titan, Niob, Aluminium und Vanadium mikrolegiert. Durch
ihre hohe Affinitat zu Stickstoff und Kohlenstoff bilden sich in unterschiedlichsten Kombinatio-

nen Karbide und Nitride, je nach Zusammensetzung und Temperaturbereich.

Niob ist ein bevorzugtes MLE, da es im Vergleich zu anderen MLEs wie Titan und Vanadium
vor allem die Festigkeit eines Stahls durch Kornfeinung erhéht, ohne die Duktilitdt negativ zu
beeinflussen [HULKA, 2003, HULKA und KLINKENBERG, 2005]. Durch den sogenannten Solute-
Drag Effekt, also durch geloste Atome in der Korngrenze wird das Kornwachstum in Niob-
mikrolegierten Stdhlen je nach Gehalt unterschiedlich stark gehemmt. Den grofiten Effekt zeigt
eine Niob-Mikrolegierung aber durch die Verzogerung der Rekristallisation wahrend des Prozess-
schrittes des Warmwalzens. Dies geschieht einerseits durch den Solute-Drag Effekt [BHADESHIA,
1983| und andererseits durch fein verteilte, dehnungsinduzierte Niob-Karbide (kurz: NbC). Die
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Bildung von NbC-Ausscheidungen sorgt dadurch fiir eine Erhéhung der Keimbildungsstellen
fiir die Austenit-Ferrit-Umwandlung und somit fiir ein feinkérniges Endgefiige. Da die Aus-
scheidungsbildung im Austenitbereich aber nicht vollsténdig ablauft, bilden sich auch bei der
Umwandlung und Abkiihlung im Ferrit-Bereich weitere Ausscheidungen, welche vor allem die
Festigkeit des Blechs durch Ausscheidungshértung positiv beeinflussen [BERES et al., 2004, KLIN-
KENBERG et al., 2004].

Titan-Nitride (kurz: TiN) bilden sich aufgrund der geringen Loslichkeit im Stahl nur direkt wéh-
rend oder nach der Erstarrung. Sie liefern einen grofien Anteil an der Behinderung des Korn-
wachstums im Austenit [GLADMAN, 1997] und bei der Ausscheidungshértung im Ferrit [MOON
et al., 2008]. AuBerdem kénnen die stabilen TiN-Ausscheidungen als Keimbildungsstellen fiir die
Ausscheidungsbildung bei niedrigeren Losungstemperaturen wirken. Dadurch bilden sich soge-
nannte core/shell Gebilde aus, welche aus einem Kern aus TiN und einer Hiille eines anderen
MLE-Karbids oder -Nitrids bestehen |[ACEVEDO et al., 2008, SHANMUGAM et al., 2005,/SHIRAI-
wA et al., 1970]. Im Gegensatz zu den meist runden NbC liegen reine TiN oder Titan-reiche
Ausscheidungen meist quaderformig oder kubisch in den hochfesten Stdhlen vor [BAI et al.,
2006, KEJIAN und BAKER, 1993|.

2.3.1 Ausscheidungsbildung im TM-Stahl

Zur Bildung von Ausscheidungen kommt es dann, wenn der Gehalt eines Mikrolegierungsele-
mentes die maximale Loslichkeit in der Matrix tiberschreitet |[HIGGINS, 1993]. Damit hat die
temperaturabhingige Loslichkeit der MLE im Stahl einen entscheidenden Einfluss auf die Wir-
kungsweise der Ausscheidungen in der Mikrostruktur und damit auf die Figenschaften des End-

produkts. Betrachtet man das Loslichkeitsprodukt

log(ks) = log([M] - [X]) (12)

wobei kg: Gleichgewichtskonstante, bzw. Loslichkeitsprodukt, [M]: Konzentration des Metalls
(MLE-Element) in gew-%, [X]: Konzentration der Zwischengitteratome (Kohlenstoff und/oder
Stickstoff) in gew-%, der verschiedenen Mikrolegierungselemente in Abhéngigkeit der Tempe-
ratur (Abbildung 2.7)), so konnen folgende Schlussfolgerungen festgehalten werden [GLADMAN,
1997|:

o MLE-Nitride sind im Austenitgebiet stabiler als die entsprechenden Karbide. Dabei zeigen
vor allem TiN und Titan-Karbide (kurz: TiC) sowie Vanadium-Nitride (kurz: VN) und
Vanadium-Karbide (kurz: VC) im Vergleich grofiere Unterschiede in ihrer Loslichkeit als
Niob-Nitride (kurz: NbN) und NbC.

o Die Loslichkeiten der Nitride und Karbide zeigen im Austenitgebiet allgemein &hnliche
Werte. Ausnahmen bilden dabei TiN, welche bis zu 1000 mal stabiler und damit schwe-
rer 16slich sind als die anderen Ausscheidungen und VC, welche vergleichsweise deutlich

leichter gelost werden.

e Die Loslichkeit von TiN in der Schmelze bei bis zu 1600 °C ist vergleichbar mit der Los-
lichkeit der meisten anderen MLE-Karbide und Nitride bei 1200 °C.
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e Alle Karbide und Nitride zeigen einen Sprung in der Loslichkeit beim Phaseniibergang
von Austenit zu Ferrit. Dabei ist die Loslichkeit im Ferrit um etwa eine Groéfienordnung
geringer als im Austenit (in Abbildung nicht mehr dargestellt T<1000 °C).

Temperatur [°C]
1400 1200 1000
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Log K

' ' ' ' ' ' ' '
© oo N o (é)] » w N
! L ! L L L

T T T T T

0.55 0.6 0.65 0.7 0.75 0.8 0.85 0.9
10° /T, K-

Abb. 2.7: Loslichkeitsprodukte von Mikrolegierungs-Karbiden und -Nitriden |GLoDOWSKI, 2000].

Der Ausscheidungsprozess an sich kann in drei Stadien unterteilt werden (Abbildung [JANS-
SENS et al., 2010]:

e Keimbildung: Die Keimbildung von Ausscheidungen einer kritischen Gréfle d* ist ein zu-
falliger Prozess, welcher durch mikroskopische Unterschiede der Temperatur und Zusam-

mensetzung bestimmt ist.

e Wachstum: Die Wachstumsphase ist geprégt durch Diffusion und die anschlieSende kontrol-
lierte Anlagerung von Atomen an den Ausscheidungskeim. Im Gegensatz zur Keimbildung
ist das Wachstum ein durch chemische oder mechanische Triebkréfte gesteuerter Prozess.
Wihrend der Wachstumsphase steigt der Durchmesser d und damit der Volumenanteil fy

der Ausscheidungen an, wohingegen sich der Abstand zwischen den Partikeln L verringert.

e Vergroberung: Groflere Ausscheidungen wachsen auf Kosten kleinerer Ausscheidungen un-
ter Beibehaltung des Gesamtvolumenanteils fy . Die Triebkraft dieses Prozesses ist die Mi-
nimierung der Grenzflichenenergie zwischen Ausscheidung und Matrix. Wahrend der Ver-
groberung nimmt der Teilchenabstand L wieder zu. Dieser Prozess wird auch als Ostwald-

Reifung bezeichnet.

2.3.2 Zener-Pinning

Trifft eine Korngrenze mit der Grenzflichenenergie v unter einem Winkel 3 auf eine Ausschei-

dung mit dem Radius r, so entsteht eine unter 8 = 45° maximal werdende Kraft F' auf die



2  Theorie Seite 14

Keimbildung Wachstum Vergroberung
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Zeit

Abb. 2.8: Entwicklung des Durchmessers, des Volumenanteils und des Partikelabstands wéhrend des

Ausscheidungsprozesses |BURGEL, 1998].

Korngrenze. Diese resultiert aus der Minimierung der Grenzflichenenergie der Korngrenze durch
Kontakt mit der Ausscheidung (Abbildung (b)), welche bei Losreien des Teilchens zuerst
durch Neubildung von Korngrenzenflache aufgebracht werden muss [GLADMAN, 1997].

Diese maximale Kraft auf die Korngrenze ergibt sich zu

Fraz = . (13)
Mit der Anzahl der Partikel, die eine Korngrenze schneidet

3hv.
2mr2

wobei Ny: Anzahl der Partikel pro Einheitsvolumen, fy: Volumenanteil der Partikel, ergibt

NS = 27’NV = (14)

sich unter der Annahme, dass alle Partikel die gleiche Form und Grofle besitzen, ihre gesamte

rucktreibende Kraft zu

3fvy
or

Diese Kraft wird allgemein als Zener-Pinning-Kraft [SMITH, 1948] bezeichnet und wurde das
erste Mal von 1949 von Zener in [ZENER, 1949] in Betracht gezogen.

PZ:NSFmax:

(15)

Bei dieser grundlegenden Betrachtung von Zener ergibt sich der kritische, maximale Radius R,
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bis zu welchem das Zener-Pinning wirksam ist zu

4r

R, = 3 (16)
Die Annahme einer ebenen Korngrenze in der Herleitung der Zener-Pinning-Kraft fithrt zu dem
Kritikpunkt, dass sich bei statistisch verteilten Partikeln auf jeder Seite der Korngrenze genau
gleich viele Partikel befinden miissten und sich die Zener-Kraft somit zu Null ergeben wiirde.
In der Realitiat geht man jedoch davon aus, dass die Korngrenze lokal relaxiert und somit die
Nettokraft, welche auf die Korngrenze wirkt nicht Null ist [HUMPHREYS und HATHERLY, 2012].
Dieser Kritikpunkt fiihrte zu der Entwicklung weiterer Modelle durch Nes et al. (1985) |[NES
et al., 1985|, Hillert (1988) |HILLERT, 1988] und Doherty et al. (1989) [DOHERTY und RAJAB,
1989, RAJAB und DOHERTY, 1989, welche sich aber nicht in grolem Ausmafl von Gleichung
unterscheiden. Deshalb wird diese Formulierung auch weiterhin genutzt. Computer-Simulationen
von Miodownic et al. bestétigten zudem diese Formulierung der Zener-Gleichung [MIODOWNIK
et al., 2000].

&
$
- \'\“
Male, BT
e s A .
/]
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Abb. 2.9: Zener-Pinning: Behinderung der Bewegung einer GrofSwinkelkorngrenze durch Teilchen einer zweiten
Phase: (a) reale Struktur, (b) schematisch [GOTTSTEIN, 2013].

Bei der Betrachtung der Zener-Kraft als riicktreibende Kraft, die der treibenden Kraft des
Kornwachstums entgegengesetzt ist, ist es essentiell, die Verteilung der Partikel und Korngren-
zen abhéngig von der vorliegenden Korngrofle zu korrelieren (Abbildung . Dabei kann man
von vier unterschiedlichen Fillen ausgehen: (a) die Korngrofe ist deutlich kleiner als der Parti-
kelabstand, (b) Partikelabstand und Korngrofie sind ungefahr gleich gro8, (¢) die Korngrofie ist
deutlich grofer als der Partikelabstand und (d) es liegt eine inhomogene Verteilung der Partikel
auf den Korngrenzen vor [HUMPHREYS und HATHERLY, 2012|. Fiir die Félle (a) und (b) ergibt

sich im Falle inkohédrenter Partikel und einer Kantenlinge der Kérner D eine Pinning-Kraft von

3D fvy
4r2

Diese Gleichung gilt, solange der Abstand der Partikel I maximal so grof} ist wie die kritische

P, = (17)
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KorngréBe D.. Wenn L = D,, dann ergibt sich die maximale Pinning-Kraft zu

2/3
1,2y
Pé,maac ~ % (18)

Ubersteigt die Korngréfie den kritischen Wert D,., so ergibt sich die Zener-Pinning-Kraft als

1 1

Die Zener-Pinning Kraft in Abhéngigkeit der Korngrofie ist entsprechend der Gleichungen
und [I9) in Abbildung [2.17] abgebildet.

(a) (b)
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Abb. 2.10: Schematische Korrelation von Partikeln und Korngrenzen, abhéngig von der Korngrofle:
(a) die KorngroBe ist deutlich kleiner als der Partikelabstand, (b) Partikelabstand und Korngroéfie sind ungefahr
gleich groB, (c) die Korngrofe ist deutlich grofer, (d) inhomogene Verteilung der Partikel auf den
Korngrenzen [HUMPHREYS und HATHERLY, 2012].

Moon et al. [MOON et al., 2007] haben den Einfluss von TiN auf das isotherme Austenitkorn-

wachstum im Vergleich zu einer Stahlsorte ohne TiN untersucht und den Effekt des Zener-
Pinnings auf die KorngroBenentwicklung experimentell bestétigt. Durch diese Untersuchungen
konnte eine modellhafte Pinning-Effektivitit der Ausscheidungen bestimmt werden (Abbildung
. Experimente dieser Art bilden die Grundlage der Versuchsreihe der isothermen Kornwachs-

tumsexperimente dieser Arbeit unter Bertlicksichtigung unterschiedlicher Legierungskonzepte.

2.3.3 Solute-Drag Effekt

Die meisten Modelle zur Beschreibung des Solute-Drag Effekts, also des Einflusses geloster Frem-
datome auf die Korngrenzenmobilitét, beruhen auf dem Modell von Liicke und Detert

und DETERT, 1957] fiir kleine Verunreinigungen. Es wird angenommen, dass eine Wechselwir-

kung zwischen Korngrenze und Fremdatomen stattfindet, bei der die Korngrenze (entsprechend
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pinnende Kraft

Korngréfie

Abb. 2.11: Effekt der Korngréfle auf die Zener-Pinning-Kraft ﬂHUMPHREYS und HATHERLY, 2012".
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Abb. 2.12: Einfluss von Titan-Nitriden auf das isotherme Austenitkornwachstumsverhalten ﬂMOON et al., 2007ﬂ,

Abbildung mit Fremdatomen angereichert wird. Durch diese Atome kommt es zu einer
Verringerung der Korngrenzengeschwindigkeit, welche durch die Diffusionsgeschwindigkeit der
Fremdatome bestimmt ist. Dieser Effekt ist um so stérker, je geringer die Temperatur und je
héher die Konzentration an gelosten Fremdatomen ist. Auch nimmt der Einfluss auf die Verzo-

gerung der Rekristallisation mit steigendem Radius der Fremdatome zu.

Auf Basis dieses Modells gab es unabhéngige Weiterentwicklungen des Modells durch Cahn
|CAHN, 1962] und eine Erweiterung des Modells von Liicke und Stiiwe, welche auch hohere
Konzentrationen an Fremdatomen berticksichtigt [LUCKE und STUWE, 1971]. Weitere Modelle
wurden von Bauer [BAUER, 1974], Hillert und Sundman [HILLERT und SUNDMAN, 1976] und
Hillert entwickelt. Das sogenannte Cahn-Liicke-Stiiwe (kurz: CLS)-Modell wird

dennoch als Basis vieler heutiger Untersuchungen und modellhafter Beschreibungen genutzt.
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Abb. 2.13: Anreicherung von Fremdatomen an einer Korngrenze |BURGEL, 1998].

Grundlage des Modells ist die Annahme, dass durch die Wechselwirkungsenergie zwischen Korn-
grenze und Fremdatomen FE eine Kraft zwischen Korngrenze und Fremdatomen entsteht, welche
die Korngrenzenenergie abhéingig von der vorliegenden Korngrenzenkonfiguration beeinflusst.
Abbildung zeigt die Verdnderung der Korngrenzenenergie in Abhéngigkeit von der Mis-

orientierung der Korngrenze unter dem FEinfluss geloster Atome in der Korngrenze basierend

auf dem Modell von Sauter et al. [SAUTTER et al., 1977]. Die Gesamtkraft ergibt sich als die

Summe aller Krifte zwischen der Korngrenze und den Fremdatomen P = " dU/dx. Diese Kraft

beeinflusst auch die Konzentration der gelésten Atome in der Korngrenze

U
¢ = e exp (_kBT) (20)

wobei cg: Gleichgewichtskonzentration.

Die riicktreibende Kraft, welche durch die Fremdatome auf die Korngrenze ausgeiibt wird kann

also beschrieben werden durch

Psp =nCf (21)

mit n: Anzahl der Fremdatome pro Einheitsvolumen, f: Kraft eines Fremdatoms auf die Korn-

grenze [MENDELEV und SROLOVITZ, 2002].

Der Solute-Drag Effekt ist bestimmt durch die Korngrenzengeschwindigkeit im Vergleich zu der

Diffusivitat der gelosten Fremdatome sowie deren Wechselwirkungsenergie mit der Korngrenze.

Diese Wechselwirkungsenergie AG kann nach Hillert und Sundman |[HILLERT und SUNDMAN,|
als Dissipation der freien Energie durch Diffusion bezeichnet werden, wenn sich eine Korn-
grenze durch ein Volumen mit einem Mol an Atomen hindurch bewegt. Nach Bécke
kann die Verringerung der Korngrenzenmobilitat durch den Einfluss gel6ster Atome abhén-

gig von ihrer Konzentration und ihrer Diffusionsgeschwindigkeit fiir mikrolegierte Stdhle durch

die folgende Gleichung beschrieben werden:
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Korngrenzenenergie

Misorientierung

Abb. 2.14: Schematische Darstellung der Anderung der Korngrenzenenergie abhéiingig von der Misorientierung
aufgrund von gelésten Atomen, mit und ohne Segregation an den Korngrenzen
[HUMPHREYS und HATHERLY, 2012].

My

kmsz5>
14 mTsts
( * D, T?

M =

(22)

mit k,,: Konstante (~ 1-10'°), D,: Diffusionskoeffizient des gelésten Elements, z,: Konzentra-

tion des gelosten Elements, T: Temperatur, D,,: Selbst-Diffusionskoeffizient der Matrix.

Zusammenfassend kann fiir den Einfluss der Mikrolegierungselemente auf die Kornwachstumspro-
zesse festgehalten werden, dass sich die treibende Kraft der Korngrenzenbewegung also insgesamt
um den Anteil des Zener-Pinnings und den Anteil der riicktreibenden Kraft des Solute-Drag Ef-

fekts reduziert und sich die gesamte treibende Kraft ergibt zu:
Pyes = Pd — (Pz + Psp). (23)

2.4 Normales und Abnormales Kornwachstum

Neben der Betrachtung der bereits beschriebenen Kornwachstumsmechanismen, muss man au-
Berdem zwischen kontinuierlichem und diskontinuierlichem Kornwachstum unterscheiden. Dis-
kontinuierliches Kornwachstum fiihrt demnach zu abnormalem Kornwachstum und einer bimo-
dalen Korngrofenverteilung, da einige Kérner ein bevorzugtes Kornwachstum gegeniiber anderen

zeigen.

Um die Entstehung des abnormalen Kornwachstums zu beschreiben, existieren verschiedene
Ansétze. Nach Hillert [HILLERT, 1965| tritt abnormales Kornwachstum auf, wenn gleichzeitig
folgende Bedingungen erfiillt sind:
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Abb. 2.15: Entstehung von abnormalem Kornwachstum abhéngig von der mittleren Korngréfie und der
wirkenden Zener-Kraft [HUMPHREYS, 1997].

o Normales Kornwachstum wird durch Partikeleinfluss (Zener-Pinning) verhindert.
e Die mittlere Korngrofle liegt unter dem kritischen Wert R..

e Es muss mindestens ein Korn geben, dass deutlich gréfler als der mittlere Korndurchmesser

ist.

Nach Humphreys [HUMPHREYS, 1997 tritt abnormales Kornwachstum auf, wenn ein einzelnes
Korn eine deutlich groflere Wachstumsgeschwindigkeit aufweist, als die mittlere Wachstumsge-
schwindigkeit des Gefiiges. Abbildung zeigt die Abhéngigkeit des Kornwachstums von der
mittleren Korngrofle und der Zener-Pinning-Kraft. Bei kleinen Korngroéfien und kleinen Pinning-
Kréaften kommt es demnach zu normalem Kornwachstum, bei steigender Korngréfle und Zener-
Kraft zu abnormalem Kornwachstum abhéngig von verschiedenen mittleren Korngréflen. Bei
hohen Pinning-Kréften oder einer grofien mittleren Korngrofle verringert sich die Triebkraft
des Kornwachstums soweit, dass kein weiteres Kornwachstum mehr stattfindet. Abbildung [2:16]
zeigt schematisch den Vergleich der Korngréflenentwicklung abhéngig von der Temperatur von
einem Stahl ohne MLE und einem mikrolegierten Stahl. Die pinnende Wirkung der Mikrolegie-
rungselemente im TiN-Stahl hemmt das Kornwachstum zunéchst deutlich und fithrt zu einem
feinkérnigen Gefiige. Werden die MLE-Ausscheidungen jedoch bei héheren Temperaturen aufge-
16st oder vergrobern deutlich, so kommt es zunéchst zu einer Mischform des Kornwachstums, bei
der es durch lokale Inhomogenitéiten in der Kornstruktur zu einer Verbreiterung der Korngro-
Benverteilung durch normales Kornwachstum mancher und abnormales Kornwachstum anderer
Koérner kommt. SchlieSlich kommt es bei noch héheren Temperaturen zu reinem abnormalem
Kornwachstum, bei dem exzessives Kornwachstum grofler Kérner auf Kosten kleinerer stattfin-
det [GLADMAN, 1966].

Ferndndez et al. [FERNANDEZ et al., 2007] haben durch Kornwachstumsversuche bei zwei ver-

schiedenen Temperaturen den Einfluss von Karbonitriden auf die Entstehung von abnormalem
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Abb. 2.16: Vergleich des Kornwachstumsverhaltens eines mikrolegierten Stahls mit Ausscheidungen und
abnormalem Kornwachstum mit einem nicht mikrolegierten Stahl ohne das Auftreten von abnormalem
Kornwachstum [GLADMAN, 1992|, abhéngig von der Haltetemperatur isothermer Kornwachstumsexperimente.

und normalem Kornwachstum in hochfesten niedriglegierten HSLA-Stahlen (HSLA, engl.: High
Strength Low Alloy) untersucht und experimentell bestatigt (Abbildung [2.17). Dabei wurde
auflerdem das Kriterium RD=0.9 definiert, mit welchem das Auftreten von abnormalem Korn-

wachstum klassifiziert werden kann:

GSabnormal - GSnormal
GSnormal

mit GSypnormar: mittlere Korngrofie beim Auftreten von abnormalem Kornwachstum, G'S;,0rmai:

RD =

(24)

mittlere Korngréfle ohne abnormales Kornwachstum.

2.5 Verformungsmechanismen in Vielkristallen

Neben der Phase der Brammenerwarmung, welche durch die Kornwachstumsmechanismen be-
stimmt ist, wird in dieser Arbeit auch der Prozessschritt des Warmwalzens simuliert, in welchem
die Verformung des Materials die KorngréfSenentwicklung mafigeblich beeinflusst. Im Folgenden
sollen daher die verschiedenen Mechanismen der Verformung und die damit verbundenen mi-

krostrukturellen Vorgénge in Vielkristallen umrissen werden.

Bei der plastischen Verformung eines Werkstoffes miissen die Atome im Kristallgitter aufgrund
der Gestaltdnderung durch die Verformung ihre Position verdndern. Dies kann durch unterschied-
liche Verformungsmechanismen, wie die Versetzungsbewegung, das Gleiten von Korngrenzen und
durch Zwillingsbildung geschehen. Gleitung und Zwillingsbildung sind dabei in kubischen Mate-
rialien die zwei grundlegenden Mechanismen der Verformung. Dabei spielt vor allem der Wert der
materialabhingigen Stapelfehlerenergie (kurz: SFE) eine groie Rolle. Eine geringe Stapelfehler-

energie eines Materials bedeutet, dass die Forménderung bei plastischer Deformation nicht mehr
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Abb. 2.17: Korrelation von Korngrofie und Zeit beziiglich normalem und abnormalem Kornwachstum bei
1150°C und 1300°C Austenitisierungstemperatur [FERNANDEZ et al., 2007].

hauptséchlich iiber Gleitprozesse passieren kann und stattdessen Zwillingsbildung erfolgen kann.
Generell kann man sagen, dass kubisch-raumzentrierte (kurz: krz) und kubisch-flichenzentrierte
(kurz: kfz) Metalle mit hoher Stapelfehlerenergie vor allem durch Gleitung verformen. Die Ten-
denz zur Zwillingsbildung nimmt bei niedrigerer Temperatur und héherer Dehnrate vor allem bei
kfz Metallen mit geringer SFE zu. Im folgenden Kapitel werden die verschiedenen Verformungs-

mechanismen sowie durch die Verformung entstehende Verformungsstrukturen im Polykristall

naher erldutert [GOTTSTEIN, 2013].

2.5.1 Gleitung
Theoretische Festigkeit

Um zwei Kristallteile auf einer kristallographischen Ebene gegeneinander um den Atomabstand
b abgleiten zu lassen, ist die Schubspannung 7,,,, notwendig. Bei dieser Verschiebung x zweier
Atomebenen nimmt die Spannung 7 zu und erreicht das Maximum 7,4, wenn die zwei Atomrei-
hen um circa die Hélfte des Atomabstandes verschoben sind. Die Spannung féllt bei = b, also
bei Erreichen der Gleichgewichtslage des Kristallgitters dann wieder auf Null ab. Der daraus re-
sultierende Verlauf der Spannung (Abbildung kann durch folgende Gleichung beschrieben

werden:



2  Theorie Seite 23

T(X)= T,,,,SiN(21x/b)

Abb. 2.18: Energie- und Spannungsverlauf bei starrer Abgleitung ﬂGOTTSTEIN, 2013".

2 2
T = Typaz SiD <7;$> = Tmax$ flir x << b. (25)
Fiir kleine Auslenkungen gilt das Hookesche Gesetz:
T:G/'y:G/-g. (26)
Durch diese beiden Gleichungen ergibt sich:
2rx T
max " T 7 — G, e 27
T 2 pi (27)
und daraus
!
b
¢ C—. (28)

Tmax = % d

Diese maximale Spannung wird auch als theoretische Festigkeit 74, = Ty bezeichnet. Bei Me-
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tallen und deren Legierungen ist die reale Festigkeit jedoch meist um Gréflenordnungen geringer.
Der Grund dafiir, dass die theoretische Festigkeit meist nicht erreicht wird, sind Versetzungen,
durch die die Bindungen in einer Ebene nicht gleichzeitig, sondern immer nur eine nach der

anderen aufgebrochen wird.

Versetzungsbewegung

i > e

3
—— |, —-\(
gl e ]

(a) T (b) (c)

Abb. 2.19: Formanderung eines Kristalls bei Bewegung einer Versetzung |GOTTSTEIN, 2013].

Bei der Forméanderung eines Kristalls aufgrund der Bewegung von Versetzungen (Abbildung
2.19) muss auf die Versetzungen eine Kraft wirken, welche mit der von aufien angelegten Span-
nung 7 (Abbildung (a)) durch Betrachtung der verrichteten Arbeit A der Abgleitung der

oberen Kristallhdlfte um b unter der Kraft 7l;l3 in folgenden Zusammenhang gebracht werden
kann (Abbildung (b)):

A = 1hl3b. (29)
Die gleiche Verformung erhélt man aber auch durch die Bewegung einer Versetzung um die
Strecke l1, wobei die Kraft pro Langeneinheit K auf die Versetzung der Lénge I3 wirkt (Abbildung
2.19| (c)). Die verrichtete Arbeit A ergibt sich dadurch zu

A= Klsly. (30)

Der Vergleich beider Ansétze liefert

K =Tb. (31)

Als verallgemeinerte Form ergibt sich die sogenannte Peach-Koehler-Kraft, die Kraft pro Lan-
geneinheit mit beliebigem Spannungszustand o auf eine Versetzung mit Burgers-Vektor b und

Linienelement s zu

K= (o-b)xs. (32)

Bei der Versetzungsbewegung auf einer Gleitebene muss diese eine kleine Energiebarriere, das
sogenannte Peierls-Potential bzw. die dazugehorige Peierls-Spannung iiberwinden. Diese kann

ndherungsweise berechnet werden zu:
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2G’ 2w d
Tle—veXp(_l—Ub)' (33)
Diese Spannung ist exponentiell abhéngig von dem Gleitebenenabstand d, welcher fiir zwei be-

nachbarte Ebenen mit den Miller-Indizes {h k 1} und kubischer Kristallsymmetrie mit dem Git-

terparameter a gegeben ist durch

a

Sy (34)
Die Energiebarriere wird also dann minimal, wenn d am groiten und b am kleinsten wird. Glei-
tebenen sind daher immer niedrig indizierte Ebenen und Gleitrichtungen die dichtest gepackten
Richtungen in denen sich Atome ”beriihren”. Fiir kfz-Kristalle ergeben sich daher die <110>-
Richtungen als bevorzugte Gleitrichtungen mit Burgers-Vektoren b = a/2 < 110 > auf den

{111}-Ebenen.

In Abbildung [2:20] sind die Gleitsysteme der wichtigsten Gittertypen tabellarisch zusammenge-

fasst.
Kristall- Gleit- Gleit- Anzahl der Gleit- Anzahl
Struktur ebene richtung nicht richtungen der
parallelen pro Ebene Gleit-
Ebenen systeme
kfz {111} (110) 4 3 12= (4 x 3)
krz {110} (111) 6 2 12 = (6 x 2)
{112} (111) 12 1 12=(12x 1)
{123} (111) 24 1 24 = (24 x 1)
hex {0001} (1120) 1 3 3=(1x3)
{1010} (1120) 3 1 3=(3x1)
{1011} (1120) 6 1 6=1(6x1)
{1122} (2113) 6 2 12 = (6 x 2)

Abb. 2.20: Gleitsysteme der wichtigsten Gittertypen |[GOTTSTEIN, 2013|.

Abbildung [2.21] zeigt die Hierarchie der Mikrostruktur eines Polykristalls, welcher unter Gleitung
verformt. Gerade bei grobkdrnigen Materialien kommt es dabei, neben der Bildung von Verset-
zungen und Versetzungsgrenzen, zur Ausbildung von Versetzungsbéndern innerhalb der Korner,
welche ein Gleitband umfassen. Aulerdem kann es durch plastische Instabilitdt zur Ausbildung

von Scherbandern iiber mehrere Kérner hinweg kommen.

2.5.2 Mechanische Zwillingsbildung

Neben der Gleitung ist der Verformungsprozess der mechanischen Zwillingsbildung eine Méglich-
keit der plastischen Verformung insbesondere bei tiefen Temperaturen und hohen Dehnraten.
Die Zwillingsbildung entspricht dabei einer Scherverformung, durch die ein Kristallbereich in

eine spiegelsymmetrische Anordnung {iberfithrt wird. Die Spiegelebene wird als Zwillingsebene
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Abb. 2.21: Hierarchie der Mikrostruktur in einem, durch Gleitung verformten, polykristallinen Metall, (a-d)
zeigen eine steigende Groflenskala [HUMPHREYS und HATHERLY, 2012].

bezeichnet und gehort sowohl dem Zwilling als auch der Matrix an (Abbildung [2.22)).

Die Geometrie der mechanischen Zwillingsbildung wird durch die Zwillingsebene {h k 1} und die
Richtung der Scherung <u v w> beschrieben. Der Betrag der Scherung ergibt sich in kubischen
Systemen zu 7, = v/2/2. Die Gesamtscherung des Kristalls ergibt sich dann entsprechend des

Volumenanteils der Zwillinge f;,, zu

Yges = ftw * Yz (35)

Im Gegensatz zur kristallographischen Gleitung kann die Scherbewegung zur Zwillingsbildung
nur in eine Richtung auf einem Zwillingssystem stattfinden. Damit ergibt sich die Einschrén-
kung fiir Zwillingssysteme, dass diese nur dann betétigt werden kénnen, wenn sie die von aufien
aufgezwungene Forménderung begilinstigen, also die Probe bei Zugbelastung beispielsweise in
Zugrichtung verlangern. Fiir kubische Kristalle ergeben sich insgesamt 12 Zwillingssysteme, wo-
durch einer von auflen aufgezwungenen Forménderung leicht nachgegangen werden kann. Bei
Systemen mit niedrigeren Symmetrien, wie in hexagonalen Kristallstrukturen, kann dies er-

schwert sein.

2.5.3 Vielkristallplastizitét

In einer polykristallinen Mikrostruktur miissen alle Kérner an einer aufgebrachten Verformung
teilnehmen, damit die Mikrostruktur als Ganzes der duleren Forminderung folgen kann, ohne in
einzelne Kristallite zu zerfallen. Diese Defekte konnen laut Ashby durch die Bildung geometrisch

notwendiger Versetzungen (kurz: GNDs, engl. geometrically necessary dislocations) ausgeglichen
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Abb. 2.22: Atomistische Anordnung in Matrix und Zwilling eines kfz-Gitters [GOTTSTEIN, 2013|.

werden. Die Kérner mit einem hohen Schmid-Faktor, welche giinstig zur &ufleren Last orientierte
Gleitsysteme haben, verformen in der Kornstruktur zuerst. Erst wenn alle Kristallite sich pla-

stisch verformen, ist die Streckgrenze des Materials erreicht.

Bei der Verformung beeinflussen sich die Verformungsstrukturen der verschiedenen Korner ge-
genseitig. Die Korngrenze zu einem Nachbarkorn stellt dabei fiir die Versetzungen aufgrund
der Orientierungsunterschiede beider Koérner ein Hindernis dar, welches bei Aktivierung eines
Gleitsystems einen Versetzungsaufstau an der Korngrenze in Korn 1 zur Folge hat (Abbildung
. Durch die Riickspannung wird dadurch in Korn 2 eine weitere Versetzungsquelle aktiviert
und das Korn verformt sich plastisch. Es miissen also verschiedene Gleitsysteme im Polykristall
aktiviert werden, damit sich das makroskopische Material plastisch verformen kann. So kommt
es durch die Verformung von Kérnern mit hoherem Schmid-Faktor zu einer Aktivierung von

Gleitsystemen in Koérnern mit niedrigerem Schmid-Faktor und zu deren Verformung.

Grundsétzlich gibt es zwei makroskopische Modelle, die die Verformung in Polykristallen be-
schreiben. Das Sachs-Modell (Sachs 1928) basiert auf der Annahme, dass jedes Korn den selben
makroskopischen Spannungszustand sieht und sich entsprechend verformt. Die Gleitung fin-
det dabei auf dem Gleitsystem mit der grofiten Schubspannung statt. Durch die Annahmen
dieses Modells muss es allerdings zu Liicken und Uberlappungen der Kristallite kommen (Abbil-
dung . Vorteil dieses Modells ist, dass ein Spannungsgleichgewicht immer gegeben ist. Das
Taylor-Modell (Taylor 1938) geht dagegen davon aus, dass alle Korner die gleiche Dehnung wie
die makroskopische Probe erfahren. Daher kommt es zu keinen Liicken zwischen den Koérnern
oder zu Uberlappungen. Es werden mindestens fiinf Gleitsysteme in jedem Korn aktiviert, um
der aufgebrachten Dehnung zu folgen. In der Realitét erfolgt die Verformung meist aus einer
Mischung beider Modelle.
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Abb. 2.24: Forminderung der Koérner eines Vielkristalls bei Einfachgleitung, Entstehung von Liicken und

Uberlappungen MGOTTSTEIN7 2013" .

2.5.4 Gespeicherte Verformungsenergie

Durch die Verformung eines Metalls kommt es zu einer deutlichen Erhohung der Versetzungs-
dichte und der gespeicherten Verformungsenergie, welche die Grundlage fiir die sich anschlie-
Benden Entfestigungsmechanismen der Erholung und Rekristallisation bilden. Abbildung [2:25]
verdeutlicht die Abnahme der erhéhten Versetzungsdichte im Anschluss an die Verformung durch

Erholung und Rekristallisation.

Nur ein geringer Anteil der bei Verformung eingebrachten Arbeit bzw. Energie wird dabei im
Material gespeichert. Der meiste Teil wird dagegen als Wérme an die Umwelt abgegeben. Die
gespeicherte Verformungsenergie liegt zum grofiten Teil in Form von elastischer Energie in den

Spannungsfelder von Gitterdefekten wie Lehrstellen und Versetzungen sowie Stapelfehlern vor.
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Abb. 2.25: Schematische Anderungen der Kornform und -gréfe sowie der Versetzungsdichte und -verteilung bei
der Verformung, Erholung und Rekristallisation im Vergleich zum weichgeglithten Ausgangszustand

|IBURGEL, 1998|.

Die Hohe der gespeicherten Verformungsenergie hingt dabei sowohl von dem Anteil an Verunrei-
nigungen und der chemischen Zusammensetzung als auch von der Art und Hohe der Verformung
sowie der Korngréfle und der Umformgeschwindigkeit ab [SINHA, 2003].

Unter der Annahme isotroper Elastizitiat, kann die Energie pro Langeneinheit einer Versetzung

mit folgender Gleichung beschrieben werden:
[y
Eyis ~ §G b (36)
wobei G’: Schubmodul, b: Burgersvektor.

Die gespeicherte Verformungsenergie und damit die treibende Kraft fiir Rekristallisations- und

Erholungsmechanismen ergibt sich fiir eine Versetzungsdichte p dann zu

1
Py =p Egis = 5P G'b*. (37)
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2.6 Entfestigungsmechanismen

Nachdem die Mechanismen der Verformung und Verfestigung im Polykristall und damit die trei-
benden Krifte der Entfestigungsmechanismen erldutert wurden, werden in den folgenden Ab-
schnitten nun die verschiedenen Entfestigungsmechanismen detailliert beschrieben. Dabei wird

insbesondere die Rolle der Mikrolegierungselemente auf die Entfestigung dargestellt.

Grundsétzlich unterscheidet man bei den Entfestigungsmechanismen den Prozess der Erholung
und der Rekristallisation. Die Erholung umfasst alle Vorgédnge bei denen sich Versetzungen ge-
genseitig ausléschen oder eine Versetzungsumordnung stattfindet. Die Rekristallisation ldsst sich
weiterhin unterteilen in die primére Rekristallisation, welche die Beseitigung der Verformungs-
struktur durch Bildung und Bewegung von Grofiwinkelkorngrenzen (kurz: GWKG) beinhaltet,
und die sekundére Rekristallisation, welche auch Kornvergroberung genannt wird. Auflerdem
wird bei der Rekristallisation und der Erholung unterschieden, ob es sich um Prozesse wahrend
der Verformung handelt (dynamisch) oder im Anschluss daran wéhrend einer Warmebehandlung

(statisch).

2.6.1 Statische Erholung

W

Leerstelle

Abb. 2.26: Prinzip der Annihilation (a) und der Dipolbildung (b) von Stufenversetzungen |GOTTSTEIN, 2013].

Die Erholung beruht auf der gegenseitigen Wechselwirkung mehrerer Versetzungen miteinander.
Bei einer Erhéhung der Temperatur kann erhohte Versetzungsbewegung durch Quergleiten von
Schraubenversetzungen und Klettern von Stufenversetzungen stattfinden. In Folge der Verset-
zungsbewegung kommt es zu verschiedenen Wechselwirkungen der Versetzungen untereinander.
Grundlage dieser Wechselwirkungen sind die langreichweitigen Spannungsfelder der Versetzun-

gen. Treffen zwei Versetzungen entgegengesetzter Vorzeichen auf der selben Gleitebene aufein-
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ander, so kommt es zur Annihilation und damit Ausléschung beider Versetzungen entsprechend
Abbildung (a). Befinden sich zwei antiparallele Versetzungen auf benachbarten Gleitebenen,
so kommt es statt zur Ausloschung zur Dipolbildung (Abbildung (b)). Durch Klettern einer
Versetzung um einen Gleitebenenabstand kann es anschlieend noch zur Ausléschung der ent-
standenen Leerstelle kommen. Durch beide Moglichkeiten der Versetzungswechselwirkung wird

die Versetzungsdichte reduziert.

Abb. 2.27: Energetisch giinstige Versetzungsanordnung in Form einer Kleinwinkelkorngrenze
[HuMPHREYS und HATHERLY, 2012].

Die im Polykristall verbleibenden, gleich ausgerichteten Versetzungen koénnen sich auflerdem
so anordnen, dass sich das eine Zugspannungsfeld mit dem Druckspannungsfeld der anderen
Versetzung iiberlagert und sich die Spannungsfelder damit teilweise selbst kompensieren. Die-
se energetisch deutlich giinstigere Anordnung von gleichgerichteten Versetzungen iibereinander
fiihrt zur Entstehung von Kleinwinkelkorngrenzen (kurz: KWKG) (Abbildung [2.27)). Durch die
Entstehung eines Netzwerks aus KWKG wird das Korn in mehrere Subkérner unterteilt. Durch
die Vereinigung mehrerer KWKG kann es aufferdem sogar zur Entstehung neuer Growinkel-
korngrenzen kommen. Abbildung fasst nochmal alle Stadien der Erholung im plastisch

verformten Material zusammen.

2.6.2 Primire Rekristallisation

Im Gegensatz zu dem bereits beschriebenen, sehr homogen im Gefiige und kontinuierlich ab-
laufenden Prozess der Erholung, besteht die Rekristallisation verformter Gefiige aus der Bil-

dung neuer, verformungsfreier Kérner in bestimmten Bereichen des verformten Gefiiges [HUM-|

PHREYS und HATHERLY, 2012]. Die Rekristallisation ist also ein diskontinuierlicher Prozess,

dessen Grundlage die Bildung neuer Keime nach einer gewissen Inkubationszeit ist. Die resultie-
rende Mikrostruktur kann also zu jedem Zeitpunkt in nicht rekristallisierte und rekristallisierte

Bereiche unterteilt werden.
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(e) Subkornwachstum

Abb. 2.28: Verschiedene Stadien der Erholung im plastisch verformten Material
[HumMPHREYS und HATHERLY, 2012].
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Statische Rekristallisation

Die Kinetik der statischen Rekristallisation (Abbildung [2.29)) lisst sich in mehrere Bereiche
einteilen. Sie beginnt mit der Bildung von Rekristallisationskeimen, also einem Kristallit mit
geringer Energie, welcher in das verformte Material wichst und von dem verformten Material

durch eine GWKG getrennt ist. Darauf folgt das Wachstum dieser Keime aufgrund der treiben-
den Kraft P; (Gleichung [2.5.4)).

teilrekristallisiert

Keimbildung

9 Rekristallisations-
beginn

Abb. 2.29: Zeitlicher Verlauf der Rekristallisation mit schematischen Gefiigebildern in den verschiedenen

Stadien (Xg: rekristallisierter Gefiigeanteil) [BURGEL, 1998].

Durch Mehl [MEHL, 1948] und Burke und Turnbull [BURKE und TURNBULL, 1952] wurden die

sogenannten "Regeln der Rekristallisation” verfasst, welche den Einfluss der Anfangskorngrofie

und verschiedener Prozessparameter auf den Verlauf der Rekristallisation beschreiben:
e Ein Minimum an Verformung wird benotigt um Rekristallisationsprozesse zu initiieren.

e Die Temperatur, bei der die Rekristallisation beginnt, wird kleiner, je groer die Zeit der
Glithung.

e Die Temperatur, bei der die Rekristallisation beginnt, wird kleiner, je grofier die aufge-

brachte Dehnung.

e Die rekristallisierte Korngréfie hangt hauptsichlich von dem Umformgrad ab und wird

kleiner, je grofer der Umformgrad ist.

e Fiir einen gegebenen Umformgrad steigt die Rekristallisationstemperatur durch eine gro-

Bere Ausgangskorngrofie und eine hohere Umformtemperatur.
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Fiir die Bildung von Rekristallisationskeimen ist die Voraussetzung, dass es zu einer lokalen Um-
ordnung von Versetzungen kommen kann. Die Keimbildung ist also immer mit Erholungsvor-
géngen verkniipft, welche sich in der Inkubationszeit der Rekristallisation zeigen. Im Gegensatz
dazu stellen die Prozesse der Erholung und Rekristallisation aber auch konkurrierende Prozesse
dar, da durch Erholungsvorginge vor dem Beginn der Rekristallisation die treibende Kraft der
Rekristallisation durch die Reduktion der Versetzungsdichte herabgesetzt wird. So kann die Re-
kristallisation insbesondere bei Materialien mit hoher Stapelfehlerenergie durch starke Erholung

erschwert oder sogar unterdriickt werden.

Der typische zeitliche Verlauf der statischen Rekristallisation (Abbildung kann, wie viele
andere Umwandlungsprozesse, durch die sogenannte JMAK (Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov)-
Gleichung allgemein beschrieben werden |[AvRAMI, 1939, JOHNSON und MEHL, 1939, KOLMOGO-
ROV, 1937].

Xp=1-exp (—Bt2> (38)

wobei Xpg: rekristallisierter Gefiigeanteil, t: Zeit, B: Konstante.

Dieses grundlegende Modell kann fiir die Rekristallisation in mikrolegierten Stdhlen erweitert
werden zu [MEDINA und FABREGUE, 1991]

¢\
Xp=1—exp|—0,693 | — (39)
tos

mit n4: Avrami-Exponent und ¢ 5: Zeit, nach der 50% des Gefiiges rekristallisiert sind:

to,s = AePé1D%exp RCJQ“
u

mit e: wahre Dehnung, é: Dehnrate, Q: Aktivierungsenergie, T;,: Umformtemperatur, R: univer-

(40)

selle Gaskonstante, D: Korngrofle, A, p,q,s: Konstanten.

Das Hauptaugenmerk vieler Untersuchungen zur Rekristallisationskinetik liegt lediglich auf
der statischen Rekristallisation, welche bei geringen Dehnungen der dominierende Prozess ist
[BEYNON und SELLARS, 1992, KwON und DEARDO, 1991,|MEDINA und MANCILLA, 1996, SEL-
LARS und DAVIES, 1980, SUN und HAWBOLT, 1995].

Dynamische und Metadynamische Rekristallisation

Neben der statischen Rekristallisation kann es, insbesondere bei sehr kurzen Zwischenstichzeiten,
auch zu dynamischer Rekristallisation aufgrund von Dehnungsakkumulation kommen [MUOJEK-
WU et al., 1995/|PUSSEGODA et al., 1990, YUE et al., 1990, YUE et al., 1995]. Sie tritt dann auf,
wenn eine kritische Dehnung e, iiberschritten wird und ist abhéngig von der Dehnrate ¢ und der
Temperatur 7. Diese Abhéngigkeit kann im Zener-Hollomon Parameter wie folgt zusammenge-

fasst werden:
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. Q

Z =€ exp RT (41)
Dynamische Rekristallisation tritt also dann auf, wenn sowohl die Dehnung die kritische Deh-
nung €. tiberschreitet als auch Z kleiner als der kritische Wert Zj;,,, ist [KOWALSKI und PIE-
TRZYK, 2000,|SUN und HAWBOLT, 1997|. Uranga et al. [URANGA et al., 2003| unterscheiden
auflerdem dynamische und metadynamische Rekristallisation durch die Definition eines weite-
ren Dehnungswertes e = 1,7¢, (plastische Dehnung). Die metadynamische Rekristallisation
ist dabei charakterisiert durch ihre Dehnungsunabhéngigkeit. Sie steht fiir das Wachstum von
Rekristallisationskeimen, welche bei der Umformung durch dynamische Rekristallisation ent-
standen sind und bei Beendigung der Dehnung durch die Glithbehandlung in die verformte und

teilweise dynamische rekristallisierte Mikrostruktur hinein wachsen.

Abhéngig von der aufgebrachten Dehnung kénnen somit drei verschiedene Stadien der Entfe-
stigung nach der Umformung definiert werden (Abbildung . Unter ¢, ist die Entfestigung
durch die statische Rekristallisation bestimmt (I). Bei € > er findet metadynamische und dyna-
mische Rekristallisation statt (IIT). Zwischen €. und er finden alle Prozesse gleichzeitig statt und
der rekristallisierte Anteil berechnet sich aus der Summe der Anteile aus statischer, dynamischer

und metadynamischer Rekristallisation (II).

200
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Abb. 2.30: Einfluss der Dehnung auf den Entfestigungsprozess I: statische Rekristallisation, II: statische,
dynamische und metadynamische Rekristallisation, III: dynamische und metadynamische
Rekristallisation [URANGA et al., 2003].

Einfliisse auf die primire Rekristallisation

Prinzipiell beeinflussen folgende Parameter den Ablauf der priméren Rekristallisation, welche in
Abbildung [2:37] zusétzlich graphisch dargestellt sind:

o (Mindest-) Umformgrad n
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Temperatur T'

o Zeit t

o Ausgangskorngrofie dxq

o geloste Fremdelemente der Konzentration ¢

o zweite Phasen mit dem Teilchendurchmesser d und Teilchenabstand L

Im Folgenden wird nur auf die ersten vier Punkte eingegangen. Der Einfluss der MLE und ihrer

Ausscheidungen werden im Kapitel 2.7 nidher erlautert.

-
0,63
0,5

-

t

Abb. 2.31: Anderung des zeitlichen Rekristallisationsverlaufes mit verschiedenen Parametern (1 Wert nimmt
zu; | Wert nimmt ab) |[BURGEL, 1998].

Der Umformgrad beeinflusst die resultierende Korngréfie mafigeblich. Unterhalb eines kritischen
Verformungsgrades laufen nur Erholungs- und keine Rekristallisationsprozesse ab. Ab einem
material- und temperaturabhingigen kritischen Umformgrad von 1-15 % plastischer Dehnung
koénnen sich neue Kérner bilden. Die Anzahl der Rekristallisationskeime nimmt dabei mit dem
Verformungsgrad durch die Erh6hung der Versetzungsdichte zu. Dadurch sinkt die resultieren-
de Korngréfle und die Rekristallisationszeit wird verkiirzt. Aufgrund des feineren Korns ist die

resultierende Festigkeit deutlich erhoht.

Da die Prozesse der Keimbildung und des Keimwachstums thermisch aktivierte Prozesse sind,
hat auch die Umformtemperatur einen groflen Einfluss auf das resultierende Gefiige. Das Klettern
von Stufenversetzungen ist diffusionskontrolliert und beim Wandern von GWKG werden Atome
durch thermische Aktivierung von der einen Korngrenze abgelést, um sich an einer anderen Korn-
grenze wieder anzulagern. Beschrieben ist die Temperaturabhéngigkeit der Rekristallisationszeit
{iber eine Arrhenius-Gleichung der Art e(@/(ET) Somit sind vor allem die Aktivierungsenergie

@ fir die Rekristallisation als auch die Rekristallisationsdauer von der Temperatur abhingig.
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Die aus der Rekristallisation resultierende Korngréfie dagegen ist nur wenig von der Umform-

temperatur abhangig.

Die Ausgangskorngrofie wirkt sich einerseits auf die Rekristallisationskorngréfie aber auch auf
die Rekristallisationszeit und die Rekristallisationsstoptemperatur (7},,) aus. Dies liegt an der
vergleichsweise hoheren Versetzungsdichte in einem kleineren Korn bei gleichem Verformungs-
grad und der hoheren Anzahl an Versetzungen, die im feinkérnigen Material fiir die gleiche
Umformung bendtigt werden. Durch eine geringere Ausgangskorngrofie steigt somit die Keim-

bildungsrate der Rekristallisation an.

Die sekundére Rekristallisation wird auch als Kornvergroberung bezeichnet und umfasst den
Mechanismus des diskontinuierlichen Kornwachstums aufgrund der Behinderung des kontinuier-
lichen Wachstums durch Ausscheidungen. Die Mechanismen entsprechen denen in Kapitel

erlauterten Mechanismen des abnormalen Kornwachstums.

2.7 Wirkungsweise von Mikrolegierungselementen auf die Rekrisallisation

Der Verlauf der Entfestigungsmechanismen nach der Umformung ist, wie auch das Kornwachs-
tum, bestimmt von den Mikrolegierungselementen und ihren Ausscheidungen. Im folgenden Ka-
pitel werden die beiden Mechanismen des Solute-Drag Effekts und der dehnungsinduzierten

Ausscheidungen auf die Rekristallisation erldutert.

Der Solute-Retardation Parameter

250

200
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Solute-Retardation Parameter

\'} Mo Ti Nb
Mikrolegierungselement

Abb. 2.32: Solute-Retardation-Parameter unterschiedlicher Elemente bei Zugabe von 0,1 At.-% des Elements
zu einem CMn-Referenzstahl [GLODOWSKI, 2002].

Durch den Solute-Drag Effekt wird die Beweglichkeit der Korngrenzen durch die riicktreibende
Kraft Pgp reduziert. Auflerdem kénnen einzelne Versetzungen durch das Pinning geldster Atome

an ihrer Bewegung gehindert werden. Der sogenannte Solute-Retardation-Parameter (kurz: SRP,
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engl.) beschreibt die Grofie des Einflusses des Solute-Drag Effekts eines MLE auf die Verzogerung
der statischen Rekristallisation, abhéngig von der Konzentration des Elements [Y] (in at-%). Der

SRP kann wie folgt berechnet werden durch:

10 ty
SRP = mlog (tref> (42)

mit ty: Startzeit der statischen Rekristallisation unter Einfluss des Elements Y, ¢,.¢: Startzeit der
statischen Rekristallisation eines Referenzstahls ohne Einfluss des Elements Y [ANDRADE et al.,
1983]. Abbildungzeigt die SRP verschiedener Mikrolegierungselemente. Mit einem SRP von
222 zeigt Niob demnach den gréfiten und Vanadium mit einem SRP von 13 den kleinsten Effekt
auf die Verzogerung des statischen Rekristallisationsbeginns [FERNANDEZ et al., 2000, GLADMAN,
1997].

Dehnungsinduzierte Ausscheidungsbildung

012 :
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Abb. 2.33: Zeitlicher Verlauf der riicktreibenden Zener-Kraft und der Triebkraft der priméren Rekristallisation
nach Verformung eines Nb-mikrolegierten CMn-Stahls bei 1000 °C [VERVYNCKT et al., 2011].

Durch die erhéhte Versetzungsdichte wird bei hohen Umformgraden die Ausscheidung von MLE-
Karbiden und -Nitriden beschleunigt. Die Versetzungen dienen dabei sowohl als Keimbildungs-
stellen der Ausscheidungen als auch als Leerstellenkanéle, welche die Diffusion vereinfachen.
Vergleichbar zum Prozess des Kornwachstums wirkt durch die dehnungsinduzierten Ausschei-
dungen eine Zener-Kraft 'z an den Korngrenzen. Die treibende Kraft der Rekristallisation Fr
und die Zener-Kraft stellen zwei konkurrierende Prozesse dar (Abbildung. Die kleinen Aus-
scheidungen zu Beginn der Zwischenstichzeit nach der Verformung reichen von ihrer Anzahl und
Grofle zunéchst nicht aus, um die Rekristallisation zu stoppen (Bereich I). Im Folgenden wachsen
die Partikel jedoch und ihr Volumenanteil nimmt zu. Folglich steigt die Zener-Kraft an. Uber-
steigt die Zener-Kraft die Triebkraft der Rekristallisation, so wird diese gehemmt (Bereich II)
und erst dann fortgesetzt, wenn die Ausscheidungen soweit vergrébert sind, dass sie umgangen

werden konnen (Bereich III) [VERVYNCKT et al., 2011]. Den grofiten Anteil an den dehnungsin-
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Abb. 2.34: Dehnungsinduzierte Ausscheidungsbildung abhéngig von Zeit, Temperatur und

Zusammensetzung [GLADMAN, 1997].

duzierten Ausscheidungen haben die Niob-Karbide. Abbildung [2.34] zeigt die Abhangigkeit der

Bildung der NbC von der Temperatur und der Zeit fiir drei verschiedene Zusammensetzungen.

o

850°C
900°C
850*C
1000°C
1075°C] o fems—1k .

1 10 100 1000 10000 1 10 100 1000
Zwischenstichzeit [s] Zwischenstichzeit [s]

rekristallisierter Anteil
rekristallisierter Anteil

e L,
o

10000

Abb. 2.35: Rekristallisationskinetiken: (a) CMn-Stahl, (b) Nb-mikrolegierter CMn-Stahl
[VERVYNCKT et al., 2011].

Abbildung zeigt den Vergleich von Rekristallisationskinetiken bei verschiedenen Umform-
temperaturen fiir zwei verschiedene Stahle. Dabei ist die Rekristallisation des Nb-mikrolegierten
Stahls bei den niedrigeren Umformtemperaturen deutlich gehemmt. Dies zeigt sich in den sich
ausbildenden Plateaus (b) im Vergleich zu (a) ohne Plateaubildung. Vergleicht man absolu-
te Werte fiir die Zwischenstichzeiten bei entsprechenden Temperaturen, so ist aber auch die
allgemeine Verzogerung der Rekristallisationskinetik durch geléste Nb-Atome deutlich zu erken-

nen [VERVYNCKT et al., 2011].
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Bestimmung der Aktivierungsenergie der Rekristallisation

Nach Gleichung ist die statische Rekristallisationskinetik natiirlich auch abhéngig von der
Aktivierungsenergie der Rekristallisation. Experimentell 14sst sich die Aktivierungsenergie be-
stimmen, in dem man tp5 der Rekristallisationskinetiken verschiedener Umformtemperaturen
gegen 1/T, auftragt und die Aktivierungsenergie aus der Steigung der resultierenden Kurven
ermittelt. Im Zeitraum von 1991 bis 2013 haben Medina und Gomez et al. durch diese Methode
verschiedene Gleichungen fiir die Aktivierungsenergie, abhéngig von den Legierungselementen
der Stéhle, entwickelt und stetig zu folgender Gleichung verfeinert [GOMEZ et al., 2002, MEDINA
und FABREGUE, 1991 MEDINA und MANCILLA, 1994a MEDINA und MANCILLA, 1994b, MEDINA
und QUISPE, 2001, MEDINA et al., 2014/|MEDINA et al., 1999).

Q(J/mol) = 267000 — 2535[C] + 1010[Mn] + 33.620[S4]

(43)
+70.729[Nb]*°% + 31.673[V] + 93.680[7'i)**""?

1993 fithrte Medina die kritische Temperatur SRCT (engl., Static Recrystallization Critical Tem-
perature) ein, unter welcher es zu dehnungsinduzierter Ausscheidungsbildung kommt [MEDINA
und MANCILLA, 1993]. Aufgrund der dehnungsinduzierten Ausscheidung kommt es zu einem
sprunghaften Anstieg der Aktivierungsenergie und zur Hemmung der Rekristallisation. Die in
dargestellte Gleichung zur Berechnung der Aktivierungsenergie gilt somit nur oberhalb der
kritischen Temperatur SRCT. Darunter kann die Aktivierungsenergie experimentell bestimmt
werden. Die SRCT ergibt sich ebenfalls durch die Auftragung von tgs der Rekristallisations-
kinetiken verschiedener Umformtemperaturen gegen 1/7;,. Fiir Niob-mikrolegierte Stéhle zeigt
sich bei SRCT ein Knick in der resultierenden Kurve (siehe Abbildung . Abbildung
zeigt auBlerdem den Verlauf der unter SRCT experimentell und iiber SRCT berechneten Akti-
vierungsenergie. Die SRC'T selbst sowie ihre Abhéngigkeit von der Umformtemperatur T, der
Korngrofe D und der Dehnung e kann durch folgende Gleichung berechnet werden [MEDINA
und MANCILLA, 1996]:

SRCT =T, —1,05-103D~%35¢b (44)

mit (3: Konstante.

Erh6hung der Rekristallisations-Stop-Temperatur

Die Kombination von dehnungsinduzierter Ausscheidungsbildung und Solute-Drag Effekt ermog-
licht es, die Rekristallisations-Stop-Temperatur T, zu erhéhen. Dies ist erstrebenswert, da das
Warmwalzen dadurch in einem héheren Temperaturbereich stattfinden kann, wodurch geringere
Kréfte fiir die Umformung bendétigt werden. Abbildung zeigt die T, abhdngig von dem
hinzu legierten MLE und dessen Gehalt. Dabei fillt besonders die starke Wirkung von Niob auf.
In der Literatur gibt es mehrere Ansétze, um die T,, in Abhéngigkeit der chemischen Zusam-
mensetzung, aber auch unter Beriicksichtigung der Umformbedingungen zu errechnen. Borrato
et al. [BORATTO et al., 1988] leiten die T, nur in Abhéngigkeit der Legierungszusammensetzung
her:
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Abb. 2.36: (a) Bestimmung der SRCT (Parameter to,5 gegen 1/T
(b) der Aktivierungsenergie der Rekristallisation (unter SRCT berechnet, iiber SRCT experimentell
bestimmt) [MEDINA und FABREGUE, 1991] .

T, = 887 + 464[C] + (6445[Nb] — 644,/ [Nb))
+(732[V] — zgom + 890[T'i] + 363[Al] — 357[S1]).

(45)

Die Berechnung nach Bai et al. [BAI et al., 1993, YUE et al., 1996] basiert auf der Definition

der T, als die Temperatur, unterhalb derer keine vollstdndige Rekristallisation stattfindet.
et al. beriicksichtigen aulerdem die Verformungsbedingungen und liefern zwei Gleichungen

zwei Bereiche der Zwischenstichzeit ¢;,:
o tiyp < 12,5s:
Tor = (88, 1log([NB] + 0, 31[Ti] + 0, 15[Al]) + 1156) ¢ 0127001 D1,

e 12,55 <t < 30s:

0,04
ip

Tr = (63,5l0g([Nb - [C]] + 885) ¢ 12700

Bai

fur

(46)

(47)
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Abb. 2.37: Einfluss verschiedener (Mikro-) Legierungselemente und geloster Gehalte auf die T, [CUDDY, 1982].

Die T}, nimmt also bei t;, < 12,5s mit der Zeit ab, da durch lingere Zwischenstichzeiten mehr
Gefiigebereiche rekristallisieren konnen. Bei héheren Zwischenstichzeiten (12,5s < t;;, < 30s)
nimmt die T}, dagegen mit grofleren Zeiten zu, da die dehnungsinduzierte Ausscheidungsbildung

nun die Rekristallisationskinetik dominiert.
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3 Material und Methoden

Das folgende Kapitel befasst sich zunédchst mit der Auswahl der in dieser Arbeit verwendeten
Materialien, den vier verschiedenen TM-Stéhlen und dem austenitischen V2a-Stahl. Anschlie-
Bend werden die verschiedenen Methoden erldutert, welche fiir die Charakterisierung der Stéahle
beziiglich ihrer Mikrostruktur in dieser Arbeit verwendet wurden. Diese beinhalten unter ande-
rem die Rekonstruktionsmethoden zur Sichtbarmachung der ehemaligen Austenitkornstruktur,
die Grundlagen der physikalischen Prozesssimulation aber auch die Grundlagen des verwendeten

Simulationsprogramms MatCalc.

3.1 Auswahl der Teststahle
3.1.1 TM-Stahle

Fiir die Versuche werden insgesamt vier verschiedene TM-Stéhle genutzt (Tabelle . Alle Stahle
sind kohlenstoffarme Manganstahle. Bei der Auswahl der Teststahle wird darauf geachtet, dass
der Legierungsgehalt aller Elemente in einem &hnlichen Bereich liegt. Die Stdhle unterschei-
den sich vor allem in dem Gehalt der Mikrolegierungselemente Niob und Titan, welche, wie im
theoretischen Teil der Arbeit erldautert, eine ganz besondere Rolle beziiglich der Mikrostruktur-
entwicklung wihrend des thermomechanischen Prozesses einnehmen. Es ergeben sich demnach
vier Kombinationen der Elemente Niob und Titan. Der erste Stahl, im Folgenden CMn-Stahl
genannt, ist weder mit Niob noch mit Titan legiert. Der zweite Stahl beinhaltet nur Titan, der
Dritte sowohl Niob als auch Titan und der vierte Stahl wiederum nur Niob als MLE. Diese
Stahle werden im Folgenden als Ti-, NbTi- und Nb-Stahl bezeichnet.

Tabelle 4: Zusammensetzungen der verwendeten TM-Stéahle.

MLE-Konzept | C [gew-%] | Mn [gew-%] | Nb [gew-%)] | Ti [gew-%]
CMn 0,088 1,17 ; ]

Ti 0,055 1,6 - 0,008
NbTi 0,058 1,63 0,038 0,015
Nb 0,051 1,59 0,02 -

Durch die Auswahl dieser vier Stdhle soll der Einfluss und die Art des Einflusses der entstehenden
Titan-Nitride und/oder Niob-Karbide auf die Mikrostrukturentwicklung voneinander getrennt
werden. So wird davon ausgegangen, dass das Austenitkornwachstum im Ti-Stahl durch das
Zener-Pinning der Titan-Nitride erheblich gehemmt wird. In den Niob-legierten Stdhlen NbTi-
und Nb-Stahl wird andererseits erwartet, dass vor allem das Rekristallisationsverhalten durch
dehnungsinduzierte Niob-Karbid-Ausscheidungen beeinflusst wird. Auch der geléste Anteil von
Niob bei hoheren Temperaturen hat durch den Solute-Drag Effekt einen nicht zu vernachléssi-

genden Einfluss auf die Korngréflenentwicklung des Austenits.

Die Proben der Teststahle liegen vor den Versuchen als Material aus bereits fertig gewalztem

Blechmaterial (Blech-Viertel) vor. Die Grinde fiir die Verwendung des Blechmaterials als Aus-
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gangsmaterial der Prozesssimulation liegen in der hohen Homogenitédt beziiglich des Ausschei-
dungszustands und der Korngrofle sowie in der prozessbedingt einfacheren Probenentnahme im

Vergleich zu Brammenmaterial.

3.1.2 Austenitischer Stahl V2a

Die Kennzeichnung V2a bezeichnet den kommerziellen, nichtrostenden Stahl X5CrNil8-10. Er
ist der am h&ufigsten eingesetzte nichtrostende Stahl, dessen austenitische Mikrostruktur auf-
grund des niedrigen Kohlenstoffgehaltes auch nach Wéarmebehandlungen stabil bleibt. V2a ist
gegen Wasser, Wasserdampf, Luftfeuchtigkeit, Speisesduren sowie schwache organische und an-
organische Sduren bestdndig und hat daher sehr vielfdltige Verwendungsmoglichkeiten, wie bei-

spielsweise im Maschinenbau.

Wegen seiner Austenitstruktur bei Raumtemperatur und hohen Temperaturen wurde diese
Stahlsorte fir die Versuche der Korrelation von Verformungs- und Rekristallisationsverhalten
mit lokalen Dehnungen aufgrund von Verformung der Proben ausgewahlt. Im Gegensatz zu den
sonst verwendeten TM-Stahlen kann hier der Schritt der Rekonstruktion des Austenitgefiiges aus
der, bei Raumtemperatur vorliegenden Martensitstruktur somit ausgelassen werden. Dadurch
werden eventuelle Rekonstruktionsfehler vermieden, welche die anschliefenden Auswertungen
beeinflussen kénnten. Die Erkenntnisse der Versuche mit V2a sollen helfen das physikalisch-
basierte Modell fiir die ausgewahlten TM-Stéhle beziiglich der Rekristallisationskinetik in Korn-
strukturen zu ergénzen, die ablaufenden Mechanismen vollstdndig zu erfassen und die bei den
TM-Stéahlen angewendete GOS-Methode zu validieren.

3.2 Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkornstruktur
3.2.1 Atzverfahren

Zur Sichtbarmachung der Korngrenzen ehemaliger Austenitkorner (engl. Prior Austenite Grains,

PAG) werden in [EURO-NORM, November 1971] folgende Verfahren empfohlen und beschrieben:

o Verfahren nach Béchet-Beaujard (Atzung mit konzentrierter Pikrinsiure — Ermittlung
der ,,Abschreckkorngrofie")

e Verfahren der gelenkten Oxydation nach Kohn
o Aufkohlungsverfahren nach McQuaid-Ehn.

Das Verfahren des chemischen Atzens zihlt zu den géingigen Verfahren zur Darstellung ehema-
liger Austenitkorngrenzen in martensitischen Gefiigen [BECHET und BEAUJARD, 1955,GARCIA
DE ANDRES et al., 2001, WIEDERMANN et al., 1988]. Vorteilhaft an dieser Methode ist, dass
durch eine Atzung bereits sehr grofe Oberflichenbereiche untersucht und anschlieBend ausge-
wertet werden konnen. In der Durchfiihrung ist diese Methode jedoch aufwendig, je nach verwen-
deten Chemikalien geféhrlich und gerade fiir sehr niedrig legierte Stéhle oft nur unzureichend
oder nicht zuverlassig reproduzierbar anwendbar. Auch fiir die in dieser Arbeit verwendeten
Stéhle ist die, in [EURO-NORM, November 1971] beschriebene, klassische Pikrinsiure-Atzung

nicht ausreichend. Daher wird im Rahmen der Arbeit sowohl an alternativen Atzrezepten als
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auch an vor dem Atzen durchgefiihrten Anlass-Wirmebehandlungen zur besseren Darstellung

der Austenitkorngrenzen gearbeitet.

Um eine Verbesserung der Qualitét der chemischen Atzung zu erreichen, werden die Proben vor
der Atzung angelassen. Dafiir werden jeweils drei Proben bei 500 °C, 600 °C und 700 °C fiir
24 Stunden im Laborofen warmebehandelt. Durch den Anlassprozess diffundieren Elemente wie
Kohlenstoff, Schwefel und Phosphor zu ehemaligen Austenitkorngrenzen und erméglichen bei der
darauffolgenden Atzung einen stérkeren selektiven Atzangriff an der Korngrenze. AnschlieBend

an die Warmebehandlung wird die Probe wie folgt fiir die Atzung metallografisch prépariert:

Tabelle 5: Probenpraparation fiir metallographische Rekonstruktionsmethoden.

Praparationsschritt Kornung Dauer [min]
Schleifen SiC-Schleifpapier | 1200, 2500, 4000 -
Polieren Diamantsuspension 6, 3, 1 nm 5

Diffusion, Verdampfung

Oberflache

\

Korngrenze

Abb. 3.1: Das Kriftegleichgewicht von Oberflichen- und Korngrenzenspannung fithrt zur Ausbildung einer
Atzfurche durch thermisches Atzen |[GArRciA DE ANDRES et al., 2001].

Neben der Methode des chemischen Atzens hat sich auch das thermische Atzen bewihrt, um
PAG-Grenzen im martensitischen Gefiige sichtbar zu machen. Mit Hilfe dieser Methode konnte
das Austenitkornwachstum verschiedener mikrolegierter Stidhle abhéingig von der Temperatur,
aber auch verformte Austenitkornstrukturen zuverlassig rekonstruiert werden [GARCIA DE AN-
DRES et al., 2001,/ GARCIA DE ANDRES et al., 2002,[SOSHINA et al., 2013]. Wéhrend des thermi-
schen Atzens bei hohen Temperaturen bildet sich, wie in Abbildung gezeigt, durch Diffusion
und Verdampfung an der Korngrenze eine Atzfurche. Diese Vertiefung ist nach der Atzung durch
lichtmikroskopische Abbildung in Kontrastunterschieden erkennbar. Vorteilhaft ist bei dieser
Methode, dass in einem Versuch die Warmebehandlung und die gleichzeitige Sichtbarmachung
der Mikrostruktur der Hochtemperaturphase durchgefithrt werden kann. Auflerdem ist keine
schnelle Abkiihlung und ein unbedingt vollstindig martensitisches Gefiige fiir die Charakteri-
sierung notig. Auch der Vergleich zu anderen metallografischen Methoden, wie dem chemischen

Atzen, zeigt, dass das thermische Atzen auch in Fillen, in denen andere Methoden versagen,
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sehr gute Ergebnisse bringt [GARCIA DE ANDRES et al., 2001]. Die vorherige Probenpréiparation

entspricht der, der chemisch zu dtzenden Proben (Tabelle |5)). Durchgefithrt wird die thermische
Atzung in einem Vakuumofen, in dem ein Vakuum von bis zu 10~° mbar erreicht werden kann.
Um Oxidation zu vermeiden, wird die Warmebehandlung des thermischen Atzens erst dann ge-

startet, wenn jeglicher Sauerstoff aus dem Ofen entwichen und der gewiinschte Druck erreicht ist.

lonen-
Quelle ~—~ ™

lonenstrahl

Rotationsachse Probe

Flat-Milling Bereich

Exzentrizitat

Abb. 3.2: Aufbau einer Ionenstrahlanlage, "Flat-Milling” MHITACHI, Abgerufen: 18.04.2018].

Das Einsetzen einer Ionenstrahlanlage zum Sichtbarmachen von Austenitkorngrenzen ist eine,
im Vergleich zum chemischen und thermischen Atzen, sehr selten eingesetzte Methode. In der
Tonenstrahlanlage kann entweder mittels ”Cross-Sectioning” oder "Flat-Milling” Material von
der Oberflache abgetragen werden. Variiert man die Parameter des "Flat-Millings” (Abbildung
, wie Exzentrizitat, Kippwinkel der Probe, Spannung und Strom oder die Dauer des Pro-
zesses, so kann man die Wechselwirkungen der Ionen mit der Oberfliche bestimmen und somit
zwischen einem Polier- und einem Atzschritt unterscheiden. Durch die Kombination dieser Pro-
zesse wird ein selektiver Abtrag von Korngrenze und Korninnerem erreicht. Mit den Parametern
aus Tabelle [6] und der vorherigen Probenpriparation nach Tabelle [f] kann die ehemalige Auste-

nitkornstruktur sichtbar gemacht und anschliefend héndisch ausgewertet werden.

Tabelle 6: Schritte des Ionenétzens.

Kippwinkel | Exzentrizitidt | Strom | Dauer

Tonenpolieren 80° - 6 kV 15 min

Tonenétzen 60° - 4 kV 20 min

Um die Korngréfienverteilung aus den lichtmikroskopischen Aufnahmen der verschiedenen Atz-
methoden zu bestimmen, wird zunéchst eine Aufnahme fiir die gesamte Probenoberfliche aus
mehreren Aufnahmen zusammengesetzt (a). Die Korngrenzen dieses ”Stiches” werden dann hén-

disch segmentiert (b) und anschlieBend die Korngréfienverteilung der segmentierten Fliache auto-
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matisch ausgewertet (c). Die drei Schritte dieser Auswertung sind in Abbildung dargestellt.
Die durch die handische Segmentierung nicht geschlossenen Koérner oder Kérner am Rand der
Probe werden bei der automatischen Auswertung der Kornfliche nicht beriicksichtigt. Es werden
nur die Kérner durch eine einfarbige Farbung der Kornfliche gekennzeichnet, welche in die Aus-
wertung mit einflielen. Aufgrund der Form der Kérner kénnen Zwillinge ebenfalls automatisch

ein- oder ausgeschlossen werden, wie dies im vorliegenden Beispiel der Fall ist (c).

Abb. 3.3: (a) Stich einer ganzen thermisch gedtzen Probe, Durchmesser 8 mm, (b) hindische Segmentierung
der ehemaligen Austenitkorngrenzen, (c¢) Auswertung der ehemaligen Austenitkorngrofie.

3.2.2 EBSD und Rekonstruktionsverfahren
Rasterelektronenmikroskop (kurz: REM)

Als Rasterelektronenmikroskopie bezeichnet man die Abbildung mit Hilfe eines Primérelektro-
nenstrahls, welcher iiber die Probe rastert (Abbildung . Unter Verwendung verschiedener
Detektoren und Ausnutzung verschiedener moglicher Wechselwirkungen mit dem untersuchten

Material sind sowohl topografische, chemische als auch Orientierungsunterschiede abbildbar.

Riickstreuelektronenbeugung (kurz: EBSD)

Die Riickstreuelektronenbeugung (engl. Electron Backscatter Diffraction, EBSD) stellt eine Spe-
zialmethode der Rasterelektronenmikroskopie dar. Durch diese Methode ist es moglich, die kri-
stallographischen Orientierungen innerhalb eines Korns durch die Beugung quasi elastisch ge-
streuter Primérelektronen (kurz: PE) an den parallelen Netzebenen zu bestimmen. Durch OIM
(engl. Orientation Imaging Microscopy), die EBSD-Messung groflerer Flachen, kénnen so Ori-

entierungskarten ganzer Kornstrukturen erstellt werden.

Vor der Messung wird die Probe mit dem Ziel einer moglichst verformungsfreien Oberfliche
metallografisch prapariert (Tabelle[7)). Die EBSD-Messung wird anschliefend mit den in Tabelle

B] zusammengefassten Parametern durchgefiihrt.
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Abb. 3.4: Aufbau eines Rasterelektronenmikroskops, mogliche Wechselwirkungen einfallender Elektronen mit

dem Material [SUTTON et al., 2007].

Wird nun der Primérelektronenstrahl iiber die Probe gerastert, so kommt es im Inneren einer

Probe durch diffuse Streuung des PE-Strahls zur Ausbildung einer punktférmigen Elektronen-

quelle. Diese Elektronen werden auf dem Riickweg zur Oberfliche genau dann an den parallelen

Netzebenen gebeugt, wenn die sogenannte Bragg-Bedingung erfiillt ist.

mA = 2d,,sin(0)

(48)

wobei m die Beugungsordnung, A die Elektronenwellenldnge, d,, der Netzebenenabstand und 6

der Braggwinkel sind.

Da die Elektronen diffus gestreut werden und daher aus allen Richtungen auf die Netzebene

Tabelle 7: Probenpréaparation fir EBSD-Aufnahmen.

Priaparationsschritt Kornung Dauer
Schleifen SiC-Schleifpapier 1200, 2500, 4000 -

Polieren Diamantsuspension 6, 3, 1 pm 5 min
Endpolitur oxidische Diamantsuspension (OPS) 0.05 pm 1 min
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einfallender
Elektronenstrahl

diffuse Streuung

verkippte
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Abb. 3.5: Prinzip der Bildung von Kikuchi-Bédndern bei der Beugung riickgestreuter Elektronen
(EBSD) |GOTTSTEIN, 2013].

treffen, bildet sich bei Beugung auf beiden Seiten der Netzebene ein Beugungskegel. Die Beu-
gungskegel besitzen einen Offnungswinkel von 180° - 26. Da der Braggwinkel 6 iiblicherweise sehr
klein ist (0,5 - 1°), betrigt der Offnungswinkel beider Kegel nahezu 180°. Der EBSD-Detektor,
iiblicherweise ein Phosphorschirm, welcher beim Auftreffen eines Elektrons Licht emittiert, be-
findet sich 2 bis 3 cm von der Probenoberfliche entfernt und ist parallel zum Primérelektronen-
strahl ausgerichtet. Aufgrund der groflen Kegel6ffnungswinkel und der verhéltnisméflig weiten
Entfernung des Phosphorschirms von der Probenoberflache erscheinen die eigentlich hyperbo-
lischen Kegelschnitte als gerade Linien auf dem Phosphorschirm (Abbildung . Zwei dieser
sogenannten Kikuchi-Linien werden als Kikuchi-Band zusammengefasst. Abbildung [3.6] zeigt ein
charakteristisches Kikuchi-Pattern (EBSP), welches aus den Kikuchi-Béndern mehrerer Netze-

benenscharen zusammengesetzt ist. Fiir das aufgenommene Kikuchi-Pattern jedes Messpunktes

Tabelle 8: Parameter der EBSD-Aufnahmen.

Parameter Wert

Kippwinkel 70°
Beschleunigungsspannung 20 kV

Vergrofierung 100

Binning 8x16

Schrittweite 0,6 pm
Messfeldgrofie 500 x 500 pm? bis 1500 x 1500 pm?
dynamischer Fokus 15°
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kann durch die Hough-Transformation die Orientierung berechnet und schliellich zur OIM ge-

nutzt werden. Messpunkte gleicher Orientierung werden hierbei im gleichen Farbton dargestellt.

Abb. 3.6: Kikuchi-Pattern (EBSP) [OXFORD INSTRUMENTS, Abgerufen: 07.05.2018].

Rekonstruktion aus Orientierungsinformationen

agz

a4

ap

{111}, = {110}, <1105, = <111>),

Abb. 3.7: Bain’sches Modell der martensitischen Umwandlung.

Ausgangspunkt fiir die Rekonstruktion ehemaliger Austenitkorner aus den Orientierungsinfor-
mationen der EBSD-Maps abgeschreckter, martensitischer Proben stellt die feste Orientierungs-
beziehung (kurz: OR, engl. Orientation Relationship) zwischen austenitischer und martensi-
tischer Gitterstruktur dar. Grundlage der festen Orientierungsbeziehung zwischen Ausgangs-
und Endgefiige bildet das Bain’sche Modell (Abbildung der diffusionslosen Umwandlung
von Austenit in Martensit bei ausreichend schneller Abkiihlung. Diese Orientierungsbeziehung
wurde durch Kurdjumov-Sachs (kurz: KS), Nishiyama-Wassermann (kurz: NW) und Greninger-

Troiano (kurz: GT) zur Beschreibung verschiedener Orientierungszusammenhénge und abhéangig

vom betrachteten Werkstoff weiterentwickelt |GRENINGER und TROIANO, 1949, KURDJUMOW|
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Name OrieFtatiqn Num!)er of AV e
relationship variants

Bain (B) [1] ) 1‘§£§’,ff ill(i%if, 3 00
Kurd(j;l;)olvz-lsﬂhs <{1' 1'013*; //’/ {<111101:>Z 24 <0.970.18 0.18> 42.85
Nishiy&m;-)\?;*’lﬁflermaﬂ <=1] 1'2‘>}: ’/ f {<l| ‘]%L g 12 <0.98 0.08 0.20> 45.98
Pitsch (P) [5] <{|I 105);1//// {<]|110|}>(T, 12 <0.08 0.20 0.98> 45.98
Greni(lg;;-izﬂiaﬂo <{112I31>}Y, ’/ ’/ 51113(;2 S <0.970.19 0.13> 44.23
Greni(rg;f;TlgriaM’ 31'3'3‘1}1 ’// i‘llzg’: 24 <0.19 097 0.13> 44.23

Abb. 3.8: Kristallographische Orientierungsbeziehungen zwischen Martensit und Austenit
[VERBEKEN et al., 2009)].

und SACHs, 1930, [NISHIYAMA, 1934].

Bei der Entstehung der einfachsten Martensitvariante nach KS bildet sich aus der {111}~-Ebene
des Austenits die {110}a-Ebene des Martensits. Die Gitterrichtung <110>+ im Austenit wird
in die <111>a-Richtung des Martensits tiberfithrt. Die angegebene Zahl der Invarianten (engl.
number of variants) gibt an, wie viele verschiedene Moglichkeiten der Umwandlung bei einer Pha-
sentransformation existieren. Bei der OR nach KS§ existieren vier verschiedene {111}7y-Ebenen,
die jeweils parallel zur {110}a-Ebene sind. Eine dieser Ebenen wiederum besitzt drei verschiede-
ne <110>~-Richtungen, die parallel zu zwei Richtungen der <111>a-Richtungen sind. Daraus

ergeben sich insgesamt 24 Varianten.

Neben diesen, in Abbildung detailliert dargestellten ORs existieren weitere Orientierungsbe-
ziehungen, wie die nach Kelly oder Miyamoto [KELLY et al., 1990, M1YAMOTO et al., 2009]. Ein

Schema des Versuchsprogramms inklusive der Rekonstruktion aus Orientierungsinformationen
ist in Abbildung [3.9] veranschaulicht.

Rekonstruktion mit ARPGE 1.7

Zur vereinfachten Erlduterung des theoretischen Hintergrunds der Mutterphasenrekonstruktion
mit dem Programm ARPGE 1.7 (engl. Automatic Reconstruction of Parent Grains from EBSD
data) ist in Abbildung ein theoretisches Beispiel dargestellt. Grundlage ist die Annahme,
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Abb. 3.9: Schema des Versuchsprogramms inklusive der Rekonstruktion ehemaliger Austenitkornstrukturen
aus den Orientierungsinformationen (EBSD) des Martensitgefiiges.

dass aus einem Mutterkorn v unterschiedliche Varianten der Tochterphase a;-ay entstehen kon-
nen. Durch verschiedene Operatoren O konnen die verschiedenen Varianten der Tochterphase
ineinander tiberfiihrt werden . Je nach gewéahlter OR der Rekonstruktion, werden
aus den OR mit den dazugehérigen Varianten von ARPGE 1.7 sogenannte Groupoide generiert,
welche in sogenannten theoretischen Grupoid-Tabellen (Abbildung (b), engl. groupoid com-
position tables) zusammengefasst werden kénnen |[CAYRON, 2007b|. Die inverse Transformation
(Abbildung (c)) beschreibt, welche Varianten der Mutterphase 71-v3 aus der Tochterphase

« entstehen kénnen. Mit Hilfe der Grupoid-Tabelle wird dann bestimmt, ob die Korner der

Tochterphase G1 — G5 einer gemeinsamen Orientierungsbeziehung zum Mutterkorn zugeordnet
werden konnen. Korn G — Gy erfiillen diese Bedingung und werden somit einem gemeinsamen
Mutterkorn zugeordnet, wohingegen Korn G5 diese Bedingung nicht erfiillt und somit aus einem
anderen Mutterkorn entstanden sein muss (Abbildung [3.10| (d)). Durch Anwendung der inver-
sen Transformation (Abbildung [3.10] (e)) kann nun die gemeinsame Mutterkornorientierung der
Korner G1 — G4 berechnet werden. Dabei wird von jedem Tochterkorn jedes potentielle Mutter-
korn v bestimmt und das gemeinsame aller vier Tochterkérner ausgewéahlt. Im Anschluss daran
werden die Orientierungsunterschiede der nun theoretisch bestimmten Varianten ag-ay4 und der

experimentellen Kérnern G| — G4 berechnet.

Zusammengefasst kann die Rekonstruktion mit ARPGE 1.7 in zwei separate Schritte unterteilt
werden. Zunéchst wird in einem Nukleationsschritt ein Triplet benachbarter Koérner gesucht,
welche vom selben Mutterkorn abstammen. Dies geschieht durch das Vergleichen von Kohé-
renzbedingungen mit zunehmender Winkeltoleranz von 3-5°. Das gefundene Triplet wird als
Nukleus angesehen, welcher im zweiten Schritt unter bestimmten Bedingungen wachsen kann.
Dabei werden die benachbarten Kérner auf Kohdrenz mit dem Nukleus tiberpriift. Steigende
Winkeltoleranzen von 10-15° fiir ein ausreichendes Rekonstruktionsergebnis werden hierbei no-
tig, da aufgrund der intragranularen Deformation des Martensits bei geringen Winkeltoleranzen

schlechte Rekonstruktionsergebnisse erzielt werden. Ubersteigt die Abweichung zweier angren-
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(a) 0, (b) (©)

Abb. 3.10: Ablauf einer Rekonstruktion mit ARPGE 1.7:

Austenit = Viereck, Martensit = Dreieck, (a) Berechnung von Varianten und Operatoren, (b) Grupoid Tabelle,
(c¢) Varianten der inversen Transformation, (d) automatische Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkérner mit
Hilfe der Grupoid Tabelle, (e) Berechnung der Austenitkornorientierungen, (f) Berechnung der
Orientierungsunterschiede zwischen den theoretischen Varianten und den experimentellen Kérnern

|CAYRON, 2014].

zender Korner die angegeben Toleranzwinkel, so wird der Wachstumsschritt beendet und an

dieser Stelle eine ehemalige Austenitkorngrenze definiert [CAYRON et al., 2006, CAYRON, 2007a].

Rekonstruktion mit Merengue 2

Grundlage der Rekonstruktion mit dem Programm Merengue 2 ist die Identifizierung von Do-
ménen aus den EBSD-Daten des Martensits. Eine Doméne ist dabei eine Gruppe von Pixeln,
deren Misorientierung zwischen ihren jeweiligen benachbarten Pixeln unterhalb eines kritischen
Winkels ¢ liegt. Diese Detektion entspricht der Korndetektion in kommerziellen Programmen
zur Nachbearbeitung von EBSD-Aufnahmen. Liegen diese Doménen rdumlich nah beieinander
und besitzen alle die gleiche OR, so gehoren sie zu dem selben Mutterkorn. Unter Beriicksichti-
gung dieser Annahme ist das Prinzip der Rekonstruktion benachbarte Gruppen von Doménen
zu finden, welche alle zu demselben Mutterkorn gehoéren. Fiir die Rekonstruktion wird unter
Beriicksichtigung eines Toleranzwinkels wg ein iterativer Vergleich aller benachbarten kristallo-
graphischen Doménen durchgefithrt und bestimmt, ob diese unzweideutig zu dem selben Mut-
terkorn gehoren. Durch die Definition des Toleranzwinkels wg kann es sein, dass nicht 100 % der
Doménen einer Mutterkornorientierung zugeordnet werden koénnen. In einem weiteren Schritt
wird daher tiberpriift, ob diese einer benachbarten Doméne innerhalb eines gréfleren Toleran-
zwinkels wy zugeordnet werden konnen. Die Erweiterung des Toleranzbereiches ermoglicht es

auch, streuende Orientierungsinformationen zu rekonstruieren und somit auch Rekonstruktio-

nen verformter Mikrostrukturen durchzufithren [GERMAIN et al., 2012b]. Reichen die méglichen
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(a)

Abb. 3.11: Schritte zur Identifizierung sicherer Fragmente von Mutterkérnern in Merengue 2:

(a) EBSD mit nummerierten Doménen, (b) entsprechende graphische Darstellung, (c) vererbte Doméne D1 und
alle seine Nachbarn fithren zu Fragment F1. Doméne D9 und alle seine Nachbarn fithren zu Fragment F2. D5
wird nicht F2 zugeordnet, da die Orientierung innerhalb der definierten Toleranz wo nicht zu der des
berechneten Mutterkorns liegt, (d) F3 und F4 geht aus D11 und D12 und deren Nachbarn hervor. D12 wird
sowohl zu F3 als auch F4 zugeordnet, welche eine unterschiedliche Orientierung haben. D12 ist somit eine
Mehrdeutigkeit und wird als solche gespeichert [GERMAIN et al., 2012b).

Orientierungen einer gegebenen Mutterkornorientierung nicht aus, kann es aber trotzdem dazu
kommen, dass bestimmte Bereiche der EBSD-Map nicht rekonstruiert werden kénnen [Hum-
BERT et al., 1995].

Abbildung zeigt die Schritte der iterativen Bestimmung sicherer Fragmente von Mutter-
kérnern. Zunéchst wird aus der realen EBSD-Map (Abbildung (a)) eine Grafik (Abbildung
3.11| (b)) gebildet, um die Rekonstruktion zu beschleunigen. Nun wird iterativ gesucht, ob eine
Doméne und ihre benachbarten Doménen einem einzigen Mutterkorn zugeordnet werden kon-
nen. In Abbildung (c) wird im ersten iterativen Schritt die Doméne D; und ihre Nachbarn
betrachtet und festgestellt, dass sie und ihre Nachbarn Dy, D4, D7 und Dg die selbe Mut-
terkornorientierung teilen und somit das Fragment Fj festgelegt. Dieser Schritt wird fiir alle
Doménen der Map wiederholt und festgestellt, dass die benachbarte Doméne D5 von Doméne
Dg einem anderen Mutterkorn zugehoéren muss. Die Doménen Dy, Dg, Dg und D11 werden je-
doch dem Fragment Fb zugeordnet. Fiir iiberlappende Fragmente wird fiir jede Doméne jede
potentielle Mutterkornorientierung und das entsprechende Fragment gespeichert. Fir Félle, in
denen Doménen wie die Doméne D;9 ebenfalls zwei Fragmenten (F3 und F;) zugeordnet werden
konnen, welche jedoch eine unterschiedliche Orientierung besitzen, wird diese Doméne als eine
Mehrdeutigkeit (engl. ambiguity) gespeichert. Fiir den Fall, dass Doménen mehreren Fragmen-
ten zugeordnet werden konnen, ist es notig die richtige Mutterkornorientierung zu finden. Um
lokal die einzig richtige Mutterkornorientierung zu finden, ist eine Mindestanzahl an Varianten
notig [HUMBERT et al., 1994]. Die Wahrscheinlichkeit eine nicht mehrdeutige Orientierung zu

finden steigt mit der Anzahl an verfiigbaren Varianten und erreicht bei einer Anzahl von 4 einer
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Potentielle Orientierung der Mutterkérner

Tochterkornorientierung

™~ Orientierungsbereiche

.

7", w0 = Toleranzwinkel fiir Mutterkornidentifizierung

Abb. 3.12: Darstellung der Berechnung der wahrscheinlichsten Mutterkornorientierung mit der héchsten
Anzahl an ausgewéahlten Varianten. P ist die Wahrscheinlichkeit der potentiellen Mutterkornorientierung die
wahre Orientierung innerhalb der Toleranz wo zu sein. Hier: PR = 4/2 [IGERMAIN et al., 2012b|].

Wahrscheinlichkeit von > 99 %.

Die Berechnung der ehemaligen Austenitkorner kann wie folgt beschrieben werden (Abbildung
. Fiir alle Tochter-Varianten werden die moéglichen Mutterkornorientierungen berechnet.
Alle méglichen Mutterkérner werden abhéngig von ihrer Wahrscheinlichkeit ein wirkliches Mut-
terkorn zu sein sortiert. Diese Wahrscheinlichkeit wird bestimmt durch die Anzahl der zuge-
horigen Tochter-Varianten innerhalb der Winkeltoleranz wg. Das Mutterkorn mit der hochsten

Wahrscheinlichkeit wird als wahre Losung angesehen, wenn folgende Bedingungen erfiillt sind:

¢ FEine strikte OR zwischen Mutterkorn und Tochterkornern muss bei einer definierten Min-

destanzahl an Varianten vorhanden sein.

o Die Wahrscheinlichkeit anderer Mutterkorner, die richtige Losung zu sein, muss geringer

ausfallen.

Zusammenfassend kann die Rekonstruktion mit Merengue 2 ebenfalls in zwei Schritte unter-
teilt werden. Nach der Definition einer OR und der Moglichkeit der Verfeinerung dieser OR,
angepasst an das Material, schlieit sich der erste Schritt der Zusammenfassung von jeweils min-
destens drei Doménen zu Fragmenten innerhalb der definierten Toleranz wg an. Darauf folgt,
ausgehend von den Fragmenten, eine rekursive Suche nach benachbarten Fragmenten, welche

die selbe Mutterkornorientierung besitzen.

In Tabelle [9] sind beide in dieser Arbeit genutzten Programme beziiglich ihrer Funktionsweise

und Praktikabilitdt gegeniibergestellt.
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Tabelle 9: Vergleich der Rekonstruktionsprogramme ARPGE 1.7 und Merengue 2.

ARPGE 1.7

Merengue 2

Datenmenge

<1,8 Mio. Pixel

unbegrenzt

Automatisierungsgrad

Es kénnen alle Rekonstruktions-
schritte sowohl manuell als auch
automatisch durchgefithrt wer-
den.

Die Rekonstruktion wird semi-
automatisch durchgefiihrt. Die
Parameter werden vor jedem
Schritt angepasst. Somit ist ein
grofler Einfluss auf das Ergeb-
nis der Rekonstruktion durch den
Bediener moglich.

OR

Annahme einer festen OR (KS,
NW oder GT)

Fine anfinglich festgelegte OR
(z.B. GT) kann im Laufe der Re-
konstruktion verfeinert und neu
berechnet und somit dem Mate-
rial und seiner Historie angepasst
werden. Hierzu werden lokale Mi-
sorientierungen zwischen einzel-
nen Varianten ausgenutzt [HuM-
BERT et al., 2015|.

Ergebnis

PAG-Map ohne Beibehaltung

Tochterkorninformatio-
jedem PAG-Korn wird
einheitliche Orientierung

von
nen,
eine
zugewiesen.

PAG-Map unter Beibehaltung
von Tochterkorninformationen,
lokale Orientierungsunterschiede
innerhalb eines PAGs, z.B. durch
Verformung, bleiben erhalten.

Auswertungen

KorngroBenbestimmungen — bei
sinnvollen Kornformen nach der
Rekonstruktionen unverformter
Gefiige sind moglich.

Neben Korngroflenbestimmun-
gen sind durch den Erhalt von
Tochterkorninformationen  der
urspriinglichen EBSD-Aufnahme
auch komplexere Auswertungen
(z.B. GOS-Verteilung, KAM,
GROD) moglich. Die Kornform
wird auch bei hochverformten
Gefiigen sinnvoll rekonstruiert.

Zusatzfunktionen

Anti-Leak Grain Identification
(ALGrid) zum Schliefen von
Korngrenzen und Verbesserung
der Tochterkorndetektion |[GER-
MAIN et al., 2014], "deformed pa-
rent option” fiir verformte Mi-
krostrukturen |[GERMAIN, 2014].
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3.3 Physikalische Prozesssimulation - Kornwachstumskinetik

Die folgenden Erlduterungen befassen sich mit der Beschreibung der physikalischen Prozesssimu-
lation der Kornwachstumsversuche, deren resultierende Mikrostrukturen anschliefend mit den

vorher beschriebenen Methoden ausgewertet werden konnen.

Die Warmebehandlungen der Kornwachstumsversuche in dieser Arbeit werden entsprechend der
Darstellung in Abbildung in einem géngigen Laborofen durchgefiihrt. Die Probe wird da-
bei zunéchst in dem schon vorgeheizten Ofen auf Austenitisierungstemperatur T, also tiber Aj
erhitzt und dort fiir eine festgelegte Austenitisierungszeit ¢, gehalten. Anschlielend wird die Pro-
be in Wasser abgeschreckt, so dass die austenitische Mikrostruktur der Hochtemperaturphase
schnell und diffusionslos in Martensit umwandelt. Die Mikrostruktur bei Austenitisierungstem-
peratur wird somit quasi ”eingefroren”. Fiir die Versuche werden die Austenitisierungszeit und
Austenitisierungstemperatur, wie in Tabelle [I0] dargestellt, basierend auf in der Literatur ange-

gebenen Wertebereichen fiir alle 4 Stahlzusammensetzungen variiert.

A
Tp -
As e —

Abschrecken
= in Wasser
2
o
Q
o
£
2

>

Zeit ty

Abb. 3.13: Schematischer Temperatur-Zeit-Verlauf der Kornwachstumsversuche.

Nach der gezielten Einstellung der verschiedenen Gefiige wird zunéchst die verzunderte Schicht
von den Proben entfernt, diese mittig zerteilt und anschliefend die Probenpréparation fiir die
EBSD-Messung durchgefiihrt (Tabelle [7)). Anschlielend werden die PAGs aus den in der Pro-
benmitte aufgenommenen EBSD-Aufnahmen sowohl mit ARPGE 1.7 als auch Merengue 2 re-
konstruiert und deren Korngréflenverteilung ausgewertet. Die Auswertung und Mittelwertbil-
dung der Korngrofle erfolgt auf die Flache bezogen. Neben dieser Auswertung wird auflerdem
die gesamte Korngrofienverteilung auf Bimodalitdt und damit das Auftreten von abnormalem

Kornwachstum hin untersucht und auch die rekonstruierten Maps daraufhin verglichen.

3.4 Physikalische Prozesssimulation - Rekristallisationskinetik

Im Anschluss an die Beschreibung der relativ simplen physikalischen Prozesssimulation der

Brammenerwarmung folgen in diesem Kapitel nun die Erlduterungen zu der physikalischen Pro-
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Tabelle 10: Versuchsparameter der Kornwachstumsversuche im Laborofen.

Material || Austenitisierungs- Austenitisierungs-
temperatur [°C] zeit [min)]
1000 10, 30, 60, 120, 240
CMn 1100 30, 240
1200 10, 30, 60, 120, 240
1000 10, 30, 60, 120, 240
Ti 1100 30, 240
1200 10, 30, 60, 120, 240
1000 30, 240
NbTi 1100 30, 240
1200 30, 240
1000 30, 240
Nb 1100 30, 240
1200 30, 240

zesssimulation des Warmwalzens. Neben der Erlduterung der Doppelschlagversuche wird auch

auf deren Auswertemethodik niher eingegangen.

3.4.1 Warmumformsimulator Gleeble

Mit Hilfe eines Warmumformsimulators Gleeble 3800 (Abbildung ist es moglich den Prozess
des TM-Walzens, aber auch andere thermische, mechanische oder thermomechanische Prozes-
se im Labormafistab zu simulieren und zu untersuchen. Zu den industriellen Prozessen, welche
mit der Gleeble simuliert werden koénnen, zédhlen Walzen, Schmieden oder auch das Schwei-
Ben von Werkstoffen. Thermische Prozesse, die durch die Gleeble untersucht werden koénnen,
sind beispielsweise das Kornwachstumsverhalten, das Rekristallisationsverhalten oder das Zeit-
Temperatur-Umwandlungsverhalten verschiedener Werkstoffe. Fiir jede Simulation kann ein ei-
genes Versuchsprogramm mit Parametern wie Auf- und Abkiihlraten, Zeiten, Umformgraden,

Umformgeschwindigkeiten sowie entsprechende Regelungsparametern eingestellt werden.

Geheizt wird die Probe mittels Widerstandsheizung, bei der elektrischer Strom durch die Probe
geleitet wird und diese aufgrund ihres elektrischen Widerstands erhitzt. Uberwacht und geregelt
wird die Temperatur durch die Aufzeichnung von Thermoelementen, welche zuvor an die Probe

angeschweifit werden.

Die mechanische Regelung kann entweder kraft- oder weggeregelt oder aus einer Kombination der
beiden Regelungen durch Umschalten erfolgen. Die Probe wird in horizontaler Richtung durch
Aufbringung mechanischer Belastung iiber ein servo-hydraulisches System zwischen einem festen

und einem beweglichen Stempel umgeformt [DSI, GLEEBLE 3800, 2010)].
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Abb. 3.14: Warmumformsimulator Gleeble 3800 |DSI7 Abgerufen: 18.04.2018ﬂ,

3.4.2 Der Doppelschlagversuch

Sogenannte Doppelschlagversuche (kurz: DSV) werden in der physikalischen Prozesssimulation
genutzt, um die Warmumformung von Stédhlen wihrend des Warmwalzens und die dabei stattfin-
denden Prozesse zu simulieren. Durch die zweifache Umformung einer zylindrischen Probe erhélt
man zwei FlieSkurven, welche anschliefend die Basis der Auswertung eines rekristallisierten An-
teils bilden. Durch die Durchfiihrung von Versuchsreihen, bestehend aus Doppelschlagversuchen
mit unterschiedlichen Parametern, konnen so vollstdndige Rekristallisationskinetiken aber auch
andere Versuche, wie beispielsweise die SCRT-Bestimmung realisiert werden. Im Folgenden
werden die experimentellen Grundlagen des Doppelschlagversuchs und die Hintergriinde Aus-

wertemethoden dieser Arbeit erlautert.

Linker Rechter
Stempel Thermoelement Stempel

(beweglich)  Ta/C/Ta Ta/C/Ta  (fest)
! A

— 8 x —

r— &
2NaN 2 ENEN 2
© el S et S — ®
sNENZE]|S iNEN®
% § @ + Probe S 5 k2
SN ENTS SNEN S
< g = 2 g <

16 + 0,05 /
N R
2 Graphitfolien \2 Graphitfolien
6 Graphitfolien 5 Graphitfolien

(a) (b)

Abb. 3.15: Probenpositionierung in der Gleeble 3800 zur Durchfiihrung eines Doppelschlagversuchs: (a)

laufender Versuch [DSI, Abgerufen: 18.04.2018], (b) Schemazeichnung [KRAMER, 2016].

Die Doppelschlagversuche dieser Arbeit werden an horizontal zwischen den Druckstempeln der
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@ | | (b)

Ausgangsprobe
Stempel
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Ofen ’l' + l
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Abb. 3.16: (a) Bewegungsrichtung des einen Stempels wiahrend des Doppelschlagversuchs,
(b) Veranderung der Probengeometrie durch den Doppelschlagversuch (nach [EVANS und SCHARNING, 2001].

Gleeble eingespannten Zylinderproben durchgefiihrt. Die Probenpositionierung, die Probenab-
messung und der Aufbau der Druckstempel sind fiir einen realen Versuch (a) und zum Vergleich
auch schematisch (b) in Abbildung dargestellt. Die Druckstempel sind aus einer Kupfer-
platte, Graphitfolien, warmfestem Stahl und Wolframkarbid aufgebaut. Zwischen der Probe und
den Stempeln werden Graphitfolien zur Reduktion der Reibung und Tantalfolien als Diffusions-
barriere fiir den Kohlenstoff eingesetzt. Um auflerdem die Verzunderung der Proben durch den
Luftsauerstoff zu verhindern, werden die Versuche unter Vakuum durchgefithrt. Abbildung [3.16]
veranschaulicht die Bewegungsrichtung des einen Stempels wahrend des Doppelschlagversuches

(a) und die Veranderung der Probengeometrie durch zweifache Stauchung der Probe (b).

3.4.3 FlieBkurvenextrapolation und Bestimmung des rekristallisierten Anteils

Um die Bestimmung des rekristallisierten Anteils aus den FlieSlkurven des Doppelschlagversuchs
zu erkldren, kann eine theoretische Darstellung von vollsténdiger, teilweiser und keiner stati-
schen Rekristallisation wie in Abbildung [3.17) herangezogen werden. Tragt man die FliefSkurven
von Versuchen unterschiedlicher Zwischenstichzeiten bei gleicher Umformtemperatur in ein Dia-
gramm ein, so sieht man unterschiedliche FlieBkurven der zweiten Verformung, abhéngig davon,
wie lange die Probe zwischen den Stichen gehalten wurde und wie hoch die Umformtemperatur

liegt.

Wird eine Probe vergleichsweise lange oder bei sehr hohen Temperaturen gehalten, so hat das
Geflige genug Zeit, um vor der zweiten Umformung wieder vollkommen zu rekristallisieren. In
diesem Fall ergibt sich die griine Kurve als FlieBkurve der zweiten Umformung, welche theo-
retisch der ersten entspricht. Findet die zweite Umformung direkt nach der ersten Umformung

statt, so bleibt keine Zeit fiir das Geflige, um zu rekristallisieren und die Fliekurve der zweiten
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Umformung erscheint theoretisch als Verldngerung der ersten FlieSkurve (rot). Alle dazwischen
liegenden FlieBkurven der zweiten Umformungen sind die Darstellung der Reaktion des Ma-
terials bei Umformung auf teilweise rekristallisierte und nicht rekristallisierte Kérner (orange
Kurve) [LI et al., 1996).

Unter der Annahme einer Mischungsregel, kann der rekristallisierte Anteil Xg pgy fiir jede
FlieBkurve entsprechend der folgenden Gleichung berechnet werden [FERNANDEZ et al., 1999,
HOMSHER und VAN TYNE, 2015, PERTTULA und KARJALAINEN, 1998]:

Om — Op
XRpsv = () (49)

Om — 00
wobei o9 der Spannungswert der ersten FlieSkurve bei 5 % der aufgebrachten Dehnung, oy,

der Spannungswert der FlieSkurvenextrapolation bei 5 % der zweiten Verformung und o, der

Spannungswert der zweiten FlieSkurve bei 5 % der zweiten Verformung ist.

FlieRkurven-
extrapolation

Wahre Spannung

0,05

P2
Umformgrad

Abb. 3.17: Schematische Darstellung der FlieBkurven im Fall von vollstandiger (griin), teilweiser (orange) und
keiner statischen Rekristallisation (rot).

Aus der in Abbildung (b) dargestellten Anderung der Probengeometrie und der dafiir néti-

gen, im Versuch aufgezeichneten Kraft konnen die FlieBkurven der beiden Stauchungen ermittelt

werden [FRITZ und SCHULZE, 1998]. Der Umformgrad berechnet sich wie folgt:

o=l (ZO) (50)

wobei ¢ der Umformgrad, hg die Ausgangshéhe und hy die Probenhdhe wéhrend des Versuchs ist.
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Mit Hilfe der aufgebrachten Kraft F' und der Probenfliche wiahrend des Versuchs A, kann dann
die wahre Spannung oy, ,—o ermittelt werden, wobei Ag die Ausgangsfliche der zylindrischen
Probe ist.

F Fhy
Ow,u=0 = A7x = Aohy (51)

Durch den Reibungskontakt zwischen den Probenstirnflichen und den Stempeln kommt es zur

Ausbauchung der zylindrischen Proben. Die Hohe dieses Effekts kann durch den Barreling-
Koeffizienten beschrieben |[ROEBUCK et al., 2006] und je nachdem eine Reibungskorrektur ange-
wandt werden. Entsprechend der Gleichung |52/ nach [NESTER und POHLANDT, 1982] und unter
Verwendung eines Reibungskoeffizienten von 0,3 kann eine Reibungskorrektur durchgefithrt wer-

den.

oy = =Y (52)
= (5) ()
3/ \hy
wobei 0y,: wahre Spannung mit Reibungskorrektur, o, ,—o: wahre Spannung ohne Reibungskor-

rektur, p: Reibungszahl, d,: Probendurchmesser wiahrend des Versuchs.

Der Entfestigungsanteil kann anschliefend auf verschiedene Arten bestimmt werden. Fernandez
et al. [FERNANDEZ et al., 1999] haben entsprechend Abbildung insgesamt sechs verschie-
dene Methoden hierfiir verglichen. Wahrend der Doppelschlagversuche finden neben Rekristal-
lisationsprozessen, auf denen das Hauptaugenmerk in dieser Arbeit liegt, auch Erholungs- und
Kornvergréberungsprozesse statt. Gerade der Einfluss der Erholung auf die bestimmten Wer-
te fiir den Entfestigungs- bzw. rekristallisierten Anteil soll im Rahmen dieser Arbeit moglichst
ausgeschlossen werden. Nach Fernandez et al. [FERNANDEZ et al., 1999] eignen sich die "2 %
Offset”-Methode, die "5 % Total Strain”-Methode und die "Mean Flow Stress”-Methode am
Besten, um den Einfluss der Erholung zu minimieren und die Rekristallisationskinetik zu be-
schreiben. Als Grundlage der Verwendung der 75 % Total Strain”-Methode in der vorliegenden
Arbeit wurde der Vergleich der Methode mit metallografischen Untersuchungen von Perttula et
al. [PERTTULA und KARJALAINEN, 1998] herangezogen. Diese zeigen den Vorteil der ”5 % Total
Strain”-Methode durch ihre hohe Genauigkeit und gleichzeitige Einfachheit in ihrer Anwendung.

Bei der 75 % Total Strain”-Methode werden bestimmte Werte der FlieBkurven zur Bestim-
mung des rekristallisierten Anteils herangezogen. Zunéchst wird die Flielkurve der ersten Um-
formung durch eine FlieBkurvenextrapolation kiinstlich verldngert. Fir diese Extrapolation wird

in [PERTTULA und KARJALAINEN, 1998] die Ludwik-Hollomon Gleichung genutzt.

O, Ludwik = 00 + KM (53)

mit 0y, Ludwik: Wahre Spannung nach Ludwik, og: FlieBgrenze bei ¢ = 0, ¢: Umformgrad, K, M,

Konstanten.
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Abb. 3.18: Bestimmung der Spannungswerte aus Fliekurven von Doppelschlagversuchen zur Berechnung des
Entfestigungsanteils:
(a) 0.2 % Offset-, 2 % Offset-, Back-Extrapolation- und 5 %- Total Strain Methode, (b) Mean Flow
Stress-Methode |[FERNANDEZ et al., 1999).

Blumbach [BLUMBACH, 2006] vergleicht in seiner Arbeit fiinf verschiedene Méglichkeiten der
FlieSkurvenextrapolation miteinander (Abbildung|3.19) und die Hocket-Sherby Gleichung ergibt
sich in der Anwendung der Modelle [DZIALLACH et al., 2007] auf experimentelle Daten als

zuverléssigste Extrapolationsmethode.

Ow,Hocket = C’2 - (02 - Cl)eXP (H;(p) (54)

mit Cq:Streckgrenze; Co: Sattigungsspannung; m, n: Konstanten.

In der Abschlussarbeit von Koller [KOLLER, 2014] und einer Abschlussarbeit im Rahmen dieser
Promotion von Kramer [KRAMER, 2016] hat sich die Hill-Anpassung als die Methode mit der
besten Extrapolationsgenauigkeit herausgestellt, weshalb diese Methode auch in der vorliegenden
Arbeit Anwendung findet.

M
ow,Hil = K <(p> (55)

BM 4+ oM

wobei o, rii: wahre Spannung nach Hill, ¢: Umformgrad, B, K, M: Konstanten.
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Abb. 3.19: Vergleich verschiedener Moglichkeiten zur FlieBkurvenextrapolation |[BLUMBACH, 2006]

3.4.4 Versuchsdurchfiihrung zur Tnr-Bestimmung

In Abbildung [3:20] ist der Temperatur-Zeit-Verlauf der Doppelschlagversuche zur Bestimmung

der Rekristallisationsstoptemperatur 7,,,., welche die Grenze zwischen Kalt- und Warmwalzen

bildet, dargestellt. Bei diesen Versuchen bleibt die Zwischenstichzeit, also die Wartezeit zwischen

den zwei Umformschritten ((¢;p, engl. interpass time) konstant und die Héhe der Umformtem-

peratur wird fiir jeden Versuch variiert. Die Schritte der Versuche zur Bestimmung der T,, sind

wie folgt:

o Autheizen mit 5 °C/s auf Austenitisierungstemperatur 7, = 1200 °C

o Halten bei dieser Temperatur fiir eine festgelegte Austenitisierungszeit ¢, = 10 min

o Abkiihlen mit 5 °C/s auf unterschiedliche Umformtemperaturen 7y,

e Halten bei dieser Temperatur fiir eine festgelegte Zeit von t = 10 s zum Zweck der Tem-

peraturhomogenisierung

o erste Umformung mit Umformgrad ¢; = 0,3 und Umformgeschwindigkeit 1 = 1/s

e Halten bei Umformtemperatur T;, zwischen den Stichen fiir eine festgelegte Zwischenstich-

zeit t; = 15's

o zweite Umformung mit Umformgrad ¢, = 0,3 und Umformgeschwindigkeit g9 = 1/s

e Abkiihlen auf Raumtemperatur
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Abb. 3.20: Schematischer Temperatur-Zeit-Verlauf der Doppelschlagversuche zur Bestimmung der Tnr.

Dieser Versuch zur T),,-Bestimmung wird fiir alle 4 Mikrolegierungskonzepte durchgefiihrt. Fiir
den CMn-Stahl werden auflerdem zwei weitere Versuche mit Variation der Austenitisierungszeit
to und -temperatur T, vor der ersten Umformung durchgefiihrt, um den Einfluss der Austenit-
korngrdBe auf die T}, zu untersuchen (Tabelle [L1]).

Nach der Durchfithrung eines jeden Doppelschlagversuchs wird direkt der Entfestigungsanteil
ausgewertet und fiir jede Versuchsreihe gegen die entsprechende Umformtemperatur aufgetra-
gen. Die partielle Entfestigung nimmt hier mit der Erh6hung der Umformtemperatur immer wei-
ter zu und kann durch die durchgezogene Linie durch Fit der experimentell bestimmten Werte
beschrieben werden. Die T, wird nun als die Temperatur bei 20 % partieller Entfestigung defi-

niert. Dadurch werden Einfliisse der Erholung und dynamischer Rekristallisation ausgeschlossen.

Tabelle 11: Variation der Versuchsparameter zur 7,,,-Bestimmung 1

Material | T, [°C] | to, [min] | Umformtemperaturen [°C]|
1000 10 1100, 900, 875, 850, 825, 800, 775

CMn 1200 10 1100, 1000, 950, 900, 875, 850, 825, 800
1200 60 1000, 950, 900, 875, 825, 800

Ti 1200 10 1000, 950, 900, 850, 825, 800

NbTi 1200 10 1100, 1000, 975, 950, 925, 900, 800

Nb 1200 10 1000, 975, 950, 925, 900, 850, 800

'Daten fiir CMn, 1200 °C, 10 min und NbTi, 1200 °C, 10 min aus der, im Rahmen der vorliegenden Arbeit
durchgefithrten Abschlussarbeit von Tim Krédmer [KRAMER, 2016].
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3.4.5 Versuchsdurchfiihrung des Doppelschlagversuchs zur Bestimmung von Re-

kristallisationskinetiken
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Abb. 3.21: Schematischer Temperatur-Zeit-Verlauf zur Bestimmung des rekristallisierten Anteils durch
Doppelschlagversuche.

In Abbildung [3:21] ist der Temperatur-Zeit-Verlauf der Doppelschlagversuche zur Bestimmung
der isothermen Rekristallisationskinetik dargestellt. Dabei bleibt die Umformtemperatur kon-
stant und die Zwischenstichzeit ¢;, wird variiert. Die einzelnen Schritte eines allgemeinen Ver-
suchsprogramms zum Doppelschlagversuch sind entsprechend Abbildung im Folgenden auf-
gelistet:

o Aufheizen mit 5 °C/s auf Austenitisierungstemperatur 7T, = 1200 °C
e Halten bei dieser Temperatur fiir eine festgelegte Austenitisierungszeit ¢, = 10 min
o Abkiihlen mit 5 °C/s auf eine feste Umformtemperatur 7,, zwischen T, und T,

e Halten bei dieser Temperatur fiir eine festgelegte Zeit von ¢ = 10 s zum Zweck der Tem-

peraturhomogenisierung
e erste Umformung mit Umformgrad ¢; und Umformgeschwindigkeit q

e Halten bei Umformtemperatur 7, zwischen den Stichen fiir eine variierende Zwischenstich-
zeit t;;, = 0,1 — 18000 s

e zweite Umformung mit Umformgrad ¢o und Umformgeschwindigkeit (o

Abkiihlen auf Raumtemperatur

Neben den aufgezéhlten Schritten sind weitere Umformschritte mit entsprechender Zwischen-
stichzeit zwischen den Umformungen moglich. Da die Rekristallisationskinetik nicht nur von der
Zusammensetzung des Material abhéngig ist, sind neben der Bestimmung der Rekristallisati-
onskinetiken unter Variation der Umformtemperatur 7, fiir jedes Material (Tabelle auch
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Tabelle 12:

Variation der Versuchsparameter zur Bestimmung von Rekristallisationskinetiken mittels DSV 2
Material | T,, [°C] | Zwischenstichzeiten [s]
1000 | 0.6, 1,2, 5, 15
CMn 915 1, 2, 5, 10, 30, 180
815 1, 10, 30, 75, 150, 180, 1000
1000 | 0.1, 1,2, 3, 5, 30, 360
Ti 900 | 1, 3, 10, 30, 100
825 | 1,5, 30, 100, 180, 360, 1000
1000 | 0.6, 1, 3, 5, 15, 30, 360
NbTi 940 | 1, 5, 10, 20, 30, 50, 100, 180, 360
915 | 2, 5, 15, 30, 40, 60, 180, 360, 1000
1000 1, 5, 10, 20, 30, 100, 180, 360
Nb 910 1, 5, 30, 50, 100, 180, 360, 1000, 3600
890 10, 50, 180, 360, 600, 1000, 1800, 3600, 18000

Versuche zur Bestimmung des Einflusses anderer Umformgrade ¢, anderer Umformgeschwin-

digkeiten ¢; und Schwankungen der Umformtemperatur (Tabelle sinnvoll.

Tabelle 13: Variierte Versuchsparameter zur Bestimmung des Einflusses von Umformgrad,

Umformgeschwindigkeit und Schwankungen der Umformtemperatur auf die Rekristallisationskinetik

Material | T, [°C] | @1+ w2 | ¢ [1/s] | Zwischenstichzeit [s]
900 | 0,1 4+ 0,1 1 1, 10, 100, 1000
Ti 900 |03 +03]| 1 1, 10, 100, 1000
900 |06 +0,6]| 1 1, 10, 100, 1000
900 0,3 + 0,3 1 1, 10, 100, 1000
Ti 900 0,3 + 0,3 5 1, 10, 100, 1000
900 | 0,3 + 0,3 10 | 1, 10, 100, 1000
936 | 0,3+ 0,3 1 10
938 | 0,3+ 03 1 10
NbTi 940 0,3 + 0,3 1 10
942 0,3 + 0,3 1 10
944 0,3 + 0,3 1 10

2Daten fiir CMn und NbTi aus der, im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefithrten Abschlussarbeit von
Tim Kramer [KRAMER, 2016].
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3.4.6 Versuchsdurchfiihrung zur SRCT-Bestimmung

Um die SRC'T mittels Doppelschlagversuchen bestimmen zu kénnen, miissen Rekristallisations-
kinetiken fiir unterschiedliche Umformtemperaturen durchgefithrt werden. Der programmierte
Versuchsablauf entspricht bei konstanter Umformtemperatur der Abbildung In Tabelle
sind die hierfiir durchgefiihrten Versuche aufgelistet. Die Auswertung der SCRT basiert auf der
Auswertung der g 5 fiir alle Rekristallisationskinetiken aller untersuchten Umformtemperaturen.
Anschlieflend werden die Werte der ¢ 5 iiber 1/T; aufgetragen und die SRCT als Schnittpunkt

zweier linearer Fits der Datenpunkte entsprechend der Vorgehensweise in der Literatur bestimmt

(sieche Abbildung [2.36]).

Tabelle 14: Variation der Versuchsparameter zur Bestimmung der Rekristallisationskinetiken fiir die
SRCT-Bestimmung *

Material | T, [°C] | Zwischenstichzeiten [s]

1100 | 0.3, 0.6, 1, 10, 30

1000 | 0.6, 1, 3, 5, 15, 30, 360

980 | 1, 5, 10, 100, 360

960 | 5, 10, 30

940 | 1, 5, 10, 20, 30, 50, 100, 180, 360
915 | 2, 5, 15, 30, 40, 60, 180, 360, 1000

NbTi

3.4.7 GOS-Methode zur Bestimmung von Rekristallisationskinetiken

In Abbildung[3.22]ist der Temperatur-Zeit-Verlauf der Versuche zur Bestimmung der isothermen
Rekristallisationskinetik mittels GOS (engl., Grain Orientation Spread)-Methode dargestellt.
Anders als bei der Durchfithrung von Doppelschlagversuchen wird dabei nach der Zwischen-
stichzeit kein zweiter Schlag durchgefiihrt. Stattdessen wird die Probe kontrolliert mit Helium
abgeschreckt. Dabei wandelt sich das austenitische Gefiige in Martensit um. Dieser Schritt ist
entscheidend, um den rekristallisierten Anteil anschliefend mittels EBSD und Rekonstruktion
bestimmen zu kénnen. Gemeinsam ist den Versuchen des DSV und der GOS-Methode, dass die
Umformtemperatur konstant und die Zwischenstichzeit ¢;, variiert wird. Die einzelnen Schritte
des Versuchsprogramms sind entsprechend Abbildung im Folgenden aufgelistet:

o Autheizen mit 5 °C/s auf Austenitisierungstemperatur 7T, = 1200 °C
e Halten bei dieser Temperatur fiir eine festgelegte Austenitisierungszeit ¢, = 10 min
o Abkiihlen mit 5 °C/s auf eine feste Umformtemperatur 7T, zwischen 7, und T,

e Halten bei dieser Temperatur fiir eine festgelegte Zeit von t = 10 s zum Zweck der Tem-

peraturhomogenisierung

3Daten fiir NbTi fiir 1000°C, 940°C, 915°C aus der, im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefithrten
Abschlussarbeit von Tim Kramer [KRAMER, 2016].
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e erste Umformung mit Umformgrad ¢; und Umformgeschwindigkeit

e Halten bei Umformtemperatur 7, zwischen den Stichen fiir eine variierende Zwischenstich-
zeit t;;, = 0,1 — 18000 s

e Abschrecken auf Raumtemperatur mittels Helium

Ziel der Versuchsfithrung ist es, aufgrund vorher bestimmter Rekristallisationskinetiken mittels
DSV bestimmte rekristallisierte Gefiige einzustellen und anschlieBend mittels EBSD und Re-
konstruktion und der GOS-Methode zu charakterisieren. Die durchgefiihrten Versuche sind in
Tabelle [15| mit den gewéhlten Zwischenstichzeiten zur Bestimmung bestimmter Rekristallisati-

onsanteile dargestellt.

A Austenisierung

Ta -
1. Schlag

v Tdef{-f—
2 ! ti
© LU
E (variiert)
o H
g Abschrecken:
'—

EBSD + Rekonstruktion

v

v

Zeit

Abb. 3.22: Schematischer Temperatur-Zeit-Verlauf zur Bestimmung des rekristallisierten Anteils aus
Orientierungsmessungen (EBSD).

(a) (b)

Schnitt-
ebene EBSD Mess-
stelle
z z
y y
X X

Abb. 3.23: (a) Schema der Zerteilung der Gleebleproben, (b) Positionierung des EBSD-Messfelds auf der
zerteilten Gleebleprobe.
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Tabelle 15: Variation der Versuchsparameter zur Bestimmung der Rekristallisationskinetik mittels

GOS-Methode?

Material H T, [°C] ‘ Zwischenstichzeiten [s] ‘ rekristallisierter Anteil DSV [%)] ‘

4 1
CMn 0 )
1000 2 50
100 100
0.4 5
915 8.5 50
100 100
0.4 10
. 1000
Ti 360 100
0.4 10
7 50
900
9 80
720 100
1 10
825 45 50
1000 100
4 1
NbTi 0 0
1000 4 50
100 100
0.4 2
915 100 31
988 50
2 10
Nb 1000 5 50
30 90
50 50
910
75 60
1 10
890 350 30
600 35

4Daten fiir CMn und NbTi aus der, im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefithrten Abschlussarbeit von

Tim Kramer [KRAMER, 2016].
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Im Anschluss an die Probenherstellung mit der Gleeble werden die Proben entsprechend Ab-
bildung (a) zerteilt und fir die EBSD Messung entsprechend Tabelle [7| metallografisch
prapariert. Die Probe wird im REM so positioniert, dass die EBSD-Messung fiir alle Proben
an der gleichen, vorher festgelegten Stelle durchgefiihrt wird (Abbildung [3.23|(b)). Die Verfor-
mung der Probe wiahrend der Gleeble-Versuche geschieht nicht homogen tiber die gesamte Probe
verteilt. Diese Messstelle wird ausgewéhlt, da der lokale Verformungsgrad dort dem nomina-
len Verformungsgrad entspricht, wohingegen in der Probenmitte eine Umformgradiiberh6hung
stattfindet [KRAMER, 2016|. Die Einstellungen fiir die EBSD-Aufnahmen sind in Tabelle |16/ auf-
gelistet.

Tabelle 16: Schrittweiten und Messfeldeinstellungen fiir die EBSD-Aufnahmen

Einstellparameter Wert
Kippwinkel der Probe 70°
Beschleunigungsspannung 20 kV
Vergréflerung 100 x
Binning 8x 16
Schrittweite 0.4 pm
Messfeldgrofie > 500 x 500 pm x pm
dynamischer Fokus 15°

Nach der EBSD-Aufnahme werden die Daten mittels der Funktion "wild-spikes entfernen” be-
reinigt. Alle Korner, die aus weniger als drei zusammenhédngenden Pixeln bestehen oder falsch-
licherweise als Austenit identifiziert wurden werden geléscht. Die dabei entstehenden Liicken
in der Orientierungs-Map kénnen mit Hilfe der Zero Solutions-Korrektur (Level: 2) geschlossen
werden. Dabei kénnen nicht identifizierte Datenpunkte iterativ entfernt und ihnen eine Nach-
barpixelorientierung zugewiesen werden. Aus den exportierten Orientierungsdaten werden dann

mittels Merengue 2 die ehemaligen Austenitkérner rekonstruiert.

Die eigentliche Anwendung der GOS-Methode zur Bestimmung des rekristallisierten Gefiigean-
teils geschieht nach der PAG-Rekonstruktion, ebenfalls mit Hilfe der Channel 5 Software. Dabei
wird zundchst eine Austenitkorndetektion durch das Zusammenfassen von benachbarten Pixeln
mit einer kleineren Misorientierung als 3° durchgefiihrt. Zwillingskorngrenzen werden dabei als
normale Korngrenzen angesehen. Der Winkel von 3° resultiert aus dem entsprechenden Toleran-
zwinkel der Rekonstruktion von ebenfalls 3°. So werden eventuelle Subkorner ebenfalls detektiert.
Bei hoheren Winkeln wiirden diese Subkorngrenzen nicht mitbetrachtet, was einen deutlichen
Anstieg der GOS-Werte und somit eine Reduktion des dadurch bestimmten rekristallisierten
Anteils zufolge hitte. Diese Tatsache wurde anhand des Vergleichs von GOS- und GROD-Maps
anhand einer vollstdndig rekristallisierten Map iiberpriift. Fiir die darauf folgenden Messungen
festgelegt, dass der Misorientierungswinkel der Korndetektion maximal dem, in der Rekonstruk-

tion verwendeten, Toleranzwinkel entsprechen darf. Wertet man nur den Einfluss der Verformung
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ohne den rekristallisierten Anteil durch die GOS-Methode aus, so ist auch ein héherer Misorien-
tierungswinkel der Korndetektion sinnvoll, wenn die, durch Verformung entstehenden, Subkoérner

in der Auswertung des mittleren Korndurchmessers nicht mit betrachtet werden sollen.

Der GOS wird allgemein definiert als die mittlere Abweichung zwischen der mittleren Kornori-
entierung und der Orientierungen aller Messpunkte in dem Korn |[CAYRON, 2007a, FIELD et al.,
2007] und berechnet sich wie folgt:

GOS = % % {mzm [cogl ((trace[gave;higA)_l]_l>]} (56)

A=1

mit GOS= Grain Orientation Spread, Ng.s: Gesamtzahl aller Messpunkte im Korn, A: spezifi-
scher Messpunkt im Korn, gqqe: durchschnittliche Orientierung des Korns, g4: Orientierung im

Messpunkt A, h;: Symmetrieelement fiir kubische Systeme.

Ein hoher GOS deutet auf einen hohen Anteil von geometrisch notwendigen Versetzungen hin,
welcher mit einem hohen Grad an plastischer Deformation einhergeht. Vollsténdig rekristalli-
sierte Korner, also Korner mit geringer Versetzungsdichte, weisen hingegen einen sehr geringen
GOS-Wert auf [CAYRON, 2007a, MIRZADEH et al., 2012].

Die Festsetzung eines GOS-Schwellwertes zur Unterscheidung von rekristallisierten und nicht
rekristallisierten Kérnern erfolgt durch den Vergleich von GOS-Verteilungen von unterschied-
lich rekristallisierten Proben. Abbildung zeigt eine GOS-Verteilung einer vollstandig rekri-
stallisierten Probe (a) und den Vergleich von einer nicht, einer teilweise und einer vollstandig
rekristallisierten Probe (b). Fir jede vollstindig rekristallisierte Probe gibt es einen charak-
teristischen Peak bei 2°, welcher typisch fiir rekristallisierte austenitische Mikrostrukturen ist.
Somit entspricht der GOS rekristallisierter Koérner nach der Rekonstruktion nicht dem Wert
direkt nach der EBSD-Messung (normalerweise unter 1°). Die Orientierungsbeziehung zwischen
Austenit und Martensit entspricht, sogar innerhalb einer Martensitlatte, nicht in jedem Fall
der vorher definierten OR, sondern muss im Laufe der Rekonstruktion verfeinert werden. Dies
fiihrt zu einer Streuung des GOS zu hoheren Werten. Trotzdem ist ein deutlicher Unterschied
zwischen den GOS-Werten verformter und rekristallisierter Kérner zu erkennen. Entsprechend
der Abbildung wird der Schwellwert fiir die Einteilung der Korner in "rekristallisiert” und

?verformt” bei 3° definiert.

Nach der Definition eines Schwellwertes an einer vollsténdig rekristallisierten Probe kann durch
den Vergleich der Fléche aller rekristallisierten Kérner A zur Gesamtfliche der EBSD-Aufnahme
Ages der rekristallisierte Anteil Xg gos bestimmt werden:

A
XrGos = L (57)
ges

Neben der Auswertung des rekristallisierten Anteils bei einem Schwellwert von 3° wird dieser
auch um =+ 0,5° variiert und der entsprechende rekristallisierte Anteil ausgewertet und als Feh-

lerbalken mit in die graphische Auswertung iibernommen.
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Abb. 3.24: (a) Festlegung des GOS-Schwellwerts bei einer GOS-Verteilung einer 100 % rekristallisierten Probe,
(b) Vergleich der GOS-Verteilungen einer 100 %, ~ 50 % und ~ 0 % rekristallisierten Probe.

3.5 Methoden der Partikelanalyse

Die Wirkungsweise und Bedeutung von Mikrolegierungselementen und ihrer Ausscheidungen auf
die mikrostrukturellen Prozesse des Kornwachstums und der Rekristallisation im Stahl wurden
in den vorherigen Kapiteln bereits erldutert. Im Folgenden werden nun die Methode der au-
tomatischen Partikelanalyse an Schliff und Kohlenstoff-Replika sowie die Methode der Matrix-
Auflésung vorgestellt. Mit Hilfe dieser Methoden ist es moglich den Ausscheidungszustand in
warmebehandelten, aber auch in verformten Proben zu charakterisieren. Durch die Anwendung
dieser Methoden kénnen Riickschliisse auf die Anzahl und die Gréfienverteilung der Ausschei-
dungen in den untersuchten Stdhlen gezogen werden, welche anschliefend zur Erklarung der
beobachteten Phénomene wihrend der Brammenerwérmungs- und Warmwalzphase genutzt wer-
den konnen. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen und die dadurch gewonnenen Erkenntnisse

sollen auflerdem mit in die Entwicklung des eigenen physikalisch basierten Modells einflielen.
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3.5.1 Automatische Partikelanalyse an Schliffen und Kohlenstoffreplika

Durch die automatische Partikelanalyse konnen Ausscheidungen verschiedener Gréflenordnungen
analysiert und charakterisiert werden. Dafiir unterscheidet man zwischen der Partikelanalyse am
Schliff, bei der die Partikelgrofie zwischen 0,1 - 45 pm liegt und der automatischen Partikelanaly-
se an Kohlenstoffreplika, bei der die Partikelgrofie deutlich kleiner ist und im Bereich von 10-1000
nm liegt. Vorteil der automatischen Partikelanalyse ist die ortsaufgeloste Charakterisierung der
Ausscheidungen, bei der die Informationen iiber die Lage der Partikel in der Matrix erhalten
bleibt und im Falle der Partikelanalyse am Schliff sogar mit der rekonstruierten Austenitkorn-
struktur korreliert werden kann. Nachteilig ist jedoch der grofie Aufwand der Probenpréaparation
und die lange Messzeit der Methode. Die Anzahl gemessener Partikel ist deutlich hoher als die
der konventionellen Untersuchungen im Transmissionselektronenmikroskop, aber trotzdem noch
deutlich geringer, als bei der im néchsten Kapitel beschriebenen Methode der Matrix-Auflésung.
Die chemische Analyse der Partikel wird mittels EDX (engl. Energy Dispersive X-Ray Spectro-
skopie), der energiedispersiven Rontgenspektroskopie durchgefiihrt. Bei dieser Methode werden
Atome in einer Probe durch einen Elektronenstrahl bestimmter Energie angeregt, wodurch diese
dann eine, fiir jedes Element spezifische Rontgenstrahlung emmitieren. Diese Rontgenstrahlung

wird dann durch einen Detektor detektiert und anschliefend analysiert.

Vor der automatischen Partikelanalyse am Schliff miissen die Proben zunéchst bis auf 1 pm Dia-
mantsuspension poliert werden, um die grofien Ausscheidungen anschlieffend charakterisieren
zu konnen. Die automatische Partikelanalyse am Schliff wird in einem Zeiss Supra Rasterelek-
tronenmikroskop mit dem EDX-Detektor Apollo X der Firma EDAX im Riickstreukontrast
durchgefithrt. Die verwendeten Aufnahmeparameter sind in Tabelle [I7] dargestellt.

Durch die Ausnutzung des Riickstreukontrastes werden Ausscheidungen und Matrix des Stahls
unterschiedlich kontrastiert. Mit Hilfe der EDAX-Genesis Software fiir die automatische Parti-
kelanalyse werden Ausscheidungen und Matrix anhand ihrer unterschiedlichen Grauwerte durch
die Definition eines Schwellwerts segmentiert (Abbildung . Dadurch kénnen fiir jede Aus-
scheidung Geometrieparameter, wie Durchmesser, Flidche oder das Aspektverhéltnis, bestimmt
werden. Die anschlielend mittels EDX bestimmte chemische Zusammensetzung kann somit den
jeweiligen Partikeln zugeordnet werden. Mit dieser Methode kann eine vergleichsweise grofle
Fldache und eine vergleichsweise grofle Anzahl von Ausscheidungen detektiert und charakteri-

siert werden.

Die Herstellung von Kohlenstoffreplika (C-Replika) wird entsprechend der schematischen Abbil-
dung durchgefithrt und ist deutlich aufwendiger als die Praparation der Schliffproben. Die
Probe wird zunéchst ebenfalls geschliffen und poliert (bis 1 pm). Dann wird die Probe fiir wenige
Sekunden mit einer Nitallosung (2 %) geétzt. AnschlieBend wird die Probe mit einem Kohlen-
stofffilm besputtert, welcher im Anschluss mittels 5 %-tiger Nitallosung vorsichtig abgelost wird.
Mit dem Kohlenstofffilm werden auflerdem die an der Oberfliche befindlichen Ausscheidungen
mit abgelost. Das Kohlenstoffreplika wird mit einem Kupfernetz aufgefangen und die darauf

befindlichen Ausscheidungen kénnen dann ebenfalls mittels automatischer Partikelanalyse im
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Tabelle 17: Aufnahmeparameter der automatischen Partikelanalyse

Aufnahmeparameter Schliff C-Replika
Beschleunigungsspannung 15 kV 20 kV
Blende 30 pm
Probenstrom 2000 nA
Arbeitsabstand 8,5 mm 5 mm
Vergroferung 2000 x 50000 x
Auflésung 2048 x 1600 2048 x 1600
gemessene Partikelgrofie 0,1 —45 pm 10 — 1000 nm
Quantifizierungsmethode ZAF Element wt% MThin
EDX-Messzeit pro Partikel 10 s 10 s
gemessene Elemente C, N, O, Mg, Al, Si, Nb, | C, N, O, Al, Si, Nb, Ti,
S, Ca, Ti, Mn, Fe Cr, Mn, Fe
Anzahl Messpunkte 18
Anzahl Messfelder pro Messpunkt 16

REM charakterisiert werden.

Die automatische Partikelanalyse an Kohlenstoffreplika wird an einem Zeiss-Merlin REM durch-
gefiihrt. Die Kontrastierung der Partikel erfolgt durch die Verwendung eines STEM-Detektors
(engl. Scanning Transmission Electron Microscopy) im Dunkelfeldkontrast. Probenpositionie-
rung und Wechselwirkungen von Elektronenstrahl und Probe sind in Abbildung[3.27schematisch
dargestellt. Die verwendeten Aufnahmeparameter sind ebenfalls in Tabelle [I7] dargestellt.

Thresholds Selection

Color | Phase: Phases: 1 Reset I

Thresholds Size [um)
Min: Max: Min:  Max:

Abb. 3.25: Schwellwert-Definition zur Segmentierung der Partikel bei der automatischen Partikelanalyse am
Schliff im REM.
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Abb. 3.26: Schematische Darstellung der Kohlenstoffreplika-Herstellung.
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Abb. 3.27: Positionierung und Wechselwirkungen bei STEM-Messungen an Kohlenstoff-Replika im REM.
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3.5.2 Matrix-Auflésung

Das Prinzip der Methode der Matrix-Auflésung besteht darin, die eisenhaltige Matrix einer
zerkleinerten Stahlprobe (ca. 1 g) in Sdure aufzulésen. Durch diese Methode verliert man al-
so die Ortsauflésung des Ausscheidungszustandes. Ubrig bleiben Partikel, welche anschlieBend
durch mehrmalige (bis zu 15x) Zentrifugation und Aufreinigung der Suspension extrahiert wer-
den kénnen. Anschlieflend kann die Charakterisierung der Partikel entweder kolloidal (z.B. durch
Feld-Fluss-Fraktionierung) oder ebenfalls durch die automatische Partikelanalyse im REM erfol-
gen. Das gesamte Schema der Methode der Matrix-Auflosung ist in Abbildung dargestellt.
Auf die detaillierte Beschreibung der Funktionsweise der kolloidalen Methoden wird in dieser
Arbeit verzichtet, da lediglich die resultierenden Groflenverteilungen mit denen der automati-
schen Partikelanalyse an Kohlenstoffreplika verglichen werden ® . Der Vorteil der Methode der
Matrix-Auflésung besteht darin, dass viele tausend Partikel auf einmal extrahiert und analysiert
werden konnen. Nachteilig ist, dass durch die Verwendung starker Sduren nicht nur die Matrix
aufgelost, sondern auch die MLE-Ausscheidungen an- oder aufgelost und somit die aus den
Messungen resultierende Groflenverteilung verféilscht werden kann. Die verwendete Methode der

Matrix-Auflésung wurde im Rahmen der Dissertation von Hegetschweiler am Leibniz-Institut

fiir Neue Materialien entwickelt [HEGETSCHWEILER et al., 2017].

Entfernen des Auffillen mit
Uberstands Wasser und
entfernen des
ICP-OES Uberstands nach ICP-OES
' Zentrifugation
Auflésung der Zentrifu- (15x)

(Partikel J

Abb. 3.28: Schritte der Matrix-Auflosung lHEGETSCHWEILER et al., 2017“.

3.6 MatCalc Simulationsprogramm

Neben den Experimenten dieser Arbeit sollen deren Resultate fiir das bessere Verstdndnis der
Mechanismen auch durch das Programm MatCalc nachsimuliert werden. Dadurch wird ebenfalls
die Moglichkeit geschaffen, zukiinftig weitere Zusammensetzungen und Wéarmebehandlungen
und ihren Einfluss auf die Mikrostruktur zu testen, ohne Experimente durchfiithren zu miissen.

Auch die Bildungs- und Auflésungskinetik von Ausscheidungen, welche experimentell schwer be-

®Die Ergebnisse dieser Untersuchungen stammen aus der Abschlussarbeit von T. Roth [ROTH, 2016], welche im
Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrt wurde. Mein Dank gilt A.Hegetschweiler, welcher die in dieser Ar-
beit verwendeten Stahlsorten im Rahmen seiner Dissertation extrahiert und charakterisiert hat [HEGETSCHWEILER|

et al, 2017
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stimmbar sind, kénnen mittels MatCalc berechnet werden.

MatCalc ist ein thermo-kinetisches Softwarepaket fiir die Simulation von Phasentransformatio-
nen, Gleichgewichtsrechnungen, Mikrostrukturentwicklungen und Ausscheidungskinetiken diver-
ser metallischer Werkstoffe. Das Programm basiert auf dem thermodynamischen Extremalprin-
zip von Onsager [ONSAGER, 1931a, ONSAGER, 1931b| unter der Annahme, dass sich ein thermo-
dynamisches System entlang des kinetischen Pfades entwickelt, an dem ein Entropiemaximum
erreicht wird. Basierend auf dem Extremal-Prinzip wurden von Svoboda et al. [SVOBODA et al.,
2004] Gleichungen fiir die Entwicklung einer Ausscheidungsmikrostruktur entwickelt, welche so-
wohl fiir Nukleations-, Wachstum- als auch Vergroberungsprozesse genutzt werden kénnen. Die
Implementierung dieser Gleichungen in die Software MatCalc ist in [KOZESCHNIK et al., 2004]
beschrieben. Calphad-Datenbanken dienen den MatCalc-Simulationen als Grundlage fiir die Be-

rechnungen |[LUKAS et al., 2007].

3.6.1 Klassische Nukleationstheorie fiir Multikomponentensysteme

Die Nukleation von Ausscheidungen in MatCalc wird nach der klassischen Nukleationstheorie
berechnet [RUSSELL, 1980], welche fiir Multikompontenten erweitert wurde |[JANSSENS et al.,
2010, KOZESCHNIK et al., 2005,|]SVOBODA et al., 2004]. Danach kann die Keimbildungsrate fol-

gendermaflen berechnet werden:

—G T
— NAZB* - . ¢

a5 ()

wobei Ny: Anzahl der Keimbildungsstellen, Z: Zeldovich-Faktor nach [RUSSELL, 1980], 5*: Anla-

gerungsrate, G*: kritische Energie zur Keimbildung, kz: Boltzmann-Konstante, T": Temperatur,
7;: Inkubationszeit, t: Zeit. Durch den Zeldovich-Faktor

-1 9’°AG
2nkpT On?,

(59)

n*

mit AG: Anderung der gibbsschen freien Energie bei der Keimbildung, n4;: Anzahl der Atome
im Keim, wird die Ableitung von AG an der Stelle des kritischen Keimradius n* durchgefiihrt.
Die Anlagerungsrate 8* berticksichtigt die Langstreckendiffusion von Atomen, welche im Fall der
Keimbildung von im Vergleich zur Matrix chemisch unterschiedlichen Ausscheidungen benétigt
wird. Nach [SVOBODA et al., 2004] wird 8* berechnet durch:

* n -1
5 = 47 p*? [Z (Chi — coi)Q] (60)

a4Q i—1 Co; DOi

wobei p*: kritischer Keimradius, a: atomarer Abstand, €2: molares Volumen, cx;: Konzentration
des Elements i in Ausscheidung k, cg;: Konzentration des Elements i in der Matrix, Dy;: Diffu-
sionskoeffizient des Elements in der Matrix. Die Inkubationszeit 7; ergibt sich nach [RUSSELL,
1980] zu

1

T (61)

Ti
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und die kritische Keimbildungsenergie G* zu
167 o

G =3 (AG o — AG,)?

(62)

mit 7: Grenzflichenenergie, AG,,;: Anderung der gibbsschen freien Energie durch Volumenén-
derung, AGy: Anderung der gibbsschen freien Energie durch Misfit-Spannungen (engl. misfit =
Fehlpassung). AG; ist gegeben durch
E *2
AG, = (63)

wobei F: E-Modul, v*: Poisson-Zahl und €*: lineare Misfit-Dehnung. €* ist gegeben durch

o _ 1Vt = Vol

3 vM

mol

(64)

€

mit VP und VM : molare Volumina von Ausscheidung (P, engl.particles) und Matrix.

3.6.2 Wachstum und Vergroberung - das SFFK-Modell

Nach der Keimbildung erfolgt das Wachstum der Ausscheidungen nach dem SFFK-Modell (nach
Svoboda, Fischer, Fratzl und Kozeschnik |[KOZESCHNIK et al., 2004, SVOBODA et al., 2004]) ent-
sprechend des thermodynamischen Extremalprinzips. Man unterscheidet bei diesem Ansatz zwi-

schen willkiirlich verteilten Ausscheidungen und Ausscheidungen auf Korngrenzen.

Enthélt ein System n chemische Elemente und m willkiirlich verteilte Ausscheidungen verschie-
dener Grofle, Zusammensetzung und Phase, so ergibt sich die gibbssche freie Energie des Systems
nach [KOZESCHNIK et al., 2004, SVOBODA et al., 2004] zu

n m 47T,03 n m
G =) Nopoi+ Y Tk (Ak +> Cmﬂm) + Y Ampiuk (65)

i=1 k=1 i=1 k=1
mit po;: chemisches Potential der Komponente i in der Matrix, ug;: chemisches Potential der
Komponente i in der Ausscheidung k, cg;: Konzentration der Komponente i in der Ausscheidung
k, v: Grenzflichenenergie, Ag: elastische Dehnungsenergie durch Gitterfehlpassung. Man unter-
scheidet drei verschiedene dissipative Prozesse zur Verminderung der gibbsschen freien Energie

des Systems, wenn dieses in einen stabileren Zustand iibergeht.

e Grenzflichenbewegung entsprechend ihrer Mobilitat My,

o ATpE o
Q=Y —Lpk (66)
iz M

mit g = dp/0t: Grenzflachengeschwindigkeit bzw. Wachstumsrate der Ausscheidung.

o Diffusion in die Ausscheidung

m n k
=2 Z / T g (67)
k=11i=1

kz
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mit R: universelle Gaskonstante, ci;: Konzentration der Komponente i in der Ausschei-
dung K, jr;: Strom der Komponente i in der Ausscheidung, Dy;: Diffusionskonstante der

Komponente i in der Ausscheidung, r: Partikelradius.

o Diffusion in die Matrix
n X L RT

Q3 = Z/

h—1 i—1 7 Pk COiL0:

drer® JE, dr (68)

mit L: charakteristische Linge zwischen zwei Ausscheidungen, Jg;: bestimmbar durch Anwen-

dung des Massenerhaltungsgesetzes entlang der Grenzflache.

Der gesamte Anteil der Dissipation Q) 4;ss kann dann entsprechend folgender Gleichung berechnet

werden:

Qaiss = Q1+ Q2 + Q3 (69)

Enthélt das System keine willkiirlich verteilten Ausscheidungen, sondern findet Ausscheidungs-
bildung hauptséchlich an Korngrenzen statt, so muss der beschriebene Ansatz angepasst werden.
Da die Diffusivitat an der Korngrenze durch ihre Funktion als Keimbildungsstelle und wegen der
vereinfachten Diffusion entlang der Korngrenze stark erhoht ist, miissen zwei verschiedene Dif-
fusionskoeffizienten Dy; und Dy; betrachtet werden, welche fiir die Diffusivitédt der Komponente
i an Korngrenzen bzw. im Bulk-Material stehen. Die Wachstumsrate pi und die Vergréberungs-
rate p,‘; kénnen dann unter der Annahme des thermodynamischen Extremalprinzips und der

beiden Dissipationsmechanismen
e Dissipation durch Diffusion in die Korngrenze Q9
o Dissipation durch Diffusion in das Korn Q°

bestimmt werden [KOZESCHNIK et al., 2009].

3.6.3 Numerische Integration der Entwicklungsgleichungen

Mit der freien gibbsschen Energie und den damit verbundenen Dissipations-Gleichungen kann
das thermodynamische Extremalprinzip angewandt werden und man erhélt ein lineares Glei-
chungssystem fiir die Anderung des Radius und der chemischen Zusammensetzung jedes Par-
tikels. Um die Entwicklung der gesamten Ausscheidungspopulation zu berechnen, werden die
Entwicklungsgleichungen basierend auf dem numerischen Ansatz von Kampmann-Wagner unter
der Bedingung der Massenerhaltung integriert (Abbildung [KAMPMANN und WAGNER,
1984].

3.6.4 Berechnung der Grenzflichenenergie

Die Berechnung der Grenzflichenenergie geschieht auf Basis der Weiterentwicklung des soge-
nannten "Nearest-Neighbor Broken-Bond-Modells” (NNBB-Modell, Abbildung zum soge-
nannten ”Generalized Nearest-Neighbor Broken-Bond-Modell” durch Sonderegger und Kozesch-
nik [SONDEREGGER und KOZESCHNIK, 2009], welches auch die n-néchsten Nachbarn berticksich-
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Pre-Proc.: Initialisieren + Set-Up der Parameter
\'4
— —
S [} . . :
9 X Keimbildung > neue Partikelklasse
= t T
| & ~
E p Wachstum g Berechnung
B||® v
§ é Auflésung? Pl Loschen der Partikelklasse
c Q—I
17
Post-Proc.: Auswertung der Daten

Abb. 3.29: Typisches Schema fiir die numerische Integration der Entwicklungsgleichungen fiir
Ausscheidungsnukleation und -wachstum entsprechend des Kampmann-Wagner Modells
[KAMPMANN und WAGNER, 1984].

tigt. Durch diese Weiterentwicklung wird die Genauigkeit der Berechnung der Grenzflichenener-
gie deutlich erhoht [HOLZER et al., 2010, RADIS, 2010|. Unter der Annahme des NNBB-Modells

berechnet sich die Grenzflichenenergie wie folgt:

= el ESelf AR 70
Y0 Na- ZLeff sol ( )

mit AFE,,: Losungsenthalpie, ng: Anzahl der Oberflichenatome pro Flache in der Oberflache-
nebene, N4: Avogadro-Konstante, zg.rr: Anzahl von "broken-bonds” entlang der Grenzflache
pro Atom, zr .rr: Anzahl der Nachbarn eines Atoms. Die Bezeichnung "eff” steht dabei fiir
die Einbindung der zweiten, dritten, ... n-néchsten Nachbarn in die Betrachtung. Wegen der
Annahme von runden Partikeln und einer finiten Dicke der Grenzflache, muss trotzdem eine
Korrektur der Grenzflichenenergie durch einen Korrekturfaktor o vorgenommen werden. Die

Grenzflaichenenergie ergibt sich also zu

Y =a-v (71)
mit
1= 80 0s0o1- M 40,0451 (10 p) it (72)
11 p ’ p2 7 3 r) p?

wobei r1: Abstand zum néchsten Nachbar, p: Radius der Ausscheidung. Neben dieser Korrektur
muss wegen des Entropie-Anteils der finiten Grenzfliache bei Temperaturen nahe der Losungstem-
peratur ein weiterer Korrekturfaktor berticksichtigt werden |LEE und AARONSON, 1980, PUDAR

et al., 2008|. Die Grenzflichenenergie ergibt sich somit als
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Grenzflache

Abb. 3.30: Zweidimensionale Grenzfliche mit "nearest-neigbor broken bonds” ﬂJANSSENS et al.,, 2010".
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Abb. 3.31: Kinetik des Austenitkornwachstums fiir verschiedene Austenitisierungstemperaturen

|[RaTH und KOZESCHNIK, 2013].

Durch Rath et al. [RATH und KOZESCHNIK, 2013| wurden bereits experimentell bestimmte Daten

fiir das Austenitkornwachstum aus der Literatur mit Simulationen mit MatCalc verglichen. Ab-
bildung zeigt die simulierte zeitabhéngige Austenitkorngréflenentwicklung fiir verschiedene

Austenitisierungstemperaturen. Auflerdem ist ein Vergleich der experimentellen und simulierten

Austenitkorngrofie in Abhéangigkeit von der Austenitisierungstemperatur dargestellt. Das Zener-
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Pinning durch die Ausscheidungen wurde in diesen Simulationen mit beriicksichtigt. Folgende
Gleichung beschreibt den Ansatz des in MatCalc implementierten Modells fiir das Kornwachs-

tum unter Pinning-Einfluss nach [RATH und KOZESCHNIK, 2013|:

dD ky i— ij
9D _ My - exp(~Q/RT) - (mkd Iy T D (aiffz 'y “)) (74)

()

mit ng: Skalierungsfaktor, k4: Skalierungsfaktor treibende Kraft, v 4: Grenzflichenenergie, D;:
Korngréfle der Klasse i, D,,: mittlere Korngréfle, k,.: Skalierungsfaktor pinnende Kraft, «;:
Pinning-Faktor von Ausscheidung i, §;: Pinning-Exponent von Ausscheidung i, f;: Phasenan-
teil der Ausscheidungen des Typs i, f; j: Phasenanteil der Klasse j der Ausscheidungen des Typs

i, 7; j: mittlerer Radius der Klasse j der Ausscheidungen des Typs i.

Die effektive Mobilitét einer Korngrenze M,y setzt sich in MatCalc aus der Mobilitdt unter
Einfluss pinnender Ausscheidungen M., und der Mobilitdt unter Einfluss des Solute-Drag

Effekts M, zusammen.

MprecMsd

M,y = —breesd
off Mprec + Msd

(75)

My ist in MatCalc implementiert als

Mg =Y (aic;)™" (76)

%

mit ¢;: Solute-Konzentration auf der Korngrenze und der inversen Mobilitét

om0 o (3) - (8)

mit F;: Korngrenzen/Solute-Wechselwirkungsenergie, Dcp Korngrenzendiffusionskoeffizient.

Als wichtige Parameter zur Anpassung der Simulationen in dieser Arbeit an die experimentellen
Ergebnisse ergeben sich somit die in Tabelle [L8] aufgelisteten Input-Parameter.
Ziel der Arbeit ist es, moglichst einen Parameter-Satz zu entwickeln, mit dem es moglich ist,

das Kornwachstum aller vier in der Arbeit experimentell untersuchten Stidhle zu simulieren.

3.6.6 Rekristallisation

Méchte man das Rekristallisationsverhalten mit MatCalc simulieren, so kommen im Vergleich zu
den Kornwachstumssimulationen nochmal deutlich mehr Input-Parameter hinzu. Als Grundlage
fiir die Simulationen der Rekristallisationskinetik dient, wie im Versuch, eine Warmebehandlung
bei einer Austenitisierungstemperatur 7, = 1200 °C fiir ¢, = 600 s. Die Parameter fir die Simu-
lation basieren auf dem angepassten Parameter-Set der Kornwachstumssimulationen. Weitere
wichtige Parameter finden sich in den Arbeiten von Buken et al. [BUKEN und KOZESCHNIK,
2017, BUKEN et al., 2017|. In diesen Arbeiten wurde die experimentell bestimmte Rekristalli-

sationskinetik von Vanadium-, Niob-, und Titan-mikrolegierten Stdhlen mit MatCalc simuliert



3 Material und Methoden Seite 84

Tabelle 18: Wichtige Input-Parameter fiir Simulationen zum Kornwachstum in MatCalc

Input-Parameter Bezeichnung in MatCalc

type (Verteilungsart)
mean (Mittelwert)

Ausgangskorngrofie min (Minimum)

max (Maximum)

Std. (Standardabweichung)

intrinsic My

pre-exponentielle Mobilitéatsfaktoren solute M,
pinned M
Vorfaktor treibende Kraft kq (single class) bzw. sc/mc fact gg (multi class) = ngy
Vorfaktor pinnende Kraft ky
Pinning-Faktor Q;
Pinning-Exponent B;
KG/Solute-WW-Energie E;
Korngrenzendiffusionskoeffizient Decp

und mit den experimentellen Daten verglichen. Beispielhaft fiir die Ergebnisse dieser Arbeit ist
das Ergebnis eines Nb-mikrolegierten Stahls in Abbildung dargestellt. Die Hemmung der
Rekristallisation bei niedrigeren Umformtemperaturen, welche sich durch die Plateaubildung
des experimentell bestimmten rekristallisierten Anteils zeigt, wird in diesem Fall auch durch die
Simulationen mit MatCalc erreicht. Die Simulationen spiegeln dabei sowohl die Zeitpunkte der
Plateauentstehung als auch die Auspragung der rekristallisierten Anteile und Breite der Niveaus
der Plateaus im Vergleich zu den experimentellen Daten bis auf geringe Abweichungen fiir alle

dargestellten Umformtemperaturen wieder.

Die Grundlage der Anpassung der simulierten Rekristallisationskinetik an experimentelle Daten
bildet das sogenannte ABC-Modell, bzw. ABCA’-Modell. Dieses Modell beschreibt die Ent-
wicklung der Versetzungsdichte und der Subkorngréfie im simulierten Material, abhéngig von
der aufgebrachten Verformung und den Verformungs- und Rekristallisationsparametern des si-
mulierten Materials |[BUKEN und KOzESCHNIK, 2017]. Folgende Mechanismen spielen bei der

Entwicklung der Versetzungsdichte eine Rolle:

e Verformung und Versetzungsentstehung:

M
pL= VP (78)

mit p: Versetzungsdichte, M: Taylor-Faktor, é: Dehnrate, b: Burgersvektor, A: Konstante.
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Abb. 3.32: Berechnete und experimentelle Rekristallisationskinetik fiir einen Nb-mikrolegierten Stahl
|BUKEN et al., 2017].

e Versetzungsannihilation, dynamische Erholung:

. 2MédynB
P2 = TP (79)

mit dem Annihilations-Abstand

G'bINy

27['(1 - U*)Eva (80)

dann =
mit G’: Schubmodul, v*: Poission-Zahl, Fy,: Lehrstellenentstehungs-Energie (aus thermo-
dynamischer Datenbank), N4: Avogadro-Konstante, B: Konstante.

e Versetzungsannihilation, statische Erholung:

_ ZGb?’DeffC

. 2
— — D, 1
3 T (P = Peq) (81)

mit D,y : Diffusionskoeffizient, kg: Boltzmann-Faktor, T': Temperatur, p.q: Gleichgewichts-

Versetzungsdichte, C: Konstante.

Neben diesen drei Punkten spielt auch die Entwicklung der Subkorngréfie eine wichtige Rolle.

Unterschieden wird hierbei zwischen

e Subkornwachstum aufgrund der Minimierung der Subkorngrenzenfliche und damit der
Korngrenzenenergie:

5y = M Pp. (82)

Es gilt das selbe Wachstumsmodell wie fiir die Simulation des Austenitkornwachstums,
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mit gleichen Einfliissen von Pinning durch Ausscheidungen und Solute-Drag Effekt.

e Subkornschrumpfen aufgrund steigender Versetzungsdichte:

J

by = ———
2 2( Aa)g 1 (83)
mit A’: Konstante.
Die Subkorngréfienentwicklung ergibt sich aus beiden Anteilen als
5 =101 —by. (84)

Aus den Formeln der Versetzungsdichteentwicklung und der SubkorngréBenentwicklung ergeben
sich also vier Konstanten A, B, C und A’, mit denen die Simulationen der Rekristallisations-
kinetik je nach Werkstoff angepasst werden kann. Neben diesen vier Parametern beeinflussen
weitere Input-Parameter das Ergebnis der Simulation. Basierend auf [BUKEN und KOZESCHNIK,
2017, BUKEN et al., 2017] werden weitere Einstellungen fiir Input-Parameter, wie v 4 (Energie

der Grofiwinkelkorngrenze) iibernommen.

3.6.7 Ausscheidungskinetik

Tmax

o
3
]
<

T\Sg

mittlerer Partikelradius [nm]

o
1
o

Temperatur [°C] Tmin

Abb. 3.33: Schema zur Festlegung der Auswertung der Werte Trnae, Tmin und Tjsq aus den
Simulationsergebnissen der Ausscheidungskinetik.

Die Nukleation von Ausscheidungen, ihr Wachstum und die Vergréberung sind entscheidende
Prozesse in der Entwicklung der Mikrostruktur. Um diese Prozesse in der eigenen Modellbil-
dung dieser Arbeit beriicksichtigen zu kénnen, muss das Auflésungs- und Bildungsverhalten der

verschiedenen Ausscheidungstypen (NbC und TiN) abhéngig von den hinzu legierten Gehalten
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an Nb und C bzw. Ti und N simuliert werden. In Abbildung sind schematisch drei be-
sondere Temperaturen in der Bildungs- bzw. Auflésungskinetik von Ausscheidungen abgebildet,
welche mittels MatCalc-Simulationen bestimmt werden kénnen und im Rahmen dieser Arbeit

ausgewertet und verglichen werden.

o Tiaz: die Temperatur, bei der der mittlere Partikelradius und das Wachstum der Aus-
scheidungen maximal wird. Wird diese Temperatur iiberschritten, beginnt die Auflésung
der Ausscheidungen. Bei einer Wartezeit oberhalb dieser Temperatur von ¢ — oo werden

alle Ausscheidungen aufgelost.

e Toin: die Temperatur, bei der der mittlere Partikelradius 0 wird. Bei dieser Temperatur
sind alle Ausscheidungen aufgeldst. Darunter kommt es zur Bildung und dem Wachstum

von Ausscheidungen.

o Tjs4: die Temperatur, die bei Gleichgewichtsrechnungen in MatCalc als Losungstempera-
tur angegeben wird. Je nach Legierungsgehalten und Auf- und Abkiihlraten liegt diese

Temperatur zwischen T4, und T;,;, oder oberhalb von T},,;,.

Zudem werden fiir die vier experimentell verwendeten Stahlsorten die Bildungsgeschwindigkeit
der Ausscheidungen abhéngig von der Temperatur durch Ableitung des Partikelradius iiber die
Zeit bestimmt. Fiir diese Simulationen wurde ebenfalls der oben angegebene Wéarmebehand-

lungsverlauf definiert.

3.7 Validierung der GOS-Methode am austenitischen Stahl V2a
3.7.1 Versuchsdurchfiihrung des in-situ Zugversuchs

Fiir die Validierung der GOS-Methode und die Korrelation von GOS-und anderen Werten zur
Beschreibung der Versetzungdichte im Korn wird ein in-situ-Versuch an einer Zugprobe aus V2a
im REM durchgefiihrt. Die Durchfiihrung und die Auswertemethoden dieses Versuchs werden

im Folgenden erldutert.

Fir die in-situ Zugversuche wird die Probe im REM in-situ in einem Zug-/Druck-Modul von
Kammrath & Weiss (Abbildung schrittweise um mindestens 10 % verformt und nach je-
dem Verformungsschritt ein Bild zur anschlieenden digitalen Bildkorrelation (DIC, engl. Digital
Image Correlation) aufgenommen. Durch diesen Zugversuch soll eine ortsaufgeloste Korrelation
lokaler Dehnungen im Korn mit Werten zur Beschreibung von Versetzungsdichten wie GOS,
KAM (engl. Kernal Average Misorientation) und GROD (engl. Grain Reference Orientation
Deviation) (durch EBSD) ermoglicht werden. Die Bedeutung und Berechnung des GOS wurde
bereits in vorherigen Kapiteln beschrieben. GROD-Maps zeigen die Winkelabweichung der Ori-
entierung in jedem Punkt eines Korns im Vergleich zu einer Referenzorientierung. Der GROD
bildet also lokal fir jeden Pixel ein Mafl dafiir, wie hoch die Versetzungsdichte ist, wohinge-
gen der GOS nur einen Wert pro Korn liefert. Ebenso wie der GROD beschreiben auch die
KAM-Werte und ihre Verteilung in der Mikrostruktur, wo die Versetzungsdichte erhoht ist. Der

KAM quantifiziert die mittlere Misorientierung um einen Messpunkt (in dem Fall einen Pixel
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Abb. 3.34: In-situ Zug-/Druckmodul von Kammrath & Weiss MKAMMRATH + WEISS, Abgerufen: 23.05.2018“.

der EBSD-Map) im Vergleich zu einem definierten Bereich benachbarter Punkte. In verformten
Koérnern ist der KAM aufgrund erhdhter Versetzungsdichte ebenfalls erh6ht. Die verschiede-
nen Werte, welche sich fiir die lokale Dehnungs- und Verformungsanalyse aus EBSD-Messungen

eignen, sowie Einflussparameter auf die Auswertung dieser Werte wurden durch Wright et al.

zusammengefasst und erldutert [WRIGHT et al., 2011].

r=35,25
r=4 12 mm
N L.ﬂ'l‘”‘_q \ ) &
2 e Ty e s 1% o
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Abb. 3.35: Probenabmessungen der Probe des in-situ Zugversuchs

Vor dem eigentlichen Versuch muss die Probe zunéchst einer Warmebehandlung von 1050 °C
fiir eine Stunde unterzogen werden, um den mittleren Korndurchmesser auf ca. 50 pm einzu-
stellen. Anschlielend muss die Probe sehr vorsichtig metallographisch prapariert werden, um
verformungsinduzierte Martensitbildung wahrend der Préparation zu verhindern und eine opti-
male EBSD-Qualitét erzielen zu konnen. Die Zugprobe mit den in Abbildung [3.35] dargestellten
MaBen wird daher, wie in Tabelle [I9] zusammengefasst, prapariert. Dabei ist darauf zu achten,
dass es durch die Praparation nicht zu verformungsinduzierter Martensitbildung durch zu kurze

Praparationszeiten und zu starken Anpressdruck kommt.
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Tabelle 19: Probenpréaparation fiir EBSD-Aufnahmen.

Priaparationsschritt Details Dauer /Schritt
Schleifen SiC-Schleifpapier 1200, 2500, 4000 Kérnung -
Polieren Diamantsuspension 6, 3,1, 0,25 pm 30 min
Endpolitur Masterprep (Buehler) 2 0.05 pm 30 min
Elektropolitur A3 Elektrolyt 35 V, Flussrate 13 25 s

AuBerdem wird vor dem in-situ Versuch ein Feld von 350 x 350 um? durch Mikroindentation
markiert. Anschliefend wird von dem markierten Bereich ein EBSD-Scan aufgenommen. Danach
erfolgt die schrittweise Verformung der Probe im in-situ Zugtisch im REM. Dabei werden die
Schritte der Verformung auf Basis des Spannungs-Dehnungs-Diagramms eines makroskopischen
Zugversuchs festgelegt. Nach jedem Schritt der Verformung wird ein SE-Bild aufgenommen, wel-
ches fir die anschlielende Analyse lokaler Dehnungen mittels digitaler Bildkorrelation bendtigt
wird. Dabei ist darauf zu achten, dass die Bilder im Vergleich dhnliche Kontrast- und Hellig-
keitswerte aufweisen, um Korrelationsartefakte zu vermeiden. Auflerdem muss die Oberflache
der Probe durch das Eintrocknen von Partikeln einer oxydischen Diamantsuspension mit einem
charakteristischen Muster versehen werden, dessen charakteristische Punkte dann in der digita-
len Bildkorrelation von Bild zu Bild nachvollzogen werden kénnen. Nach der Durchfithrung des
in-situ Versuchs wird die Probenoberfliche gereinigt und erneut ein hochaufgeloster EBSD-Scan
des markierten Bereichs aufgenommen. So kann der unverformte Ausgangszustand mit dem ver-
formten, nicht rekristallisierten Zustand verglichen werden. Auflerdem wird anhand dieses Scans
iiberpriift, ob es durch die Verformung zu verformungsinduzierter Martensitbildung gekommen
ist. In allen durchgefithrten Versuchen stellte sich jedoch ein maximaler Anteil einer bee-Phase
von 1,5 % ein, welcher dem Anteil des Ferrits im V2a vor der Verformung entspricht. An diesen
EBSD-Scan schlieen sich mehrere Schritte einer vorher entwickelten Warmebehandlung an, um
gezielt teilrekristallisierte Gefiige einzustellen. Nach einer erneuten Elektropolitur der moglicher-
weise angelaufenen Probenoberfléche schliefit sich an jeden Warmebehandlungsschritt erneut die
Aufnahme eines hochaufgelésten EBSD-Scans an, um den jeweiligen teilrekristallisierten Gefii-
gezustand mit den vorherigen Zustédnden vergleichen zu kénnen. Der Warmebehandlungsprozess
mit anschlieBendem EBSD-Scan wird wiederholt bis die Probe vollstdndig rekristallisiert ist. Aus

diesen Daten kann dann eine vollstdndige Rekristallisationskinetik erstellt werden.

Die in diesem Versuch durch die EBSD-Scans ermittelten KAM, GOS und GROD-Werte der
verformten Probe kénnen auflerdem mit den Ergebnissen der digitalen Bildkorrelation mittels
Veddac korreliert werden. Im folgenden Kapitel soll daher das Verfahren der digitalen Bildkorre-

lation und die Funktionsweise des dafiir genutzten Programms Veddac néher erldutert werden.

3.7.2 Digitale Bildkorrelation

Die digitale Bildkorrelation ist ein beriihrungsloses Verfahren, mit welchem aus den Graustufen

von Bildern oder Bildsequenzen zweidimensional oder auch dreidimensional grofle Dehnungen
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mit hoher Auflésung an Proben und Bauteilen gemessen werden kénnen. Das Ergebnis der DIC
ist eine lokale Dehnungsverteilung. Dabei wird die Oberflache so préapariert, dass eine ausrei-
chende Kontrastierung moglich ist. Anschlieend wird eine Referenzaufnahme des unverformten
Zustands aufgenommen. Dann wird die Probe oder das Bauteil durch Belastung verformt und
dieser verformte Zustand ebenfalls aufgenommen. Daraufhin kénnen im Bezug zur Referenz
Oberflachenverschiebungen und -dehnungen berechnet und graphisch dargestellt werden. Dabei
muss das zu korrelierende Muster auf der Oberfliche moglichst fein und nicht periodisch sondern
stochastisch tiber die Oberfldche verteilt vorliegen. Auflerdem ist darauf zu achten, dass es keine
Kontrastédnderungen wahrend der Messungen gibt. Aus den ermittelten Verschiebungsfeldern

kénnen dann die lokalen Dehnungen berechnet werden.

le
| - Py)
J— .4" =
Ay__ :
O
.. vV
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verformter
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Abb. 3.36: Darstellung der Verschiebung zweier Punkte O und P [KIRUGULIGE et al., 2007]

Die Verschiebungen des Punktes O der Abbildung ergeben sich zu:

r=x+u (85)
Yy =yt (86)

Die Verschiebungen des Punktes P der Abbildung ergeben sich zu:

. ou ou
x —1:+u~l—£Ax+@Ay (87)
o+ Pars Ba (88)

Um die Berechnung durchfithren zu kénnen, werden die Aufnahmen in endlich viele Subbereiche

unterteilt. Die Gréfle der Subsets soll dabei moglichst grofl sein, um eine sichere Berechnung zu
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gewahrleisten. Fiir eine hohe Auflésung ist es dagegen sinnvoll, die Subset-Gréfie moglichst klein
zu wihlen. Auflerdem ist dabei darauf zu achten, dass die Schrittweite der Subsets moglichst
grof} ist, um die Berechnung nicht unnétig zu verlangsamen. Gleichzeitig soll die Schrittweite
moglichst klein sein, wenn eine hohe Auflésung der Berechnung gewiinscht ist. Die Subset-Grofie
und Schrittweite miissen also fiir jede Berechnung beziiglich des Auflésung-Rausch-Verhéltnisses

und des Auflésung-Rechenzeit-Verhéltnisses angepasst werden.

Sind die Subset-Groéfle und Schrittweite festgelegt, so wird jedem Pixel im Referenzbild ein
Grauwert von 0 bis 255 zugeordnet und es ergeben sich sogenannte Grauwertmatrizen. In den
Folgebildern wird dann nach dhnlichen Matrizen gesucht. Als Ahnlichkeitsmafl wird der aufwen-

dig zu berechnende Korrelationskoeffizient K wie folgt bestimmt:

> i Frep(Tis yi) = Frefl[Gaer (i, yi) — Gaey]

Vs 5 Frep (5,4i) — Freg]?[Gaes (i, i) — Guaer 2

wobei F..y die Grauwerte der Referenzaufnahme und Gg.y die Grauwerte der verformten Auf-

Ky =1-

(89)

nahme sind. Wendet man diesen Algorithmus auf eine definierte Anzahl von Messpositionen an,

liefert diese Methode das in-plane-Verschiebungsfeld.

Die Verschiebungsanalyse mittels des Programms Veddac 6 besteht aus folgenden Arbeitsschrit-
ten, welche gegebenenfalls teilweise mehrfach wiederholt werden miissen, um die Qualitiat des

resultierenden Ergebnisses zu optimieren [CHEMNITZER WERKSTOFFMECHANIK, 2012]:

o Dateien (d. h. Dateinamen und Pfade) festlegen, die in die Berechnungen eines Projektes

einbezogen werden sollen.

o Festlegen, zwischen welchen Bildern des Projektes und nach welchem Stapelverarbeitungs-

modus die Berechnungen einer Bildsequenz erfolgen sollen.
e Berechnungsparameter eingeben.
e Berechnungsablauf in Stapelverarbeitung.

e Darstellung und Nachbearbeitung der Ergebnisse, z.B. Export von Text- und Grafikdatei-
en fir das Postprocessing oder Kompensation von Starrkorperverschiebungen, metrische

Skalierung, Dehnungen/Scherungen, Glattung.

Vor der eigentlichen Berechnung miissen folgende Berechnungsparameter definiert werden:

e Festlegung der Bilder und Eigenschaften der Auswertesequenz.

e Festlegung der Korrelationsparameter Referenzfeld und Messfeld sowie Korrelationsalgo-

rithmus und Subpixelalgorithmus und des x- und y-Shiftoffsets.
o Festlegung der Messpunktabsténde in x- und y-Richtung.

o Festlegung der grafischen Parameter.
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Anschlieflend kann die Lage der Messpunktmaske im Referenzbild festgelegt und die Berechnung

gestartet werden. Nach Beendigung der Berechnung sind folgende Auswertungen moglich:

e Verschiebungskorrektur und damit verbundene Kompensation von Starrkoérpertranslatio-

nen und -rotationen.

e Graphische Darstellung der Berechnungsergebnisse durch Vektoren, Gitter oder Farbver-

lauf und Bearbeitung dieser Darstellung.

e Anwendung von Medianfilter und Gléttung.

e Darstellung lokaler Dehnungen und Scherung als Ableitung der Verschiebungen nach den

Koordinaten.

Die in der vorliegenden Arbeit verwendeten Parameter der Berechnungen zur Verschiebungs-

analyse sind in Tabelle 20| zusammengefasst.

Tabelle 20: Verwendete Input-Parameter der digitalen Bildkorrelation mit Veddac.

Input-Parameter

Erstellung einer Sequenz

Schritt = 1
Refresh =1

Erstellung eines Messpunktmusters

X-Abstand = 50
Y-Abstand = 50
X-Offset = 0
Y-Offset = 0

Korrelationsparameter

Referenzfeld = 50
Messfeld = 200
X-Shiftoffset = 30
Y-Shiftoffset = 0
Korrelationsalgorithmus = Vollstdndige Korrelation

Subpixelalgorithmus = Parabolisch
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4 FErgebnisse und Diskussion

Im Fokus dieses Kapitels stehen die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit. Die Ergebnisse der ver-
schiedenen Methoden der Austenitkornrekonstruktion werden dargestellt und verglichen sowie
Vor- und Nachteile der verschiedenen Methoden erlautert. Die Ergebnisse der Prozesssimulatio-
nen anhand der verschiedenen TM-Stdhle werden diskutiert, mit den Simulationen mit MatCalc
sowie mit Daten und Modellen der Literatur verglichen. Es werden zuletzt die Ergebnisse der
in-situ Versuche am V2a-Stahl sowie die damit verbundene Korrelation von lokalen Dehnungen
und der Anwendung der GOS-Methode dargestellt.

4.1 Anwendung und Weiterentwicklung metallographischer Methoden zur

Austenitkornrekonstruktion in martensitischen Gefiigen
4.1.1 Metallografische Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkornstruktur
Chemisches Atzen

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zahlreiche, teilweise in der Literatur empfohlene, aber auch
neue Atzrezepte getestet. Die Versuche der Optimierung der modifizierten Béchet-Beaujard-
Atzung und der Molybdéansiure-Atzung lieferten die erfolgversprechendsten Ergebnisse. Opti-
miert wurden die Atzungen beziiglich der hinzugegebenen Menge HCI und der Atzdauer. In
Tabelle 21| sind die finalen beiden Atzrezepte mit den Zusammensetzungen der Atzmittel sowie

der Atzparameter zusammengefasst.

Tabelle 21: Zusammensetzung der chemischen Atzrezepte.

Bezeichnung Zusammensetzung Dauer,
Temperatur

50 ml gesattigte, wéssrig. Pikrinsaure
Béchet-Beaujard (modifiziert) || 0,5 % Detergenz 4 min, 22 °C
10 Tropfen HC1

50 ml MoO3-Saure
10 Tropfen HC1 5 min, 22 °C

Molybdénséiure-Atzung

Abbildung zeigt die Molybdénsiure-Atzung der ehemaligen austenitischen Mikrostruktur
nach unterschiedlicher Anlassbehandlung. Je eine Probe wurde fiir 24 Stunden bei 500 °C, 600
°C und 700 °C angelassen und anschlieBend mit der Molybdéinsdure (Atzrezept siche Tabelle
gedtzt. Anschlieflend an die Anlassbehandlung bei 500 °C konnte die ehemalige Austenitkorn-
struktur nicht durch die Atzung rekonstruiert werden. Eine Anlassbehandlung bei 600 °C und
700 °C lieferte jedoch durch die anschlieBende Atzung das ehemalige Austenitkorngefiige, wel-
ches die Auswertung einer Korngroflenverteilung erméglicht. Das Anlassen bei 700 °C resultiert
allerdings in einer Verdnderung des Austenitgefiiges, wobei sich die PAG entlang der ehemaligen
Walztextur ausrichten und ihre Form und Gréfle deutlich verdndern. Durch die vergleichswei-

se hohe Anlasstemperatur nahe der A; — Temperatur kommt es bereits zur Umwandlung der
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Abb. 4.1: Molybdinsiure-Atzung der ehemaligen austenitischen Mikrostruktur im CMn-Stahl nach
unterschiedlicher Anlassbehandlung: (a) 500 °C, 24 h, (b) 600 °C, 24 h, (c) 700 °C, 24 h.

abgeschreckten martensitischen Kornstruktur in Ferrit. Eine sinnvolle Atzung der ehemaligen
Austenitkorngrenzen, welche bei Hochtemperatur vorlagen, ist somit nicht mehr moglich. Auf-
grund dieser Ergebnisse wurde die Anlassbehandlung der folgenden Proben auf 600 °C fir 24
Stunden festgelegt.

Neben der Molybdénsiure-Atzung wurde auch die modifizierte Béchet-Beaujard-Atzung zur
Darstellung ehemaliger Austenitkorngrenzen erfolgreich eingesetzt. Dabei konnten neben unver-
formten Proben (Abbildung (a)) auch verformte, teilweise rekristallisierte Kornstrukturen
dargestellt werden (Abbildung [4.2] (b)).

Es zeigte sich, dass trotz guter optischer Ergebnisse der chemischen Atzungen, die angestrebte
automatische Auswertung der Korngroéflenverteilung durch die Segmentierung der Korngrenzen
aufgrund vieler Atzartefakte weiterhin nicht méglich ist. Da die chemische Atzung von Mi-
krostrukturen immer durch dulere Umwelteinfliisse, wie Umgebungstemperatur oder Luftfeuch-
tigkeit beeinflusst wird, konnten die dargestellten Atzungen auch nicht reproduzierbar durchge-
fiihrt werden. Erfolgreiche Atzungen wurden daher lediglich héindisch ausgewertet und mit den
Ergebnissen der anderen metallografischen Rekonstruktionsmethoden und der Rekonstruktion
aus Orientierungsinformationen verglichen. Das Ergebnis dieser gegenseitigen Verifikation ist in
Kapitel [£.1.3] detailliert beschrieben.

Thermisches Atzen und ionisches Atzen

Neben chemischen Atzungen wurden auch thermische und ionische Atzungen an verschiedenen
Proben durchgefiihrt. Abbildung zeigt jeweils ein Ergebnis fiir die thermischen Atzungen (a)

und ein Ergebnis der optimierten Ionenétzung (b).

Die thermischen Atzungen liefern im REM und Lichtmikroskop gut auswertbare Mikrostruktu-
ren mit wenigen Artefakten. Da der Versuchsaufbau jedoch relativ aufwendig ist, wurde diese
Methode nur zur Verifizierung der anderen Methoden in dieser Arbeit verwendet. Ein weiterer
Nachteil der Methode ist die Begrenzung der Anwendung auf nicht verformte Gefiige, da die

verformte Kornstruktur durch die thermische Atzbehandlung bei Austenitisierungstemperatur
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Abb. 4.2: Modifizierte Béchet-Beaujard-Atzung der ehemaligen austenitischen Mikrostruktur:
(a) unverformte Probe des CMn-Stahls, (b) 1 mal unterhalb und 4 mal oberhalb der Thr verformte Probe des
NbTi-Stahls.

EHT=2000kv SE2 80X 26 Jan 2016
WD =143 mm (Polaraid 545) 26012016064 w MWW uds

(a) (b)

Abb. 4.3: (a) Ergebnis der thermischen Atzung und (b) Ergebnis der optimierten Ionenitzung.

wieder verloren gehen wiirde.

Das Ionenétzen setzt sich aus den in der Theorie beschriebenen Schritten des Ionenpolierens und
einem anschlieBenden Atzschritt zusammen. Diese Methode liefert fiir alle Stihle ein zufrieden-
stellendes Ergebnis, welches aber ebenfalls nur hindisch ausgewertet werden konnte. Exempla-
risch ist in Abbildung (rechts) ein Ergebnis fir den NbTi-mikrolegierten Stahl dargestellt.
Durch den hohen Praparationsaufwand und die Dauer der Methode bei vergleichsweise geringer,
optimal gedtzter Fliache, wurde dieses Verfahren auch nur fiir den Vergleich mit den anderen

Methoden herangezogen.
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4.1.2 Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkornstruktur aus Orientierungsin-

formationen

Bei der Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkornstruktur aus den Orientierungsinformatio-
nen der EBSD-Messung bestimmt die Qualitdt des EBSD-Scans, die Martensitlattenverteilung
und die Einstellung der Toleranzwinkel wiahrend der Rekonstruktion mafigeblich das Rekonstruk-
tionsergebnis. Abbildung [4.4] stellt den Ausgangspunkt der Rekonstruktion einer unverformten
Probe, also die EBSD-Map (a) sowie die Rekonstruktion dieser Map mittels ARPGE 1.7 (b)
und Merengue 2 (c¢) gegeniiber. Die Qualitdt der EBSD-Map wird dabei bestimmt durch die
Probenpréparation der Probenoberfliche. Der Aztec Qualitétsparameter MAD (engl., Mean
Angular Deviation) ist dabei der bestimmende Parameter zur qualitativen Einordnung eines
jeden Kikuchi-Patterns der Messung. Der MAD gibt an, wie grofl die Abweichung zwischen
theoretischem und berechnetem Winkel zwischen den Kikuchi-Bandern ist. Dabei werden Werte
< 1° als verldsslich angesehen und Pixel mit Werten > 1° als Nulllosung identifiziert. Somit
kann der Anteil indizierter Messwerte in % angegeben werden, wobei 100 % bedeuten, dass

alle Messpunkte indiziert und somit die Orientierung in allen Messpunkten bestimmt werden

kann [KATRAKOVA, 2002]. Den EBSD-Messungen dieser Arbeit wird eine minimale Indizierungs-

rate von 90 % in jeder Map als Qualitdtsparameter zugrunde gelegt.

Abb. 4.4: Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkornstruktur einer unverformten Probe aus
Orientierungsbeziehungen, (a) EBSD-Map, (b) Rekonstruktion mit ARPGE 1.7, (c) Rekonstruktion mit
Merengue 2.

Der eigentliche Rekonstruktionsschritt ist vor allem von der Mikrostruktur, der Einhaltung der
Orientierungsbeziehung und der eingestellten Winkeltoleranz wg abhéngig. Durch extrem ho-
he Abkiuihlraten beim Abschrecken der Proben dieser Arbeit wurde sichergestellt, dass 100 %
des Gefiiges in Martensit umgewandelt werden. Andere Untersuchungen haben gezeigt, dass
die Rekonstruktion umso sicherer ist, je mehr Varianten in der Mikrostruktur zur Verfiigung
stehen |[BLAINEAU et al., 2010]. Neben der Mikrostruktur spielt auch die Wahl der Orientie-
rungsbeziehung, welche der Rekonstruktion zugrunde gelegt wird, eine entscheidende Rolle. Je

genauer die gewéhlte OR ist, desto schmaler kann der Toleranzwinkelbereich wihrend der Re-
konstruktion gewéhlt werden. Hierbei zeigt sich der erste bedeutende Unterschied zwischen den
Programmen ARPGE 1.7 und Merengue 2. Wahrend ARPGE 1.7 wihrend der gesamten Re-
konstruktion eine feste OR annimmt, so kann diese in Merengue 2 wiahrend der Rekonstruktion

verfeinert und somit der Probe und ihrer thermomechanischen Historie angepasst werden. Diese
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in [HUMBERT et al., 2011] beschriebene Methode vermeidet lokale Minima in den Orientierungs-
unterschieden und stellt somit eine sichere Wahl der OR dar, welche den realen Zustand am
besten beschreibt. Die Winkeltoleranz zur Identifikation von Fragmenten und Kérnern wird in
der Rekonstruktion mit Merengue 2 auf 3° begrenzt. Diese Toleranz liegt damit deutlich unter der
von anderen verwendeten Toleranz [BERNIER et al., 2014] und sichert das Rekonstruktionsergeb-
nis somit zusétzlich ab. Bei ARPGE 1.7 wird der initiale Wert von 5° fiir die Kornidentifikation
iibernommen. Fiir den Nukleationsschritt von Mutterkornern und deren Wachstum werden Win-
kel von 3° bzw. 6° in ARPGE 1.7 angenommen.

®  ARPGE ohne Zwillinge
® Merengue mit Zwllinge

120 Merengue ohne Zwillinge
100 1
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Abb. 4.5: Vergleich der Rekonstruktion der Austenitkorngrée des NbTi-mikrolegierten Stahls mit Hilfe von
ARPGE 1.7 und Merengue 2 (mit und ohne Zwllinge ausgewertet) fiir verschiedene
Austenitisierungstemperaturen.

Abbildung zeigt den Vergleich der KorngroBenauswertung des NbTi-Stahls abhéngig von
der Temperatur fiir beide Rekonstruktionsprogramme. Dabei ist vor allem die Abweichung der
Rekonstruktion mit ARPGE 1.7 bei 1000 °C von dem Ergebnis mit Merengue 2 auffillig, welche
auch nicht in den erwarteten Verlauf der Abhéngigkeit der Korngréfie von der Temperatur passt.
Die Werte von ARPGE 1.7 und Merengue 2 welche ohne Zwillinge ausgewertet wurden stimmen
aber fiir die beiden héheren Austenitisierungstemperaturen sehr gut iiberein. Wie zu erwarten
ist, verringert sich durch die Beriicksichtigung der rekonstruierten Zwillinge im Anschluss an
die Rekonstruktion mit Merengue 2 die mittlere Korngrofle deutlich. Somit kann festgehalten
werden, dass sowohl mit ARPGE 1.7 als auch Merengue 2 eine zuverléssige Rekonstruktion
unverformter Gefiige durchfiithrbar ist, wobei das Ergebnis von ARPGE 1.7 deutlicher von der
Qualitdat der EBSD-Messung abhéngig ist. Rein optisch beinhaltet die rekonstruierte Map von
Merengue 2 deutlich sinnvollere Korn- und Korngrenzengeometrien. Besonderheiten, wie Zwil-

linge innerhalb der Koérner, werden durch Merengue 2 realistisch dargestellt. Zudem liefert die
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Rekonstruktion mit ARPGE 1.7 lediglich eine Unique Grain Color-Map (kurz: UGC-Maps), bei
der unterschiedlich orientierte Kérner unabhéngig von der Kornorientierung in unterschiedlichen
Farben dargestellt werden. Durch die Rekonstruktion mit Merengue 2 allerdings kénnen ehema-
lige Austenitkornstrukturen in Inverse Pole Figure-Maps (kurz: IPF-Maps) dargestellt werden,
bei denen die Farben direkt Orientierungen zugeordnet werden kénnen. Somit kann fiir verformte

Proben auch der Orientierungsgradient innerhalb eines Korns gemessen und dargestellt werden.

Abb. 4.6: Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkornstruktur einer verformten Probe (e = 0, 3) aus
Orientierungsbeziehungen, (a) EBSD-Map, (b) Rekonstruktion mit ARPGE 1.7, (¢) Rekonstruktion mit
Merengue 2.

Die Unterschiede zwischen ARPGE 1.7 und Merengue 2 werden durch die Rekonstruktion ver-
formter Gefiige noch verdeutlicht. Abbildungl4.6]stellt die EBSD-Map (a) und die beiden Rekon-
struktionen (b) und (c) einer Probe gegeniiber, welche diesmal mit € = 0,3 verformt wurde. Im
Anschluss an die Verformung werden die Probe direkt mit Helium abgekiihlt, um das Einsetzen
der Rekristallisation zu verhindern und den Verformungszustand quasi einzufrieren. Wahrend
sich die Rekonstruktionen im unverformten Zustand fast nicht unterscheiden, zeigen sich bei der
Rekonstruktion der verformten Probe nun deutliche Unterschiede. Die Kornformen, welche durch
Merengue 2 rekonstruiert werden (c), spiegeln deutlich die in Verformungsrichtung gestauchten,
polygonalen Kérner wieder, wihrend die gestauchte Kornform bei ARPGE 1.7 nur zu erahnen
ist (b). In der Rekonstruktions-Map von ARPGE 1.7 fillt im Vergleich zu Merengue 2 auf, dass
die Kornformen nicht realitdtsnah dargestellt werden und die Korngrenzen zerkliiftet aussehen.
In der mit Merengue 2 rekonstruierten Map ist zusétzlich der bereits erwéhnte Orientierungs-
gradient innerhalb der Kérner zu erkennen, welcher durch die Rekonstruktion mit ARPGE 1.7
vollstédndig verloren geht oder durch zusétzliche Korngrenzen innerhalb der Kérner mit starkem

Orientierungsgradient kompensiert wird.

Die Grenzen der Rekonstruktion fiir beide Programme wurden durch den Vergleich von Re-
konstruktionen verschieden stark umgeformter Proben ermittelt. Dafiir wurde fiir 6 Proben ein
Umformgrad zwischen 0,05 und 1 gewéhlt und die rekonstruierten Maps beziiglich ihrer Rekon-
struktionsqualitit verglichen (Abbildung [4.7). Ein gutes MaB, um die Qualitdt der Rekonstruk-

tion zu bestimmen ist, neben der optischen Einschitzung der Map, auch der Prozentsatz an
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rekonstruierter Flache der gesamten Map. Steigt der Umformgrad an, so nimmt die Qualitét
der Rekonstruktion und die rekonstruierbare Flache ab einem Umformgrad von 0,6 erstmals
deutlich ab (Abbildung (a)). Diese Abweichung liegt daran, dass die Missorientierung in-
nerhalb der Koérner durch hohe Umformung stark variiert und somit ebenfalls stark von der in
der Rekonstruktion angenommenen Orientierungsbeziehung zwischen Austenit und Martensit
abweicht. Auch eine Verfeinerung und Anpassung der Orientierungsbeziehung wéhrend der Re-
konstruktion reicht nicht aus, um 100 % der Map zu rekonstruieren. Fiir die sichere Zuordnung

eines Mutterkorns muss eine Mindestanzahl an unterschiedlichen, benachbarten Tochterkorn-

Varianten zur Verfigung stehen [GERMAIN et al., 2012a]. Durch die Streckung und Feinung der

Kornstruktur durch hohe Umformgrade kommt es allerdings zu ungiinstigen Nachbarverhéaltnis-
sen. Durch die Abschreckung werden nun nicht mehr die mindestens bend&tigten vier Varianten

der Tochterphase gebildet, welche fiir eine eindeutige Rekonstruktion des Mutterkorns und die

anschlieBende Rekonstruktion zur Verfiigung stehen miissten [GERMAIN et al., 2012b|. Die Tem-
peratur, bei der die Umformung durchgefiihrt wird, in diesem Fall bei 940 °C und 886 °C und

damit einmal oberhalb und einmal unterhalb der T, zeigt keinen signifikanten Einfluss auf

das Rekonstruktionsergebnis. Dies liegt daran, dass durch die Abschreckung in beiden Féllen
ein Einsetzen der Rekristallisation verhindert wird und die Verformung somit in einer dhnlichen

Kornstruktur resultiert.

Umformgrad

Abb. 4.7: Entwicklung der Rekonstruktionsqualitédt bei Erhohung des Umformgrades.

Vergleicht man die Rekonstruktionen der verschiedenen Verformungsgrade von ARPGE 1.7 und
Merengue, so fallt auf, dass durch ARPGE 1.7 sogar mehr Prozent der gesamten Map rekon-
struiert werden kénnen (Abbildung (b)). Dies liegt daran, dass wihrend der Rekonstruktion
Toleranzwinkel fiir die Zuordnung zu einem gemeinsamen Mutterkorn von bis zu 15° angenom-
men werden. Jedoch nehmen die Kornformen durch die Rekonstruktion mit ARPGE 1.7 sinnlose
Formen an und, wie in Abbildung bereits bei einem Umformgrad von € = 0, 3 ersichtlich, ist

dann keine realistische Kornstruktur mehr erkennbar.

Festgehalten werden kann, dass diese Versuchsreihe und die Rekonstruktionsergebnisse geholfen
haben, die beiden Programme fiir die Rekonstruktion der PAG Struktur besser zu verstehen und
miteinander zu vergleichen. Auf Grundlage dieses Vergleichs wurden zwar, so wie in Abbildung
dargestellt, alle in dieser Arbeit erstellten EBSD-Maps mit beiden Programmen rekonstruiert
und verglichen, in den folgenden Auswertungen der Korngréfien und rekristallisierten Anteilen

werden aus Griinden der Zuverléssigkeit der Ergebnisse jedoch nur die Rekonstruktionen mit
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Abb. 4.8: Entwicklung des rekonstruierten Anteils bei Erhohung des Umformgrades, (a) Vergleich zweier
Umformtemperaturen, (b) Vergleich ARPGE 1.7 und Merengue 2.

Merengue 2 dargestellt und deren Auswertungen beriicksichtigt.

4.1.3 Vergleich der metallographischen Methoden mit der Rekonstruktion aus Ori-

entierungsbeziehungen

Neben dem Vergleich der beiden Rekonstruktionsprogramme wurden zur gegenseitigen Verifika-
tion auch die metallografischen Methoden mit den Rekonstruktionen aus Orientierungsinforma-
tionen durch Merengue 2 verglichen (Abbildung . Dabei zeigt sich, dass vor allem fiir kurze
Zeiten die aus der Warmebehandlung resultierende mittlere Korngréfie des CMn-Stahls fiir alle
Methoden im selben Bereich liegt. Deutliche Abweichungen dagegen erhélt man fiir lingere Zei-
ten und damit hohere mittlere Austenitkorngréfien. Die Problematik liegt dabei in der geringen
Statistik der EBSD und Rekonstruktions-Methode, da die Anzahl der ausgewerteten Koérner pro
Messfeld mit steigender Korngrofle stetig abnimmt. Durch die metallografischen Methoden, hier
reprisentiert durch Ergebnisse des thermischen Atzens, konnen dagegen grofie Probenbereiche
und ganze Probenoberflichen mit einem Durchmesser von 8 mm geétzt und ausgewertet werden.
Im Vergleich dazu liegt ein EBSD-Messfeld nur im Bereich zwischen 500 x 500 um? bis maximal
1200 x 1200 um? bei grofen KorngroBen. Die Reproduzierbarkeit der chemischen Atzungen, der
Versuchsaufwand der thermischen Atzungen, der ebenfalls kleine Atzbereich der Ionenétzung so-
wie der Vorteil der weiteren Datenverarbeitung und Auswertung der Orientierungsinformation
des EBSDs und der Rekonstruktion mittels Merengue 2 sind die Grundlage fiir die standardmaé-
Bige Auswertung der Korngroflenverteilung mittels EBSD und Rekonstruktionsmethode in der

vorliegenden Arbeit.
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Abb. 4.9: Vergleich der Austenitkorngréle des CMn-Stahls fiir verschiedene Austenitisierungszeiten bei 1200
°C Austenitisierungstemperatur, ermittelt durch metallographische Methoden und der Rekonstruktion aus
EBSD-Aufnahmen mit Merengue 2.

4.2 Brammenerwiarmung

4.2.1 Vergleich von Bramme und Blech als Ausgangsmaterial fiir die physikalische

Prozesssimulation

Im realen Produktionsprozess steht das Brammenmaterial des gegossenen Stahls als Ausgangs-
material fiir die anschlieende thermomechanische Behandlung zur Verfiigung. Durch die schwie-
rige Entnahme wéhrend des Prozesses und die grofle Inhomogenitit des Brammenmaterials
wird fiir die Prozesssimulation Material aus einem fertigen Grobblech verwendet. Zu Beginn
der eigentlichen Prozesssimulation wurde durch den Vergleich der Korngréfenentwicklung einer
Austenitisierungs-Warmebehandlung an Brammen- und Blechmaterial sicher gestellt, dass das
iiblicherweise verwendete Blechmaterial als Ausgangsmaterial fiir die Prozesssimulation zuléssig
ist. Dafiir wurden in der im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrten Bachelor Arbeit
von Jonas Fell [FELL, 2016] verschiedene Austenitisierungszustinde jeweils fiir das Blech- und
Brammenmaterial beziiglich der resultierenden Austenitkornstruktur verglichen. In Abbildung
ist dieser Vergleich beispielhaft fiir den Nb-Stahl dargestellt. Innerhalb der Standardab-
weichung ergaben sich fiir die drei untersuchten Austenitisierungstemperaturen nur geringfiigige
Unterschiede in der ausgewerteten mittleren Korngréfle beider Ausgangszustédnde. Die mittlere
Korngriéfie wichst demnach fiir beide Félle von ca. 35 pm auf 150 pm im Mittel an, wobei die
Anzahl der rekonstruierten Koérner pro Flache mit steigendem Korndurchmesser abnimmt. Auf
Basis dieser Untersuchungen wurde fiir alle weiteren Experimente in dieser Arbeit Blechmaterial

als Ausgangsmaterial fiir die Prozesssimulation verwendet.
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Abb. 4.10: Vergleich der resultierenden mittleren Korngréfien fiir Brammen- und Blechmaterial des Nb-Stahls
als Ausgangsmaterial der Prozesssimulation fiir verschiedene Austenitisierungstemperaturen und 1800 s
Austenitisierungszeit [FELL, 2016].

4.2.2 Korngroflenentwicklung wiahrend des Austenitisierens

Der Verlauf der Korngréenentwicklung, abhéngig von der Austenitisierungstemperatur (Abbil-
dung , spiegelt das erwartet Kornwachstumsverhalten im Vergleich aller Stdhle unterein-
ander, aber auch abhéngig von der Temperatur wieder. Betrachtet man den Verlauf fiir jeden
Stahl getrennt, so folgen alle Stihle der erwarteten exp()-Abhingigkeit, welche im theoreti-
schen Teil dieser Arbeit durch Gladman [GLADMAN, 1997] durch Abbildung dargestellt
wurde. Auch der Einfluss der verschiedenen Mikrolegierungselemente auf das temperaturabhén-
gige Kornwachstumsverhalten stimmt mit den, in der Literatur beschriebenen Abhéngigkeiten
iiberein. So zeigen die mit Ti-mikrolegierten Stéhle ein deutlich geringeres Kornwachstum durch
pinnende Ti-Nitride, als die Stahle, die nicht oder nur mit Niob mikrolegiert sind. Beide Titan-
mikrolegierten Stéhle zeigen nur geringfiigige Unterschiede in den resultierenden mittleren Korn-
groflen. Das Kornwachstum des nur mit Nb-mikrolegierten Stéhle ist aufgrund des Solute-Drag
Effekts des Niobs trotzdem gehemmt, jedoch nicht so stark wie die Ti-mikrolegierten Stéhle.
Vergleicht man den NbTi und den Ti-Stahl, so féillt das Kornwachstum beider Stéhle &hnlich
aus, weshalb auch hier darauf geschlossen werden kann, dass das Pinning der TiN einen gréfleren
Effekt auf die Mikrostrukturentwicklung hat als der Solute-Drag Effekt des Niobs.

Neben dieser Betrachtungsweise ist es auch moglich, das isotherme Kornwachstumsverhalten in
Abhéngigkeit von der Austenitisierungszeit zu betrachten (Abbildung. Dabei ergibt sich fiir
den CMn-Stahl die, in der Theorie unter anderem durch Gleichung [10] beschriebene Abhéngig-
keit der Korngrofenentwicklung von der Zeit (a). Da fiir den Nb- und den NbTi- mikrolegierten

Stahl nur zwei Versuche zur Zeitabhéngigkeit durchgefithrt wurden, ergeben sich deutlich weni-
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Abb. 4.11: Entwicklung der Austenitkorngréfie abhéangig von der Austenitisierungstemperatur und dem
Mikrolegierungskonzept, Austenitisierungszeit=1800 s.

ger Datenpunkte zur Beschreibung des Kornwachstums (b) und (c). Auch wenn der funktionale
Zusammenhang daher schwierig zu erkennen ist, liegen die resultierenden Werte in sinnvollen

Bereichen.

Das Ergebnis des Titan-Stahls zeigt nicht fiir alle Temperaturen und Zeiten das erwartete Korn-
wachstumsverhalten (d). Entgegen des in der Literatur beschriebenen Zusammenhangs zwischen
Austenitisierungszeit und Kornwachstum, scheinen in diesem Fall die resultierenden Korngréfien
bei hohen Temperaturen und ldngerer Haltezeit kleiner zu sein, als die bei kurzen Zeiten. Auch
Ubersteigt die Korngréfie bei 1000 °C die Korngréfe bei 1100 °C fiir 240 Minuten. Betrachtet
man die gesamte Kurve der Warmebehandlungen bei 1200 °C, erkennt man aber, dass die mitt-
lere Korngrofle auf einem Plateau zu liegen scheint. Das meiste Wachstum der Kérner muss also
schon zwischen 0 und 10 Minuten passiert sein. Die Variation der mittleren Korngréfe liegt hier
zwischen 60 und 80 pm, was im Vergleich zu den Korngréfiendnderungen des CMn-Stahls mini-
male Unterschiede sind. Dieser Unterschied liegt auch im Bereich der Groflenordnung der Stan-
dardabweichung der einzelnen Korngroéflenmittelwerte. Das scheinbare Absinken der mittleren
Korngrofle trotz erhohter Austenitisierungstemperatur oder verldngerter Austenitisierungszeit
ist also nur bedingt durch das inhomogene Auftreten von abnormalem Kornwachstum abhéangig
vom Ausscheidungszustand. Die Inhomogenitéit dieses Effektes verstérkt sich fiir hohe Tempera-
turen, bei denen durch Auflésungs- und Anlosungsprozesse manche Bereiche der Probe frei von
pinnenden Ausscheidungen sein kénnen, wohingegen in anderen Bereichen das Pinning und das
damit verbundene diskontinuierliche Kornwachstum dominiert. Dass die Ausscheidungsvertei-
lung und damit die pinnende Wirkung der Ausscheidungen inhomogen iiber die Probe verteilt

oder auch verschieden in unterschiedlichen Proben sein kann, kénnte auch am Ausgangszustand
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Abb. 4.12: Entwicklung der Austenitkorngréfie der verschiedenen Stahlsorten abhingig von der
Austenitisierungsdauer fiir unterschiedliche Austenitisierungstemperaturen.

der Probe vor der Wéarmebehandlung liegen. Da die Proben aus dem fertig gewalzten Blech
entnommen werden, wird davon ausgegangen, dass eine weitestgehend homogene Mikrostruktur
zu Beginn der Versuche vorliegt. Trotzdem kann es auch im gewalzten Blech zu lokalen Inhomo-
genititen kommen, welche durchaus eine inhomogene Verteilung des Kornwachstumsverhaltens
bewirken konnten und somit in teilweise geringeren mittleren Korndurchmessern trotz langerer

Austenitisierungszeit resultieren.

Wiéhrend der Auswertung der Korngrofienverteilung wurden in dieser Arbeit auch immer die
rekonstruierten EBSD-Maps mit betrachtet. Einige dieser resultierenden PAG-Maps sind im
Folgenden dargestellt. Fiir verschiedene Titan-Proben der Kornwachstumsversuche ergab sich
aus diesen Maps, dass es zu abnormalem Kornwachstum wéhrend der Versuche gekommen sein
muss. Zwei Beispiel-Maps fiir rekonstruiertes Gefiige mit abnormalem Kornwachstum sind in
Abbildung dargestellt. Trotz der hoheren Temperatur ergibt sich fiir (b) optisch die glei-
che Korngrofienverteilung wie fiir die niedrigere Temperatur (a). Betrachtet man den mittleren

Korndurchmesser, so ist dieser fiir eine Austenitisierungszeit von 60 Minuten fast identisch. Zum
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Abb. 4.13: Rekonstruierte Maps des Ti-Stahls mit stark ausgepridgtem abnormalem Wachstum einzelner
Korner (a) T,=1000 °C, t,=3600 s und (b) T,=1200 °C, t,=3600 s.

Vergleich sind in Abbildung auferdem zwei rekonstruierte Maps mit normalem Kornwachs-
tum fiir die niedrigste und die hochste Austenitisierungstemperatur jeweils fiir eine Austenitisie-
rungszeit von 10 Minuten dargestellt. Fiir die geringere Austenitisierungstemperatur von 1000
°C ist dabei schon eine Tendenz zum abnormalen Kornwachstum erkennbar (a). Die erwarteten
KorngréBenunterschiede zwischen 1000 °C und 1200 °C sind durch den Vergleich beider Maps
deutlich erkennbar und spiegeln sich ebenfalls in der Auswertung des mittleren Korndurchmes-

sers wieder.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass aufgrund der Kornwachstumsexperimente die-
ser Arbeit der Einfluss der Prozessparameter und der Legierungszusammensetzungen insbeson-
dere des MLE-Gehalts deutlich gezeigt werden konnte. Eine detaillierte Untersuchung der Be-
dingungen unter welchen es zu abnormalem Kornwachstum kommt koénnen zukiinftig sinnvoll
sein, um das Kornwachstumsverhalten insbesondere des Ti-Stahls und in Abhéngigkeit des Aus-

scheidungszustandes vollstdandig zu verstehen und zu erfassen.

4.2.3 Vergleich der experimentellen Ergebnisse des Kornwachstums mit Modellen

der Literatur

Zur Validierung der experimentell bestimmten Zusammenhénge werden im Folgenden die Er-
gebnisse des CMn- und des Ti-Stahls mit zwei Modellen der Literatur verglichen. Zunéchst
zeigt sich im Vergleich der zeitabhédngigen Kornwachstumskinetik des CMn-Stahls (Abbildung
4.15| (a)) mit den beiden Modellen von Sellars/Witheman [SELLARS und WHITEMAN, 1979] und

Hodgson [HODGSON und GiBBS, 1992], dass das Model von Sellars/Whiteman die experimen-
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Abb. 4.14: Rekonstruierte Maps des Ti-Stahls mit normalem Wachstum (a) 7,=1000 °C, t,=600 s und (b)
Ta=1200 °C, t,=600 s.

tellen Ergebnisse deutlich besser vorhersagt als das andere Modell. Dieses Modell wurde speziell
fiir niedrig-kohlenstofiegierte Manganstahle entwickelt. Das Modell von Hodgson kann allerdings
durch die Verdnderung mancher Formelparameter auch fiir mikrolegierte Stdhle verwendet wer-
den. Die verwendete Formel gilt zudem genauso auch fiir Vanadium-mikrolegierte Stahle. Dies
erkliart die groflen Unterschiede zwischen beiden Modellen und die Tatsache, dass das Modell
von Sellars/Whiteman deutlich besser zu den experimentellen Daten dieser Arbeit passt. Be-
trachtet man nun die temperaturabhingige Kornwachstumskinetik (Abbildung (b)) zeigt
sich fiir den CMn-Stahl ebenfalls wieder, dass das Modell von Sellars/Whiteman besser zu den
experimentell bestimmten Abhéngigkeiten dieser Arbeit passt und das Modell von Hodgson vor

allem bei grofleren Temperaturen deutlich abweicht. Die temperaturabhéngige Kornwachstums-

kinetik des Ti-Stahls kann durch die in [HODGSON und GiBBS, 1992] angegebenen Formeln

des Modells entsprechend der experimentellen Ergebnisse berechnet werden. Die Abweichungen
zwischen experimentellen und berechneten Werten liegen fiir den Ti-Stahl im Bereich der Stan-
dardabweichung der experimentellen Daten. Es kann also festgehalten werden, dass der Einfluss
der Mikrolegierung mit Titan durch das Modell von Hodgson sehr gut beschrieben werden kann
und sich fiir die Beschreibung des Kornwachstums des CMn-Stahl das andere Modell besser
eignet. Der Nachteil beider Modelle besteht darin, dass sie rein empirische Modelle sind, welche
durch die Anpassung der Modellparameter an den jeweiligen Stahl angepasst werden und keine

physikalisch basierten Mechanismen der Korngréflenentwicklung beinhalten.
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Abb. 4.15: Vergleich der experimentellen Kornwachstumsergebnisse mit Modellen der Literatur: (a)
zeitabhingige Kornwachstumskinetik des CMn-Stahls, (b) temperaturabhéngige Kornwachstumskinetik des
CMn- und des Ti-Stahls |[SELLARS und WHITEMAN, 1979,[HODGSON und GIBBS, 1992].



4  Ergebnisse und Diskussion Seite 108

4.2.4 Partikelanalysen

Im Folgenden werden die Ergebnisse der automatischen Partikelanalyse an Kohlenstoffreplika
beispielhaft fiir drei Austenitsierungszustinde des Nb-mikrolegierten Stahls verglichen und in

Bezug zu den Ergebnissen der Kornwachstumsexperimente gesetzt.
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Abb. 4.16: Haufigkeitsverteilungen der mit automatischer Partikelanalyse gemessenen Titan- und
Niob-Ausscheidungen des Nb-Stahls fiir verschiedene Austenitisierungstemperaturen bei 30 Minuten

Austenitisierungszeit [ROTH, 2016].

Abbildung [4.16] zeigt jeweils die gemessene PartikelgroBenverteilung fiir Titan- und Niob-Partikel
in Abhéngigkeit der Warmebehandlungstemperatur der untersuchten Proben des Niob-Stahls
aus der im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrten Masterarbeit von Thomas Roth
[RoTH, 2016]. Das Kriterium fiir die Unterscheidung der zwei Partikelklassen wird durch die
Definition eines minimalen Konzentrationswertes von Niob oder Titan realisiert, welcher fiir ei-
ne Zuteilung eines Partikels zu der jeweiligen Klasse iiberschritten werden muss. Durch das
aufsteigende Auftragen der gemessenen Elementkonzentrationen iiber die Teilchenzahl kann
das Rauschen von der tatséchlichen Messung einer Ausscheidungen durch die Definition eines

Schwellwerts getrennt werden. Der durch diese Auftragung deutlich erkennbare Wechsel in der
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Steigung der Konzentration wird als Schwellwert definiert.

Wiéhrend sich die Verteilung der Titan-Ausscheidungen durch eine Erhéhung der Austeniti-
sierungstemperatur nur geringfiigig verdandert, reduzieren sich Partikelanzahl und die gemes-
senen Partikeldurchmesser der Niob-Partikel durch die Erhéhung der Austenitisierungstempe-
ratur deutlich. Diese Reduktion des Partikeldurchmessers der Niob-Partikel zeigt sich auch in
der Betrachtung des Mittelwertes beziehungsweise Medians der Partikelgréfle fiir die verschie-
denen Austenitisierungstemperaturen (Abbildung . Der Radius der Titan-Partikel nimmt
im Mittel dagegen nur wenig und bei einer Erhéhung von 1100 °C auf 1200 °C nicht mehr ab.
Grund fiir die Abnahme des Durchmessers von Niob-Partikeln und den relativ gleichbleibenden
Durchmesser der Titan-Partikel sind die, in der Theorie erlduterten Unterschiede in der Los-
lichkeit der Ausscheidungen (Abbildung . Vor allem Titan-Nitride weisen eine sehr niedrige
Loslichkeit im Stahl auf, weshalb sie auch bei einer Erhéhung der Austenitisierungstempera-
tur nicht gelést werden, sondern weiterhin als stabile Ausscheidungen vorliegen. Die Reduktion
des Durchmessers bei einer Erhohung von 1000 °C auf 1100 °C resultiert dabei aus der Auf-
l6sung von, an die Titan-Ausscheidungen angelagerten Niob-Ausscheidungen. Die Loslichkeit
der Niob-Ausscheidungen und dabei vor allem der Niob-Karbide ist dagegen schon bei geringen
Austenitisierungstemperaturen deutlich hoher. Dies begriindet die kontinuierliche Abnahme des
mittleren Partikeldurchmessers bei einer Erhéhung der Austenitisierungstemperatur ebenso wie
die deutliche Abnahme der gemessenen Partikelanzahl. Diese bleibt im Vergleich dazu bei den

gemessenen Titan-Partikeln relativ konstant.
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Abb. 4.17: Entwicklung von Mittelwert und Median der Ausscheidungsklassen im Nb-Stahl abhingig von der
Austenitisierungstemperatur [ROTH, 2016].

Setzt man die Ergebnisse dieser Partikelanalysen in Bezug zu den Ergebnissen der Kornwachs-
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tumsexperimente (Abbildung stellt man fest, dass die mittlere Korngrofie des Niob-Stahls
bei einer Erhéhung der Austenitisierungstemperatur und damit der Abnahme der Anzahl der
Niob-Partikel und des Partikeldurchmessers von 68,4 pm auf 211,2 pm deutlich zunimmt. Die
wenigen Titan-Ausscheidungen aufgrund des geringen Titan-Gehalts reichen demnach nicht aus,
um die Korngrenzen zu pinnen und somit das Kornwachstum gezielt zu unterbinden. Vergleicht
man die Ergebnisse der automatischen Partikelanalyse des Niob-Stahls mit denen des Titan-
Stahls aus der Arbeit von Thomas Roth [ROTH, 2016], so wird deutlich, dass das Kornwachs-
tum des Titan-Stahls aufgrund von deutlich mehr Titan-Ausscheidungen (zwischen 400 - 800
Ausscheidungen pro Messung je nach Austenitisierungszustand) gehemmt wird und somit die

resultierende mittlere Korngrofie bei 1200 °C Austenitisierungstemperatur mit 78,2 ym deutlich

weniger zugenommen hat.

100 nm 100 nm

Abb. 4.18: TEM-Aufnahmen extrahierter Stahl-Ausscheidungen:
(a) NbTi-Ausscheidung, (b) Nb-Ausscheidung, (c) Ti-Ausscheidung. ©

Neben der automatischen Partikelanalyse wurden auch Messungen durch Transmissionselektro-
nenmikroskopie (kurz: TEM) zur Bestimmung von Groflenverteilungen von durch Matrixaufls-
sung chemisch extrahierter Partikel durchgefithrt”. Dabei wurden zunéchst Bilder der extrahier-
ten Partikel im TEM aufgenommen und anschlieflend die Groflenverteilung durch Ausmessen
der Durchmesser bzw. Kantenldngen der Partikel bestimmt. Abbildung zeigt drei Beispiele
dieser TEM-Aufnahmen fiir zusammengesetzte Partikel aus Titan-reichem Kern und angelager-
ten Niob-reichen Ausscheidungen (a), Niob-Partikeln (b) und den typisch quadratischen Titan-

Ausscheidungen (c).

In Abbildung werden nun die Ergebnisse der TEM-Messung mit den Ergebnissen zweier
kolloidaler Methoden verglichen, bei denen die extrahierten Partikel in grofler Anzahl in Losung
analysiert werden. Die Methoden der analytischen Ultrazentrifugation (AUZ) und der Feld-
Fluss-Fraktionierung (FFF) sind in [ANDERSON et al., 1977 bzw. |GIDDINGS, 1993| detailliert

erlautert. Fiir den Ti-Stahl (a) ergibt sich demnach fiir alle drei Methoden eine vergleichbare,

SBilder aus der Kooperation mit dem INM Saarbriicken von Andreas Hegetschweiler |[HEGETSCHWEILER, 2018].
"Daten aus der Kooperation mit dem INM Saarbriicken von Andreas Hegetschweiler [HEGETSCHWEILER, 2018].
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monomodale PartikelgroBenverteilung und fiir den Nb-Stahl (b) eine bimodale Verteilung durch
die kolloidalen Methoden. Wéhrend fiir den Ti-Stahl auch die Verteilung der héndisch aus-
gemessenen Partikel der TEM Untersuchungen mit den anderen Verteilungen iibereinstimmt,
scheint der Anteil kleinerer Partikel unter 20 nm bei dem Niob-Stahl im TEM nicht detektiert
worden zu sein. Der Nachteil der kolloidalen Methoden ist, dass keine Klasseneinteilung der
Partikel aufgrund ihrer chemischen Zusammensetzung erfolgt und somit nur eine Groflenvertei-
lung aller Partikel erstellt werden kann. Im direkten Vergleich der Ergebnisse der automatischen
Partikelanalyse und der kolloidalen bzw. TEM-Methode ergeben sich aber lediglich geringfiigige
Unterschiede in der Partikelgrofenverteilung [HEGETSCHWEILER, 2018§].
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Abb. 4.19: Vergleich der GréBlenverteilung der Ausscheidungen im Ti-Stahl (a) und Nb-Stahl (b): automatische
Partikelanalyse an Kohlenstoff-Replika vs. Analyse von Suspensionen von aus dem Stahl durch Matrixauflosung
extrahierter Ausscheidungen mittels Feld-Fluss-Fraktionierung und analytischer Ultrazentrifuge. ®

4.2.5 MatCalc Simulationen

Ziel der Simulationen des Kornwachstums mittels MatCalc (Version 6.00) ist die Trennung der
Einfliisse auf das experimentelle Kornwachstumsverhalten der getesteten Stdhle. Auflerdem soll
es durch die Festlegung eines einzelnen Parametersatzes fiir alle vier Stahlsorten mdoglich sein,
zukiinftig statt mit Hilfe vieler Experimente das Kornwachstumsverhalten auch fiir andere Zu-

sammensetzungen durch Simulationen vorherzusagen.

Die Anpassung der Simulationsparameter an die experimentellen Ergebnisse und die Entwick-
lung eines, fiir alle vier Stéhle geltenden universellen Parametersatzes wurde wie folgt durchge-
fiihrt:

e Grundlegende Bestimmung der Pre-Mobilitatsfaktoren durch Anpassung der Simulation
des CMn-Stahls an die experimentellen Werte. Durch die Simulation des CMn-Stahls kon-
nen die Einfliisse durch pinnende Ausscheidungen und den Solute-Drag Effekt auf das

Kornwachstum ausgeschlossen werden.

8Daten aus der Kooperation mit dem INM Saarbriicken von Andreas Hegetschweiler [HEGETSCHWEILER, 2018].
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e Anpassung der resultierenden Simulation an die experimentellen Werte des Nb-Stahls un-
ter Beriicksichtigung des Solute-Drag Effekts und Vernachléssigung des Pinnings von Aus-

scheidungen.

e Zusitzliche Beriicksichtigung des Pinning-Effekts von TiN-Ausscheidungen durch Simula-
tion des NbTi-Stahls.

e Verifikation des Pinning-Effekts anhand der Simulation des Ti-Stahls.

e Verifikation des resultierenden Parametersatzes inklusive Pinning und Solute-Drag Effekt
anhand der erneuten Simulation des CMn-Stahls, bei der keine grofien Unterschiede trotz
Beriicksichtigung der zusatzlichen Effekte im Vergleich zur ersten angepassten Simulation

zu erwarten sein sollten.

Grundlage aller Simulationen ist die Auswahl der richtigen Datenbanken und die Definition der
wichtigen chemischen Elemente der Zusammensetzung sowie der aus diesen Elementen moglichen
entstehenden Phasen. Fiir die Berechnungen fiir Stahlzusammensetzungen wird die thermody-
namische Datenbank "M FE — Fe;.1.tdb” sowie die Diffusionsdatenbank "M FE — Fel.1.ddb” ver-
wendet. Von der gesamten Zusammensetzung der Stdhle werden nur die Elemente Al, C, Fe, Mn,
N, Nb, Si, Ti und Va (Leerstellen) in der Simulation betrachtet. Die kubische Phasen BCC__A2,
FCC__A1, die Schmelzphase Liquid und die Ausscheidungsphase AIN kénnen anschlieend vor-
definiert werden. Fiir alle Elemente wird dann im Folgenden die chemische Zusammensetzung

in gew-% entsprechend der wahren chemischen Analysen der Stihle definiert.

Neben den bereits definierten Phasen werden dann die Phasen der Ausscheidungen TiN und NbC
als sogenannte composition sets aus der FCC__A1-Phase definiert. Wahrend die FCC__A1-Phase
alle vordefinierten chemischen Elemente enthélt, werden in den beiden composition sets nun nur
die relevanten Elemente Ti und N bzw. Nb und C eingeschlossen. Aus den beiden composition
sets und der AIN Phase werden dann die Ausscheidungen (MatCalc: "precipitate”) TiN__PO,
NbC_ PO und AIN_ PO erstellt. Fiir diese Ausscheidungsphasen werden folgende Einstellungen

vorgenommen:

o Klassenanzahl: default-Wert 25. In der, in dieser Arbeit verwendeten Version von MatCalc
ist es nicht moglich, experimentelle Daten und Verteilungen der Ausscheidungen vorzuge-
ben bzw. einzulesen. Somit ist nur die Definition der Klassenanzahl in diesem Falle moglich.
Eine Erhohung der Klassenanzahl resultiert in einer deutlichen Erhohung der Rechenzeit,

weshalb in diesem Fall der initiale default-Wert von 25 Klassen iibernommen wurde.

o Diffuse Grenzflachen-Effekte (”diffuse interface effects”) werden durch die Definition einer
kritischen Losungstemperatur (“regular solution T _crit”) fiir jede Ausscheidungsklasse

berticksichtigt.

o Als Keimbildungsstellen der Ausscheidungen ("nucleation sites”) werden Versetzungen an-
gegeben. Aulerdem wird die Bedingung angegeben, dass sich die jeweiligen Ausscheidun-
gen nur aus den vordefinierten Hauptbestandteilen ("major constituents”) bilden diirfen.

Ansonsten wiirden im Falle des Auftretens von TiN und NbC die Niob-Ausscheidungen
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aufgeldst und es lediglich zur Bildung des Wachstums von Ausscheidungen mit dem Haupt-

anteil Titan kommen.

e Der Volumen-Misfit zwischen den Ausscheidungen und der Matrix wird fiir NbC und
TiN als 0,11 und fiir AIN als 0,27 aus Griinden der Vollstdndigkeit definiert. Die Misfit-
Spannungen sollen wéahrend der Verformung allerdings ignoriert werden und miissen daher
nicht unbedingt definiert werden. Wird kein Volumen-Misfit definiert, so ist keine merkliche

Veranderung des Kornwachstumsverhaltens erkennbar.

o Der Pinning-Faktor fiir TiN betrdgt entsprechend [RADIs, 2010] 4,8 und fir NbC 5,64.
Fiir AIN wird der Pinning-Faktor bei dem default-Wert 1 belassen. Fine Verdnderung oder
ein Belassen der Werte auf dem default-Wert von 1 reduziert die pinnende Wirkung der
Ausscheidungen deutlich, wodurch das Kornwachstum ebenfalls deutlich beeinflusst wird.
Der resultierende Korndurchmesser der Simulation ist in diesem Fall um ein vielfaches

grofler.

Neben den verschiedenen Phasen werden auch die Ausscheidungsgebiete (”precipitation do-
mains”) Ferrit und Austenit durch die Zuordnung der Phasen BCC__ A2 bzw. FCC__A1 definiert.
Da fiir die Simulationen nur die Mikrostrukturentwicklung im Austenitgebiet von Interesse ist,
wird fiir das Ferritgebiet lediglich die Ausgangskorngréfie von 10 pm definiert und fiir alle an-
deren Einstellungen die default-Werte iibernommen. Fiir den Austenit werden folgende weitere

Einstellungen fiir die Simulation der Brammenerwirmung vorgenommen:

e Die Entwicklung der Austenitkorngréfie wird im multi class Modell berechnet. Fiir die Aus-
gangskorngréfenverteilung werden mit 50 Klassen eine Log-Normal-Verteilung mit dem
Minimum von 1 pm, dem Mittelwert 10 pm, dem Maximum 40 pm und der Standard-
abweichung 0,5 des Kornradius generiert. Bei einer Erhohung der Klassenanzahl um den
Faktor 2, muss mit einer Erh6hung der Berechnungszeit um den Faktor 3 gerechnet werden
(von 30 min auf 90 min pro Rechnung im Fall der Erhéhung von 50 auf 100 Klassen). Das
Berechnungsergebnis ist jedoch das selbe. Lediglich resultiert eine Erhéhung der Klassen-
anzahl in einer Glattung der Kurve. Die Anzahl der Klassen sollte jedoch aus statistischen

Griinden nicht geringer als 25 sein.

e Der initiale mittlere Korndurchmesser betrégt 20 pm. Eine Variation des initialen mittleren
Korndurchmessers im Bereich von 5-40 pm zeigte keinen Einfluss auf die resultierende

Korngréle durch die Warmebehandlung der Brammenerwérmungsphase.

o Der E-Modul der Phase wird temperaturabhéngig definiert zu (210000 — 75 % T$C) =
le6 (T$C = aktueller Temperaturwert der Warmebehandlung). Dieser Wert wird fiir die
Brammenerwérmungsphase ebenfalls nur der Vollsténdigkeit halber definiert. Er spielt erst

bei den spéteren Simulationen, welche eine Umformung beinhalten eine Rolle.

e Die Faktoren, welche das Kornwachstumsverhalten bestimmen, werden wie folgt einge-
stellt: k; = 2, k. = 1,5. Beide Faktoren sind reine Fit-Faktoren mit einem deutlichen
Einfluss auf die resultierende mittlere Korngrofie. Verdoppelt man beispielsweise den Fak-

tor der treibenden Kréfte kg, so ist mit einem deutlich starkeren Kornwachstum zu rechnen.
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Entsprechend der Gleichung wird durch die beiden Vorfaktoren der gesamte Anteil
der jeweils treibenden bzw. riicktreibenden Kraft beeinflusst. Eine Verdopplung der Wer-
te resultiert also auch in einer Verdopplung der treibenden bzw. riicktreibenden Kraft.
Aufgrund dieses starken Einflusses und der fehlenden physikalischen Bedeutung dieser

Parameter, wurden ihre Werte bei ihren default-Werten belassen.

Fiir die Entwicklung der Substruktur und Subkérner wird fiir den Brammenerwarmungs-

prozess kein Modell angenommen.

Um den Solute-Drag Effekt zu beriicksichtigen, wird die Grenzflachenenergie (”interfacial
energy”) fiir Niob auf 17000 J/mol und fir Titan auf 10000 J/mol festgelegt. AuBerdem
wird der Faktor "CB diff factor” fiir Niob auf 0,005 eingestellt. Die Grenzflichenenergi-
en basieren auf den empirisch bestimmten Werten von Andrade et al. [ANDRADE et al.,
1983] und den in [BUKEN et al., 2017] bereits fiir Simulationen mit MatCalc verwendeten
Werten. Verdndert man diese Werte oder fiigt gar Werte # 0 fiir andere Elemente ein, so
wird das Kornwachstum deutlich beeinflusst und in diesem Fall dadurch gehemmt werden.
Daher werden in den Simulationen im Rahmen dieser Arbeit lediglich die experimentell

bestimmten Werte der Literatur verwendet und diese nicht verandert.

Die Korngrenzenenergie wird temperaturabhéngig definiert durch (1,3111 — 0,0005 - T')
und die Subkorngrenzenenergie durch 0,5-(1,3111 —0,0005- 7). Diese Definition wird aus
der wissenschaftlichen Arbeit von Buken et al. [BUKEN et al., 2017] iibernommen.

Der intrinsische Pre-Mobilitéatsfaktor der Gro3winkelkorngrenzen und gepinnter Korngren-
zen wird definiert als 0,005 und ist damit deutlich geringer als der in MatCalc angegebene
default-Wert. Lediglich durch diesen Parameter ist es moglich, das grundlegende Wachs-
tumsverhalten des CMn-Stahls auf das richtige Niveau zu bringen. Betrachtet man erneut
die Gleichung[3.6.5] so ist der intrinsische Pre-Mobilitétsfaktor der Growinkelkorngrenzen
in diesem Falle wiederum nichts anderes, als ein Fit-Faktor zum Skalieren des gesamten

Kornwachstumsverhaltens.

Um die Simulation durchfiihren zu kénnen, muss zunéchst noch die thermomechanische Be-

handlung aufgesetzt werden. Diese besteht fiir den Prozess der Brammenerwirmung aus den

folgenden Schritten:

Autheizphase aus dem Ferritgebiet von Raumtemperatur 25 °C bis 800 °C mit der Auf-
heizrate 5 °C/s.

Wechsel vom Ferrit- in das Austenitgebiet ab 800 °C und weiteres Aufheizen von 800 °C
auf die jeweilige Austenitisierungstemperatur (1000 °C, 1100 °C und 1200 °C).

Halten auf Austenitisierungstemperatur im Austenitgebiet fiir eine Zeit von 14400 s.

Abbildung zeigt die Ergebnisse der Berechnungen fiir alle vier Stdhle nach der Anpassung

der Simulationen und unter Verwendung des finalen universellen Parametersatzes im Vergleich

zu den experimentell bestimmten Datenpunkten. Betrachtet man die Anpassungen fiir den CMn-
Stahl (a), den Nb-Stahl (b) und den NbTi-Stahl (c) fiir alle kurzen Zeiten, so stimmen diese
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Abb. 4.20: Vergleich experimentell bestimmter und simulierter Entwicklung der Austenitkorngréfie aller
Stahlsorten abhéngig von der Austenitisierungsdauer fiir unterschiedliche Austenitisierungstemperaturen.

sehr gut mit den experimentellen Werten tiberein. Die resultierenden Kurven liegen alle im Be-
reich der Standardabweichungen der experimentellen Daten. Nur fiir lange Zeiten von 14400
s zeigt sich die Tendenz, dass die experimentellen Werte durch die Simulation oftmals tiber-
schritten werden. Dies kann sowohl an der Simulation, als auch an der mangelnden Statistik der
Kornwachstumsexperimente vor allem bei hohen Temperaturen und langen Zeiten liegen. Dabei
werden trotz einer Vergroferung der untersuchten Flache des EBSD-Scans und der Rekonstruk-

tion deutlich weniger Korner detektiert und rekonstruiert.

Das experimentelle Kornwachstumsverhalten des Titan-Stahls wurde in Kapitel bereits
diskutiert. Die Simulationen zeigen im Gegensatz zu den Experimenten den erwarteten Verlauf
in Abhéngigkeit der Prozessparameter (d), wobei die mittlere Korngrofle teilweise deutlich iiber-
schritten wird. Diese Abweichung liegt im Bereich der Abweichungen der anderen Berechnungen
im Vergleich zu den Simulationen und wirkt aufgrund der kleineren Groéflenskala deutlich gro-
Ber. Trotzdem kann zukiinftig eine weitere Anpassung der Parameter in MatCalc, welche das

pinnende Verhalten der TiN beschreiben als sinnvoll angesehen werden. Eine Erhéhung des bis-
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her verwendeten Wertes fiir den Pinning-Faktor der TiN von 4,8 aus |[RADIs, 2010] sollte dafiir
sorgen, dass das Kornwachstum bei Vorhandensein von TiN noch weiter reduziert wird, da der
Anteil der pinnenden Krifte nach Gleichung dadurch zunimmt.

Zusammenfassend kann die Anpassung der Simulationsparameter an die experimentellen Werte
des Kornwachstums als erfolgreich angesehen werden. Es hat sich als sinnvoll erwiesen, zu-
néchst die Grundanpassung anhand des intrinsischen Pre-Mobilitdtsfaktors vorzunehmen, um
das Grundniveau des Kornwachstumsverhaltens der betrachteten Stédhle zu simulieren. Werden
alle anderen Parameter aber physikalisch sinnvoll eingestellt, so bleibt dies eine Anpassung, wel-
che rein durch einen Fit-Parameter erfolgt und keinerlei physikalische Bedeutung in diesem Falle
besitzt. Dies kann als grofiter Nachteil in der Simulation des Kornwachtumsverhaltens mittels
MatCalc angesehen werden. Dennoch ist es nur durch diesen Fit-Parameter moglich mit diesem
einen, daraus restultierenden Parametersatz das Kornwachtumsverhalten aller vier Stdhle ohne

eine Variation der Parameter zu berechnen, was letztendlich Ziel der Simulationen in dieser Ar-

beit war.
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Abb. 4.21: Entwicklung des Phasenanteils (a) und des mittleren Partikelradius (b) von Niob-Karbiden und
Titan-Nitriden im NbTi-mikrolegierten Stahl abhédngig vom simulierten Temperatur-Zeit-Verlauf.

Neben der Betrachtung der bereits diskutierten Entwicklung der Mikrostruktur kénnen aus
den Simulationsergebnissen auch Riickschliisse auf die Ausscheidungskinetik getroffen werden.
Abbildung zeigt die Entwicklung des Phasenanteils (a) sowie des mittleren Partikelradius
(b) der beiden Ausscheidungssorten im NbTi-Stahl abhédngig von der Austenitisierungszeit fiir
verschiedene Austenitisierungstemperaturen. Der Phasenanteil beider Ausscheidungssorten un-
terscheidet sich dabei deutlich. Wahrend der Phasenanteil der TiN fiir alle Warmebehandlungen
auf einem dhnlichen Niveau liegt, ist der Phasenanteil der NbC stark von der Austenitisierungs-
temperatur abhéngig. Bei niedrigen Austenitisierungstemperaturen ist die Loslichkeit der NbC
so gering, dass sich nahezu der gleiche Phasenanteil wie der der TilN bildet, wobei die Bildungs-
geschwindigkeit trotzdem geringer ist als die der TiN. Wird die Temperatur der Warmebehand-
lungssimulation auf 1100 °C erhoht, so ist der Phasenanteil der NbC durch die héhere Loslichkeit
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bei der Temperatur deutlich reduziert und es dauert deutlich langer bis der maximale Phasen-
anteil erreicht wird. Bei einer Austenitisierungstemperatur von 1200 °C bilden sich schliellich
keine NbC mehr und Niob liegt nur noch geldst in der austenitischen Matrix vor. Auch der mitt-
lere Partikelradius der NbC reduziert sich bei einer Erhéhung der Austenitisierungstemperatur,
bis schliellich keine NbC mehr vorhanden sind. Der Partikeldurchmesser der TiN dagegen ist
dagegen fiir alle Temperaturen weitestgehend stabil. Lediglich bei einer Austenitisierungstem-
peratur von 1200 °C beginnt der mittlere Partikelradius der TiN zu schwanken und im Mittel
anzusteigen, auch wenn der Beginn des Plateaus mit dem Niveau der Kurven der anderen Tem-
peraturen iibereinstimmt. Bei diesen hohen Temperaturen kommt es zu Schwankungen in der
chemischen Zusammensetzung der TiN und diese werden je nach Zusammensetzung teilweise
an- oder sogar aufgelost, wohingegen die grofieren, stabilen Ausscheidungen wachsen. Durch die
geringe Anzahl der definierten Klassen spiegeln sich diese Schwankungen in der Auswertung
des mittleren Partikelradius wieder. Die simulierten Zusammenhéange passen trotz unterschied-
licher Grundzusammensetzung auch zu den experimentell beobachteten Zusammenhéngen des

Nb-Stahls (Abbildung [4.16).

Abbildung zeigt die entsprechenden Haufigkeitsverteilungen der beiden Ausscheidungsklas-
sen fiir den Endzustand der verschiedenen Simulationen des NbTi-Stahls. Durch die Definition
von lediglich 25 Groéflenklassen mit immer gleicher Breite ergeben sich im Vergleich zu den ex-
perimentellen Daten keine realistischen Verteilungsformen. Um die Verdnderung der Verteilung
abhingig von der Warmebehandlung oder im Vergleich zu anderen Zusammensetzungen zu be-
schreiben, reichen die Daten jedoch aus. Die Korngroéfienverteilungen spiegeln den ermittelten
Wert des mittleren Partikelradius am Ende der Berechnungen wieder. So ist beispielsweise die
Héaufigkeitsverteilung der NbC bei 1100 °C im Vergleich zu der bei 1000 °C nach links verschoben,
was zu dem niedrigeren mittleren Partikelradius aus Abbildung [4.21[b) passt. Der Unterschied
zwischen dem mittleren Radius der TiN bei niedrigeren Austenitisierungstemperaturen im Ver-
gleich zu dem Radius bei 1200 °C ist ebenfalls deutlich durch gréflere Partikelradien bei 1200
°C in der Haufigkeitsverteilung zu erkennen. Die Héaufigkeitsverteilungen der anderen beiden

Temperaturen sehen dagegen fiir die TiN fast identisch aus.

Fiir eine detailliertere Betrachtung der Entwicklung der Grofienverteilung ist es sinnvoll, min-
destens 50 oder mehr Klassen zu definieren, wodurch die Berechnungszeit der Simulation aber
auch deutlich erhoht wird.

Fiir die Modellbildung eines physikalisch-basierten Modells, welches auf die Stdhle von Dillinger
angepasst wird, ist es neben der experimentell bestimmten Kornwachstumskinetik und der Par-
tikelgroflen wichtig, die Bildungs- und Auflésungsbedingungen, wie Losungstemperaturen und
Bildungsgeschwindigkeiten der verschiedenen Ausscheidungsklassen zu kennen. Da eine genaue
Bestimmung dieser Werte experimentell sehr aufwendig ist, soll dabei auch auf die Simulation
mit MatCalc zuriickgegriffen werden. In Kapitel wurden die drei Temperaturen T},q0, Tinin
und T}z, definiert. Die T}y, aus den Gleichgewichtsberechnungen von MatCalc tiberschreitet ex-
perimentell bestimmte Werte der Losungstemperaturen meistens deutlich. T},,4.., die Temperatur

mit deutlich kleineren Temperaturwerten und oberhalb der die Auflésung der Ausscheidungen
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Abb. 4.22: Haufigkeitsverteilung des Partikelradius der Niob-Karbide (a) und Titan-Nitride (b) im
NbTi-mikrolegierten Stahl fiir unterschiedliche Austenitisierungstemperaturen.

beginnt, ergibt sich als sinnvollster Wert fir die Modellbildung. Halt man eine Probe also bei
nur geringfiigig héheren Temperaturen fiir eine lange Zeit, werden sich irgendwann alle Aus-

scheidungen aufgelost haben.

Die verschiedenen Losungstemperaturen konnen in Abhéngigkeit der Zusammensetzung der
Stéahle simuliert werden. Beispielhaft fiir die Ergebnisse dieser Simulationen ist eine Map der
Losungstemperatur Tjs, fiir TiN abhéngig vom Stickstoff- und Titangehalt der Legierungszu-
sammensetzung in Abbildung (a) dargestellt. Anhand der Temperaturlinien ist zu erken-
nen, dass die Losungstemperatur mit sinkendem Stickstoffgehalt und mit sinkendem Titangehalt
ebenfalls absinkt. Die Ausscheidungen sind also umso temperaturstabiler, je hoher der Gehalt
beider Elemente. Der Vergleich der drei verschiedenen Losungstemperaturen abhéngig von der
chemischen Zusammensetzung des Stahls ist ebenfalls in Abbildung (b) gezeigt. Dabei ist zu
sehen, dass die Losungstemperatur 1;,,; in jedem Fall unter den beiden anderen Temperaturen
liegt. Aufgrund der Erkenntnisse dieser Simulationen ist die Temperatur T},,, der sinnvollste
auszuwertende Wert der Aufléungs- und Bildungskinetik der verschiedenen Ausscheidungsarten.
Trmaz sollte daher in die zukinftige Bildung eines Mikrostrukturmodells mit einflielen, um da-
durch den Zeitpunkt und die Geschwindigkeit der Ausscheidungsbildung und -auflésung mit zu

beriicksichtigen.

Neben der Bestimmung der Auflésungstemperatur abhéngig von der chemischen Zusammenset-
zung wurden im Rahmen dieser Arbeit auch einige Simulationen zur Bestimmung der Bildungs-
und Auflosungsgeschwindigkeit der verschiedenen Ausscheidungen fiir die vier Stahlkonzepte
durchgefiihrt. Als Beispiel fiir die Auswertung der Zeitabhdngigkeit des Partikelradius ist in Ab-
bildung der Verlauf der Bildungsgeschwindigkeit abhéngig von der Temperatur der War-
mebehandlung fiir die TiN der Simulation des Ti-Stahls aufgetragen. Man erkennt an den ne-
gativen Werten der Bildungsgeschwindigkeit, dass die Ausscheidungen beginnen sich ab 1270

°C aufzulésen und dass die Auflésungsgeschwindigkeit mit zunehmender Temperatur ebenfalls
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Abb. 4.23: (a) Abhéngigkeit der T} der Titan-Nitride von den hinzu legierten gew.-% Stickstoff und Titan,
(b) Abhéngigkeit der Trmawz, Tmin und Tisy der Titan-Nitride von den hinzu legierten gew.-% Stickstoff und
Titan sowie der Austenitisierungstemperatur.

stark zunimmt. Das Maximum der Bildung bzw. des Wachstums der Ausscheidungen befindet
sich bei 1130 °C.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die Simulationen mit MatCalc als Mdoglich-
keit der Datengenerierung fiir die eigene Modellbildung genutzt werden kann. Die Erstellung
von Matrizen aus Parameterkombinationen, welche die Zusammensetzung des Stahls und un-
terschiedliche Warmebehandlungsszenarien beinhalten werden als sinnvoll angesehen, um die
Bildungskinetik der Ausscheidungen vollsténdig beschreiben zu kénnen und die Erkenntnisse
daraus in die eigene Modellbildung zu iibernehmen. Des Weiteren kann der optimierte Para-
metersatz der Kornwachstumsberechnungen zukiinftig genutzt werden, um weitere Warmebe-
handlungen an anderen Legierungszusammensetzungen zu simulieren, statt jeweils Experimente

durchfithren zu miissen.

4.2.6 Modellbildung

Ein weiteres Ziel der Arbeit ist die modellhafte Zusammenfassung der experimentell und durch
die Simulation bestimmten Zusammenhénge. Im Folgenden soll anhand der in Abbildung

dargestellten Zusammenhange die grundlegende Funktionsweise des gebildeten Modells erlédutert
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Abb. 4.24: Verlauf der simulierten Bildungsgeschwindigkeit der TiN-Ausscheidungen des Ti-Stahls.

werden.

Zunéchst wird neben der chemischen Zusammensetzung des Stahls eine Ausgangskorngroéfienver-
teilung mit einem definierten mittleren Korndurchmesser in Form einer Log-normal-Verteilung
erzeugt. Aus diesen Kornern wird dann zufillig ein Korn ausgewéhlt, welches entsprechend der
in der Theorie erlauterten Wachstumsgleichungen und abhéngig von der definierten thermischen
Behandlung wachsen soll. Unter Einhaltung der Volumenkonstanz muss demnach ein anderes,
kleineres Korn um den gleichen Betrag schrumpfen. Diese Wachstums- und Schrumpfungspro-
zesse werden fiir andere Korner wiederholt. Der Kornwachstumsschritt wird iterativ so lange

durchgefiihrt, bis das finale Zeitinkrement erreicht ist.

Neben den treibenden Kréften des Kornwachstums werden auch die riicktreibenden Kréfte bei
der Entwicklung der Austenitkorngréfie durch das Zener-Pinning, den Solute-Drag Effekt und
die eigentliche Partikelkinetik berticksichtigt.

Abbildung zeigt die Korngrofienverteilungen der experimentellen Daten (a) und der Da-
ten aus der eigenen Modellbildung (b), welche aus der Wéarmebehandlung von 7, =1000 °C
fir t, =14400 s des CMn-Stahls resultieren. Bei den Graphen der eigenen Modellrechnungen
stellt die blaue Kurve die definierte Ausgangskorngréfenverteilung dar. Die orangefarbene Kur-
ve reprasentiert die Korngréflenverteilung nach Beendigung der Berechnung. Vergleicht man den
Korngréflenbereich der experimentellen und berechneten Korngréfienverteilung, so liegt dieser
in einem &hnlichen Bereich von ca. 0 - 250 pm. Die Korngrofenverteilung der Berechnung be-
ginnt jedoch erst bei 100 pm und sieht von der Verteilungsform deutlich sinnvoller aus. Dies

liegt daran, dass fiir die experimentelle Bestimmung nicht geniigend Korner fiir eine ausreichend
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Abb. 4.25: Flow-Chart zur Abbildung der Funktionsweise des entwickelten Modells zur Beschreibung der
Austenitkorngrofienentwicklung wahrend der Brammenerwarmung.

statistisch abgesicherte Charakterisierung bei den grofien Korngréfen moglich ist, durch die Be-
rechnung aber 1000 Korner in der Ausgangskorngrofienverteilung definiert werden. Durch den
programmierten Wachstumsprozess einzelner Korner auf Kosten anderer kommt es zwar da-
zu, dass die Gesamtzahl der Koérner durch die Volumenkonstanz reduziert wird, allerdings liegt
die Gesamtzahl der Korner der resultierenden Verteilung trotzdem iiber der der experimentel-
len Bestimmung. In erster Ndherung liefert ein grundlegendes Programm zur Berechnung der
Korngroflenentwicklung wahrend des Brammenerwarmungsprozesses also zu den experimentellen
Daten konsistente Werte. Gerade der Einfluss der Ausscheidungen auf das Kornwachstumsver-

halten der Nb- und Ti-mikrolegierten Stédhle muss jedoch noch weiter angepasst werden.

4.3 Warmumformung

Nachdem die Ergebnisse der Kornwachstumsversuche und der dazugehorigen Simulationen und
Modellbildung der Brammenerwémungsphase bereits erlautert wurden, beschéftigt sich das fol-
gende Kapitel mit den Ergebnissen dieser Arbeit zur Prozessphase des Warmwalzens. Dabei
werden ebenfalls die experimentellen Ergebnisse dargestellt und erklart und mit Simulationen

und Modellen in Verbindung gebracht.

4.3.1 Tnr-Bestimmungen

Als Beispiel fiir die Vorgehensweise zur Bestimmung der Rekristallisationsstoptemperatur T,

ist in Abbildung [4:27) die Auswertung der 7,,,-Bestimmung des Ti-mikrolegierten Stahls nach
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Abb. 4.26: (a) Experimentell bestimmte Korngréfienverteilung fiir den CMn-Stahl und (b) simulierte
Korngrofle, warmebehandelt bei Ta =1000 °C fiir ta =14400 s.

einer Austenitisierungswirmebehandlung von 10 Minuten bei 1200 °C dargestellt. Durch die
dargestellte Auswertung der T),,. bei 20 % Entfestigungsanteil, um Anteile der Erholung und

dynamischen Rekristallisation auszuschlieflen, ergibt sich in diesem Fall ein Wert von 827 °C.

Je mehr Datenpunkte fiir diese Art der Auswertung der T, zur Verfiigung stehen, desto genauer
ist der bestimmte Wert der T,,,.. Um eine Aussage iiber den Einfluss der verschiedenen Mikrole-
gierungskonzepte und der austenitischen Ausgangskorngrofie auf die T, treffen zu kénnen, sind

jedoch, dhnlich wie im dargestellten Beispiel, 6 -7 Datenpunkte fiir die Bestimmung ausreichend.

Die T, wurde fiir alle vier Mikrolegierungskonzepte zunéchst mit gleicher Ausgangswérmebe-
handlung bestimmt. Abbildung (a) verdeutlicht den Einfluss der chemischen Zusammen-
setzung, insbesondere des Niob-Gehaltes, auf die resultierende T,,.. Steigt der Niob-Gehalt an,
so steigt auch die T, deutlich an. Dieser Einfluss wurde auch durch Bai et al. und Borrato et
al. [BAI et al., 1993, BORATTO et al., 1988] festgestellt und in Formeln zur Beschreibung dieser
Abhéngigkeit festgehalten. Die fiir diese Abhéngigkeiten bereits in der Theorie beschriebenen
Modelle wurden auch auf die gezeigten Versuche angewandt. Unter Beriicksichtigung der che-
mischen Zusammensetzung und der Prozessparameter konnten die experimentellen Ergebnisse,
wie in Abbildung (b) dargestellt, mit den berechneten Werten verglichen werden. Bei die-
sem Vergleich fallt auf, dass die experimentellen Ergebnisse meist zwischen den Werten beider
Modelle liegen. Der Verlauf der Abhéngigkeit der 7}, vom Niob-Gehalt gleicht dabei aber mehr
dem des Modells von Bai et al., welches neben der chemischen Zusammensetzung auch den Um-
formgrad, die Umformgeschwindigkeit und die Zwischenstichzeit beriicksichtigt. Dass Bai et al.
das Modell urspriinglich fiir Niob-mikrolegierte Stdhle entwickelt haben, wird durch die gréflere
Abweichung des experimentellen Wertes des CMn-Stahls von dem berechneten Wert nach Bai
et al. deutlich. Fiir den CMn-Stahl passt der errechnete Wert nach Borrato et al. am besten
zu dem experimentell bestimmten Wert. Die Abweichungen der experimentellen Werte von den

Werten, welche nach Bai et al. berechnet wurden, liegt an der Definition der 7)., welche sich
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Abb. 4.27: T,,,-Bestimmung fiir den Ti-mikrolegierten Stahl.

von den Annahmen in dieser Arbeit unterscheidet. Die T;,, nach Bai et al. entspricht nach der in
der Theorie erlduterten Definition theoretisch einem Entfestigungsanteil von 100 %, weshalb die
berechneten Werte die experimentell bestimmten Werte von 20 % Entfestigung teilweise deutlich

uberschreiten.

Beriticksichtigt man mogliche Schwankungen der experimentellen Werte, so kann die Abhéngig-
keit der T;,, vom Niob-Gehalt und Prozessparametern auf Basis des Modells von Bai et al. wie

folgt flir die untersuchten Stéhle beschrieben werden:
Ty = 50 (88, 1og([Nb] + 0, 31[T4] + 0, 15[AL]) + 1156) e ~*12e001, 1] (90)

Neben den in den Modellen berticksichtigten Einflussfaktoren hat aber auch die Ausgangs-
Austenitkorngréfle einen deutlichen Einfluss auf die resultierende T,,,.. Je kleiner die Ausgangs-
korngrofle, desto geringer ist die resultierende T),,.. Aufgrund der geringeren Austenikorngrofie ist
die Versetzungsdichte bei gleichem Umformgrad héher als bei grofierer mittlerer Korngrofie. Zu-
dem ist die Korngrenzendichte bei kleinerer mittlerer Korngréfie erhéht, wodurch die, bevorzugt
an Korngrenzen stattfindende, Keimbildung neuer rekristallisierter Kérner ebenfalls begiinstigt
wird. Dadurch ist die Triebkraft fiir die Rekristallisation erhoht und findet schon bei geringeren
Temperaturen statt. Diese Abhéngigkeit wurde beispielhaft fiir den CMn-Stahl experimentell

untersucht, um weitere Einfliisse der Mikrolegierung mit Niob und Titan auszuschliefen (Abbil-

dung [.29).

Die Ergebnisse der 7;,,-Bestimmungen machen deutlich, dass bereits existierende Modell sehr gu-
te Abschétzungen der realen T, liefern. Dabei spiegelt insbesondere das Modell, welches neben

der chemischen Zusammensetzung auch Prozessparameter wie den Umformgrad beriicksichtigt,
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Abb. 4.28: (a) Abhangigkeit der Ty, vom Mikrolegierungskonzept bzw. dem Gehalt an gelostem Niob,
(b) Vergleich der experimentell bestimmten 7T, mit berechneten Werten nach den Modellen nach Borrato et
al. [BORATTO et al., 1988] und Bai et al. [BAI et al., 1993].

den Verlauf der Abhéngigkeit der T,,, vom Niob-Gehalt des Stahls sehr gut wieder.

4.3.2 Korngriflenentwicklung durch Warmumformung ohne Rekristallisation

Um den Einfluss des Umformgrades auf die resultierende Austenitkorngréfie zu untersuchen, wur-
den 7 Umformversuche am NbTi-Stahl fiir je zwei Umformtemperaturen durchgefiihrt, bei denen
der Umformgrad zwischen 0,05 und 1 variiert wurde. Die beiden Umformtemperaturen wurden
so gewahlt, dass die niedrigere Temperatur im Nichtrekristallisationsbereich (unter der T, =
913 °C) liegt. Da das Geflige direkt nach der Umformung abgeschreckt wird, ist die resultierende
Korngréle zum grofiten Teil von dem Umformgrad abhéngig. Die Ergebnisse beider Umform-
temperaturen unterscheiden sich daher kaum. Wie zu erwarten, nimmt der durchschnittliche
Durchmesser der Austenitkérner durch die Erhohung des Umformgrades ab (Abbildung [4.30)).
Ausgehend von einer mittleren Korngréfie nach 10 Minuten bei 1200 °C von 110 - 140 pm sinkt

die Korngrofle durch Umformung bis auf 25 - 40 pm bei einem Umformgrad von 1 ab.

4.3.3 Bestimmung der Rekristallisationskinetik mittels Doppelschlagversuch

Die Rekristallisationskinetik wéhrend und nach der Warmumformung ist, wie in der Theorie
beschrieben, von vielen verschiedenen Parametern abhingig (Gleichung und . Die Re-
kristallisationskinetik wird dabei zumeist durch die Abhéngigkeit des rekristallisierten Anteils
von der Zwischenstichzeit beschrieben. Abbildung verdeutlicht, welchen Einfluss die Zwi-
schenstichzeit auf den Verlauf der FlieSkurve des Doppelschlagversuches hat. Da nach einer sehr
kurzen Zwischenstichzeit von 1,3 Sekunden praktisch keine Zeit fiir die statische Rekristalli-
sation zwischen den Umformungen bleibt, entspricht die Fliekurve des zweiten Schlags einer
Extrapolation des Spannungsverlaufs des ersten Schlags. Nach der in der Theorie beschriebenen

Auswertung ergibt sich fiir diesen Fall ein rekristallisierter Anteil von ~ 0. Erhoht man die Zeit
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Abb. 4.29: Abhéangigkeit der T, von der Ausgangs-Austenitkorngrofie nach der Brammenerwarmung.

zwischen den zwei Stichen, so nimmt das Niveau der zweiten FlieBkurve sukzessive ab. Bei ei-
ner ausreichend hohen Zwischenstichzeit, in dem vorliegenden Fall schon nach 30,3 Sekunden,
entspricht die FlieBkurve des zweiten Schlags der des ersten Schlags. Der rekristallisierte Anteil

ergibt sich durch die Auswertung dabei zu ~ 1.

In der im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefithrten Masterarbeit von Kramer [KRAMER,
2016] wurden die so bestimmten Rekristallisationskinetiken des CMn-Stahls und des NbTi-Stahls
fiir zwei verschiedene Umformtemperaturen verglichen (Abbildung . Der Vergleich zeigt
deutlich die Unterschiede der Rekristallisationskinetiken fiir verschiedene Umformtemperatu-
ren, aber auch die Unterschiede durch die chemische Zusammensetzung. Durch die Verringerung
der Umformtemperatur wird die Rekristallisationskinetik des CMn-Stahls deutlich verlangsamt,
da die Prozesse der Keimbildung und des Keimwachstums thermisch aktivierte Prozesse sind.
Je geringer die Umformtemperatur ist, desto geringer ist die thermisch aktivierte Versetzungs-
bewegung und Versetzungsumordnung, welche die Grundlage der Rekristallisations- und Erho-

lungsvorgange bildet.

Der Vergleich der Rekristallisationskinetiken beider Werkstoffe bei gleicher Umformtemperatur
von 1000 °C ergibt ebenfalls eine deutliche Reduktion der Rekristallisationsgeschwindindigkeit
fiir den NbTi-Stahl, da die Triebkraft der Rekristallisation durch das Mikrolegieren mit Niob
durch den Solute-Drag Effekt reduziert wird. Bei geringer Umformtemperatur kommt bei Nb-
mikrolegierten Stédhlen zudem die Bildung dehnungsinduzierter Ausscheidungen hinzu, welche
die Rekristallisation weiter hemmen. Deren riicktreibende Kraft kann sogar so grofl werden, dass
die treibende Kraft iiberschritten wird und es zu einer Plateaubildung, wie im dargestellten Fall
(NbTi, 915 °C) kommt. Durch Vergroberung reduziert sich die riicktreibende Kraft der Partikel
anschlieBend wieder, wodurch die treibende Kraft der Rekristallisation wieder dominierend ist
und sich der Rekristallisationsprozess fortsetzen kann. Abbildung zeigt die ermittelten Re-
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Abb. 4.30: AustenitkorngréfSenentwicklung des NbTi-Stahls durch Erhéhung des Umformgrades.

kristallisationskinetiken fiir den Ti- und den Nb-mikrolegierten Stahl fiir jeweils drei verschiedene
Umformtemperaturen. Dabei ist vor allem der Einfluss des Niobs auf die Rekristallisationskinetik
erneut deutlich erkennbar. Vergleichbar zu den bereits erlduterten Ergebnissen des NbTi-Stahls
wird auch hier die Rekristallisation durch die Bildung dehnungsinduzierter Ausscheidungen teil-
weise verzogert oder sogar komplett gehemmt. Je héher dabei die Umformtemperatur ist, desto
friher setzt die Plateaubildung ein und desto hoher ist das Niveau der Plateaubildung. Das
Plateau bildet sich bei hoheren Umformtemperaturen schneller, da die Rekristallisationskinetik
an sich deutlich schneller ablduft und die Bildung und das Wachstum der dehnungsinduzier-
ten Ausscheidungen ein zeitabhéngiger Prozess ist. Bei hohen Temperaturen rekristallisiert also
ein vergleichsweise groflerer Anteil des Gefiiges, bevor es zur Hemmung der Rekristallisation
durch dehnungsinduzierte Ausscheidungen kommt. Bei niedrigeren Temperaturen ist die Rekri-
stallisationskinetik deutlich verlangsamt und es dauert langer bis die Rekristallisation durch die
dehnungsinduzierten Ausscheidungen und aufgrund ihres ebenfalls verlangsamten Wachstums-
verhaltens gehemmt wird. Im Vergleich zum Nb-Stahl fehlt bei dem Titan-Stahl die Bildung
der Plateaus. Demnach kann nur das Hinzulegieren des Niobs ausschlaggebend fiir die Bildung
eines solchen Plateaus sein. Auch sind die benétigten Zwischenstichzeiten fiir eine vollstdndige
Rekristallisation des Ti-Stahls deutlich geringer als fiir den Nb-Stahl. Dies ist wiederum ein
Indiz fiir die durch die chemische Zusammensetzung grundlegend reduzierte Triebkraft der Re-
kristallisation durch den Solute-Drag Effekt der Nb-Atome.
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Abb. 4.31: Anderung der FlieBkurve des Doppelschlagversuchs durch Erhéhung der
Zwischenstichzeit [KRAMER et al., 2018].

Neben der chemischen Zusammensetzung wurde der Einfluss der Umformtemperatur auf das
Rekristallisationsverhalten bereits erldutert. Betrachtet man nun den Einfluss schon geringer
Schwankungen der angenommenen Umformtemperatur, so sieht man, dass bereits eine Ande-
rung der Umformtemperatur von + 4 °C den rekristallisierten Anteil um bis zu 10 % erhohen
oder verringern kann (Abbildung [£.34)). Dieses Ergebnis liefert vor allem fiir die Prozessfiih-
rung der Gleeble-Experimente die wichtige Erkenntnis, dass fiir die ermittelten Ergebnisse der
Doppelschlagversuche beziiglich des rekristallisierten Anteils stets eine Abweichung der Umform-
temperatur von der Soll-Temperatur mit betrachtet und in der Auswertung und Interpretation
der Ergebnisse beriicksichtigt werden muss. Durch eine Anpassung der Regelparameter konnten
die Schwankungen der Umformtemperatur bereits im Laufe der vorliegenden Arbeit verringert
werden. Auch fiir den realen Walzprozess ist die Erkenntnis und die Berticksichtigung der starken
Auswirkung schon geringer Umformtemperaturschwankungen auf den resultierenden rekristalli-
sierten Anteil essentiell, gerade unter der Berticksichtigung der Temperaturinhomogenitét iiber
die Blechdicke.

Durch die Gleichung [0 wird auflerdem deutlich, dass auch der Umformgrad und die Umformge-
schwindigkeit der Warmumformung einen Einfluss auf die Rekristallisationskinetik haben. Durch
die Ergebnisse der Versuche, welche in Abbildung [4.35] zusammengefasst sind, wird diese Abhén-
gigkeit ebenfalls deutlich. Durch die Erhéhung des Umformgrades werden mehr Versetzungen
benotigt und gebildet und die durch die Verformung resultierende Versetzungsdichte steigt deut-
lich an. Die Anzahl der Rekristallisationskeime nimmt dabei mit dem Verformungsgrad durch
die Erhohung der Versetzungsdichte zu und die Rekristallisationszeit wird verkiirzt. Die Ex-
perimente zeigen, dass die Rekristallisation bei einem Umformgrad von 0,6 bereits nach sehr

kurzen Zwischenstichzeiten vollstindig abgelaufen ist. Dagegen dauert es bei einem Umform-
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Abb. 4.32: Vergleich der Rekristallisationskinetiken von CMn und NbTi-Stahl fiir zwei verschiedene
Umformtemperaturen.

grad von 0,1 deutlich linger bis ein Grofiteil des Gefiiges rekristallisiert ist. Einen vergleichbaren
Einfluss zeigt auch die Erhohung der Umformgeschwindigkeit. Durch eine Erhéhung der Um-
formgeschwindigkeit auf 10 steigt auch der rekristallisierte Anteil im Vergleich zu geringeren
Umformgeschwindigkeiten an, der Einfluss ist dabei aber deutlich geringer als der des Umform-

grades.

Durch die Versuchsreihen dieser Arbeit konnten die in der Literatur beschriebenen, funktionellen
Zusammenhéange zwischen verschiedensten Prozessparametern und dem aus ihnen resultieren-
den, rekristallisierten Anteil aufgezeigt und beschrieben werden. Die in der Theorie beschrie-
benen "Regeln der Rekristallisation” spiegeln das Rekristallisationsverhalten der Stéhle in den
Versuchen dieser Arbeit wieder. Beispielsweise kann durch die Versuchsreihe der Erhéhung der
aufgebrachten Dehnung bestétigt werden, dass die Rekristallisationstemperatur bzw. in dem Fall
die Rekristallisationsstoptemperatur T, fiir einen gegebenen Umformgrad durch eine groflere
AusgangskorngroBe ansteigt (Abbildung [4.29)).

Durch die Wahl kleiner Dehnraten und vergleichsweise geringer Umformtemperaturen nach
Uranga et al. [URANGA et al., 2003] konnte der Einfluss moglicher metadynamischer und dyna-
mischer Rekristallisation auf die erstellten Rekristallisationskinetiken reduziert werden. Durch
die Wahl der 75 % Total Strain”-Methode als Methode zur Auswertung der Doppelschlagversu-
che, wurde der Empfehlung nach Fernandez et al. [FERNANDEZ et al., 1999] nachgekommen und
somit der Einfluss der Erholung auf den Anteil der Entfestigung bestmoglich ausgeschlossen. Die
so resultierenden Ergebnisse zeigen somit bestmoglich die Abhéangigkeit der statischen Rekristal-
lisation von verschiedenen Prozessparametern. Die Genauigkeit der Doppelschlagversuche und

ihrer Auswertung kann durch die angefittete Avrami-Form der Rekristallisationskinetik verifi-
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Abb. 4.33: (a) Experimentell bestimmte Rekristallisationskinetiken des Ti-mikrolegierten Stahls und (b) des
Nb-mikrolegierten Stahls fiir jeweils drei verschiedene Umformtemperaturen.

ziert werden. Die Werte des Avrami-Koeffizienten und der ¢y 5 wurden dabei durch die Methode
der kleinsten Quadrate bestimmt. Fiir alle untersuchten Zustédnde lag der Korrelationskoeffizient
dabei bei mindestens 0,954. Dieser Wert zeigt, dass die angefitteten Avrami-Kurven die Entwick-
lung des wahren rekristallisierten Anteils sehr gut beschreiben und steht gleichzeitig fiir die grofie
Prézision der Methode des Doppelschlagversuchs. Der Fit der Kurven durch Avrami-Kurven ist
natiirlich nur sinnvoll méglich, solange es zu keinem Plateau durch dehnungsinduzierte Ausschei-
dungsbildung kommt. Die Lage des Plateaus und Positionierung der Avrami-Kurven vor und im
Anschluss an das Plateau sind dabei rein subjektiv festgelegt, da dieser Fit keine Pleateubil-
dung berticksichtigt bzw. beinhaltet. Umso wichtiger ist die Entwicklung eines, auf die verwen-
deten Stdhle angepassten physikalisch basierten Modells, welches auch die Platetaubildung bei
dehnungsinduzierter Ausscheidungsbildung berticksichtigt und somit sinnvolle Kurvenverlaufe

liefert.

4.3.4 Bestimmung der Rekristallisationskinetik mittels GOS-Methode

Eine weitere, in der Theorie erlduterte Moglichkeit zur Bestimmung des rekristallisierten Anteils
einer Probe ist die GOS-Methode. Abbildung[4.306]zeigt beispielhaft die Ergebnisse des Vergleichs
der Rekristallisationskinetik des Nb-Stahls, bestimmt durch den Doppelschlagversuch und die
GOS-Methode. Fiir die Auswertung wurde der GOS-Schwellwert hierbei auf 3° festgelegt. Die
Fehlerbalken der GOS-Werte zeigen die Abweichung des GOS-Wertes bei einer Variation des

Schwellwertes um 4+ 0,5°.

Abbildung zeigt diesen Vergleich ebenfalls mit den jeweiligen rekonstruierten GOS-Maps
fir den CMn-Stahl und eine Umformtemperatur von 1000 °C. In allen gezeigten Féllen sind
die Abweichungen zwischen den Ergebnissen des Doppelschlagversuches und der GOS-Methode

sehr gering.

Abbildung zeigt nun den direkten Vergleich aller in der vorliegenden Arbeit durchgefiihr-
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Abb. 4.34: Anderung des experimentell bestimmten rekristallisierten Anteils bei einer Anderung der
Umformtemperatur 7y um + 4 °C.

ten Bestimmungen des rekristallisierten Anteils mittels GOS-Methode sowie ergdnzende Punkte
der Masterarbeit von Krimer |[KRAMER, 2016]. Auch hier ist die groBe Ubereinstimmung der
Ergebnisse beider Methoden deutlich sichtbar, wobei die Unterschiede beider Methoden fiir den
Titan-Stahl am grofiten sind. Dies ldsst vermuten, dass eine materialabhéngige Definition des
Schwellwerts zur Unterscheidung zwischen rekristallisierten und nicht rekristallisierten Kérnern

anhand des GOS-Wertes sinnvoll ware.

Die Ergebnisse zeigen, dass es mittels der GOS-Methode méoglich ist, im Anschluss an die Auste-
nitkornrekonstruktion zwischen rekristallisierten und verformten Gefiigebestandteilen zu unter-
scheiden. Es ergeben sich plausible Zusammenhénge zwischen dem Rekristallisationsgrad und
dem austenitischen Gefligezustand. Die rekristallisierten Gefiigeanteile, welche im Anschluss an
den Doppelschlagversuch und mit der GOS-Methode bestimmt werden, zeigen sehr gute Uber-
einstimmungen. Mit der GOS-Methode kénnen auch die anderen Rekonstruktionsergebnisse mit
Merengue 2 indirekt verifiziert werden. Die Ergebnisse GOS-Methode in dieser Arbeit zeigen,
dass die GOS-Methode, unter Beriicksichtigung der bereits beschriebenen Bedingungen fiir ei-
ne optimale Qualitdt der EBSD-Messung, der Rekonstruktion und der Auswertung des rekri-
stallisierten Anteils, als verldssliche Methode fiir die Bestimmung des rekristallisierten Anteils
angesehen werden kann. Die Rekonstruktion der rekristallisierten Anteile durch EBSD-Messung
und Rekonstruktionsmethoden hat im Vergleich zum konventionellen Doppelschlagversuch au-
Berdem den Vorteil, dass auch mit der Rekristallisation verbundene mikrostrukturelle Phéano-
mene, wie die dehnungsinduzierte Ausscheidungsbildung im Anschluss an das Experiment durch
die automatische Partikelanalys im REM oder die Partikelanalyse im AFM (siehe Kapitel
charakterisiert und mit der Mikrostruktur korreliert werden kann. Neben dem rekristallisierten
Anteil kénnen so Aussagen iiber die Kornform, die Korngréfie, das Verformungs- und Rekri-
stallisationsverhalten einzelner Koérner sowie den bereits erwidhnten Ausscheidungszustand in

Korrelation mit der Mikrostruktur getroffen werden. Auflerdem ist es theoretisch moglich sogar
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Abb. 4.35: (a) Abhéngigkeit des rekristallisierten Anteils vom Umformgrad und (b) der
Umformgeschwindigkeit.

zwischen Erholungs- und Rekristallisationsprozessen zu unterscheiden, indem man den Entfesti-
gungsanteil der GOS-Methode mit denen anderer Parametern der EBSD-Analyse wie dem des
KAM vergleicht. Ein solcher Vergleich wurde im Rahmen dieser Arbeit fiir den austenitischen
V2a-Stahl durchgefiihrt und wird in Kapitel [4.4] ndher erldutert.

4.3.5 SRCT-Bestimmungen

Die bereits erlauterten Ergebnisse der Rekristallisationskinetiken des Nb- und NbTi- mikrole-
gierten Stahls zeigen, dass gerade Niob einen deutlichen Einfluss auf die Auspragung moglicher
Plateaus im Verlauf der Rekristallisationskinetik haben kann. Gerade bei der geringeren Um-
formtemperatur des NbTi-Stahls zeigt sich ein deutlicher Unterschied zur Form der Kurve der
Rekristallisationskinetik im Vergleich zu der héheren Umformtemperatur von 1000 °C. Das ent-
stehende Plateau resultiert aus den, bei Umformung bei geringerer Umformtemperatur entste-
henden, dehnungsinduzierten Ausscheidungen und deren Wachstumsverhalten. Die Ermittlung
der kritischen Umformtemperatur SRCT, unterhalb der es zu dehnungsinduzierter Ausschei-
dungsbildung und einer Erhéhung der Aktivierungsenergie der Rekristallisation kommt, wurde
im Rahmen dieser Arbeit beispielhaft fiir den NbTi-Stahl durchgefiihrt.

Abbildung zeigt die Bestimmung der ¢ 5 fiir alle untersuchten Umformtemperaturen. Dabei
wurde fiir jede Umformtemperatur eine eigene Rekristallisationskinetik bestimmt und aus die-
sen Punkten die jeweilige £ 5 abgelesen. Entsprechend der Literatur ( [MEDINA und FABREGUE,
1991]) wurden die Werte der ¢ 5 dann iiber 1/Ty; aufgetragen und die SRCT als Schnittpunkt
zweier linearer Fits der Datenpunkte bestimmt (Abbildung[4.40| (links)). Im Fall des NbTi-Stahls
betrigt die SRCT demnach 945 °C. Das heifit fiir den gegebenen Austenitisierungszustand und
die gegebene chemische Zusammensetzung kommt es durch Umformung unterhalb dieser Tem-
peratur zu dehnungsinduzierter Ausscheidungsbildung und zum Erliegen der Rekristallisation,

sobald und solange die riicktreibende Kraft der Ausscheidungen die Triebkraft tibersteigt.
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Abb. 4.36: Vergleich der mittels Doppelschlagversuch ermittelten Rekristallisationskinetik des
Nb-mikrolegierten Stahls mit dem rekristallisierten Anteil bestimmt durch EBSD-Messungen und
Rekonstruktion.

Anschlieflend an die Bestimmung der SRCT kann die Aktivierungsenergie der Rekristallisation
oberhalb anhand der experimentellen Daten bestimmt und unterhalb nach Formel [43[nach [ME-
DINA und MANCILLA, 1996] berechnet werden. Abbildung (rechts) spiegelt deutlich die
Zunahme der Aktivierungsenergie unterhalb der SRCT durch die Hemmung der Rekristallisa-

tion durch die dehnungsinduzierten Ausscheidungen wieder.

Die SRCT und die temperaturabhéngige Aktivierungsenergie stellen Werte dar, die in die zu-
kiinftige Modellbildung unbedingt mit einflielen sollten, da durch sie der Einfluss des Mikrole-
gierungselements Niob auf die Rekristallisation am deutlichsten charakterisiert und dargestellt
werden kann. Auflerdem wiére es sinnvoll in zukiinftigen Untersuchungen auch den Einfluss des
Umformgrades auf die SRCT und die Aktivierungsenergie zu untersuchen, da die Ausscheidungs-
bildung durch einen erhéhten Umformgrad und damit eine hohere Versetzungsdichte begiinstigt
wird und die Temperatur der Hemmung der Rekristallisation durch dehnungsinduzierte Aus-

scheidungen dadurch verringert werden sollte.

4.3.6 Vergleich der experimentellen Ergebnisse der Rekristallisationskinetiken mit
Modellen der Literatur

Entsprechend der Ergebnisse der Kornwachstumskinetik kénnen die Ergebnisse der Rekristal-
lisationskinetik ebenfalls mit einem Modell der Literatur validiert werden. Dazu wird das em-

pirische Modell zur Beschreibung der Rekristallisationskinetik von Medina et al. [MEDINA und
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Abb. 4.37: Vergleich der mittels Doppelschlagversuch ermittelten Rekristallisationskinetik des nicht
mikrolegierten Stahls mit dem rekristallisierten Anteil bestimmt durch EBSD-Messungen und
Rekonstruktion [KRAMER et al., 2018].

MANCILLA, 1996] auf die verwendete Zusammensetzung und die Prozessparameter angewandt.

Das Ergebnis des Vergleichs der experimentellen und berechneten Werte ist in [4.41] dargestellt.
Man erkennt nur geringfiigige Unterschiede zwischen den Avrami-Kurven der experimentellen
Werte dieser Arbeit und der Berechnungen nach dem Modell von Medina et al. Jedoch kann
dieser Vergleich nur fiir die Félle herangezogen werden, in denen es zu keiner Plateaubildung
durch dehnungsinduzierte Ausscheidungsbildung kommt, in diesem Fall fiir den Ti-Stahl. Ahn-
lich wie im Fall des Fits der Rekristallisationskinetiken durch die Avrami-Kurven, ist es durch
die Modelle von Medina et al. nicht méglich, eine Plateaubildung durch dehnungsinduzierte Aus-
scheidungsbildung, wie sie bei Nb-mikrolegierten Stdhlen auftritt, zu beriicksichtigen. Durch ein
selbst entwickeltes, physikalisch basiertes Modell, welches die Triebkrifte und riicktreibenden
Krafte der Rekristallisation bei der Berechnung der Rekristallisationskinetik beriicksichtigt, soll

es zukiunftig moglich sein, die Plateaubildung ebenfalls sinnvoll darstellen zu kénnen.

4.3.7 MatCalc Simulationen

Ziel der Simulationen der Warmumformung mittels MatCalc (Version 6.00) ist die Trennung
der Einfliisse auf die Rekristallisationskinetiken der getesteten Stéhle. Auflerdem soll es durch
die Festlegung eines einzelnen Parametersatzes fiir alle vier Stahlsorten méglich sein, zukiinftig
statt mit Hilfe vieler Experimente Rekristallisationskinetiken auch fiir andere Zusammensetzun-

gen durch Simulationen vorherzusagen.

Die Anpassung der Simulationsparameter an die experimentellen Ergebnisse und die Entwick-

lung eines, fiir alle vier Stdhle geltenden, universellen Parametersatzes wurde wie folgt durchge-
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Mikrolegierungskonzepte und Umformtemperaturen mit dem rekristallisierten Anteil bestimmt durch
EBSD-Messungen und Rekonstruktion.
fiihrt:

Grundlegende Bestimmung der Pre-Mobilitatsfaktoren sowie Substrukturmodell-Parameter
durch Anpassung der Simulation des CMn-Stahls an die experimentellen Werte. Durch die
Simulation des CMn-Stahls kénnen die Einfliisse durch pinnende Ausscheidungen und den

Solute-Drag Effekt auf das Kornwachstum ausgeschlossen werden.

Anpassung der resultierenden Simulation an die experimentellen Werte des Nb-Stahls un-
ter Berlicksichtigung des Solute-Drag Effekts und Vernachlédssigung des Pinnings von Aus-

scheidungen.

Zuséatzliche Beriicksichtigung des Pinning-Effekts von TiN-Ausscheidungen durch Simula-
tion des NbTi-Stahls.

Verifikation des Pinning-Effekts anhand der Simulation des Ti-Stahls.

Verifikation des resultierenden Parametersatzes inklusive Pinning und Solute-Drag Effekt
anhand der erneuten Simulation des CMn-Stahls, bei der keine grofien Unterschiede trotz
Beriicksichtigung der zusétzlichen Effekte im Vergleich zur ersten angepassten Simulation

zu erwarten sein sollten.

Bis auf wenige Unterschiede ergibt sich durch die beschriebene Anpassung der Simulation an die

experimentellen Daten ein universeller Parametersatz fiir alle vier Stahle, welcher dem der Korn-
wachstumssimulationen entspricht (siehe Kapitel [4.2.5)). Die Unterschiede werden im Folgenden

erldutert:
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Abb. 4.39: Rekristallisationskinetiken des NbTi-mikrolegierten Stahls als Grundlage der
SRCT-Bestimmung.

e Die Simulationen der Rekristallisationskinetik werden im Gegensatz zu den Kornwachs-
tumssimulationen im single class Modus durchgefiihrt. Daher entféllt die Definition der
Ausgangskorngroflenverteilung und es wird nur die Entwicklung einer definierten Korngro-
Be betrachtet. Die Zeit pro Simulation reduziert sich durch diese Betrachtungsweise erheb-
lich (ungefdhr Faktor 10). Die Ausgangskorngrofie vor der Umformung ergibt sich durch die
voran geschaltete Simulation des Austenitkornwachstums und speichern des Ergebnisses
als Startpunkt der Warmumformungssimulation. Die Parameter des Kornwachstumsschrit-
tes werden dabei entsprechend der multi class Rechnungen der Kornwachstumsrechnungen,

bis auf einen Parameter identisch definiert.

e Der, den Solute-Drag Effekt betreffende Parameter "CB diff factor” = 2 wird anders de-
finiert als fiir die Kornwachstumssimulationen. Diese Anpassung ist nétig, um die single
class Berechnungen an die mittlere Korngrofie der multi class Rechnungen der Kornwachs-
tumssimulationen anzupassen. Diese Anpassung unterliegt keiner physikalischen Grund-
lage und geschieht somit als reiner Fit der Daten. Die resultierende Korngréfle ist der

Ausgangspunkt der anschlielenden Simulation der Verformung.

e Damit die Rekristallisationskinetik ausgewertet werden kann, wird aulerdem die Rekristal-
lisation des Gefiiges in der precipitation domain des Austenits aktiviert und die Parameter
"C_gb” = 1,5, "impingment exp. growth” = 1,5 und "coarsening” = 1 eingestellt. Diese
Faktoren entsprechen damit den default-Werten von MatCalc. Eine Variation der Werte
hat einen deutlichen Einfluss auf die resultierende Rekristallisationskinetik, ergibt aber in
keinem Fall die Bildung eines Plateaus, so wie es in den experimentellen Daten der Fall ist.

Da die (physikalische) Bedeutung aus Literatur und Anleitung des Simulationsprogramms
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Abb. 4.40: (a) Bestimmung der SRCT durch einen linearen Fit der Datenpunkte und (b) Bestimmung der

Aktivierungsenergie oberhalb und unterhalb der SRCT.

nicht klar ersichtlich ist, werden diese Parameter im Rahmen dieser Arbeit nicht verdndert,

um die Simulationen anzupassen.

Die Berechnung der Rekristallisationskinetik basiert auf der Definition eines Substruktur-
modells. Dafiir wird fiir die precipitation domain des Austenits das ”1-param-Sherstnev-
Lang-Kozeschnik-’ABC’ Modell” angenommen und die Parameter A = 55, B = 0,001, C
=5 .79 A’ = 70 eingestellt. Die formellen Zusammenhinge dieses Substrukturmodells
sind in der Beschreibung der Grundlagen des Simulationsprogramms nédher beschrieben.
Durch sie wird der Einfluss der Verformung und Versetzungsentstehung, der Versetzungs-
annihilation (dynamisch und statisch) sowie der Einfluss des Subkornwachstums gesteu-
ert. Die Gleichungen zur Beschreibung dieser Phdnomene unterliegen zwar physikalischen
Zusammenhéngen, jedoch sind die darin enthaltenen Parameter A, B, C und A’ reine
Fit-Parameter. Eine Anpassung der physikalischen Grundgréfien der verschiedenen Phé-
nomene, welche das Rekritallisationsverhalten ergeben, sind durch die verwendete Version
des Programms MatCalc nicht méglich. Die oben genannte Kombination ergibt die beste
Anpassung an die experimentellen Daten. Die Simulation eines Plateaus, wie es experi-
mentell bei Nb-mikrolegierten Stdhlen auftritt, ist durch eine Anpassung des Modells aber

ebenfalls nicht moglich.

Die thermomechanische Behandlung besteht zunéchst aus dem Schritt der Abkiihlung
von Austenitisierungstemperatur auf die Umformtemperatur. Danach schliefit sich eine
Umformung von 0,3 mit der Umformgeschwindigkeit 1 an. Anschliefend wird eine Haltezeit

von bis zu 10000 Sekunden festgelegt.

Abbildung fasst die Ergebnisse der angepassten Simulationen der Rekristallisationskinetik

aller vier Stdhle zusammen. Dabei fillt auf, dass die experimentellen Ergebnisse der mit Niob

mikrolegierten Stdhle, welche eine Plateaubildung in der Rekristallisationskinetik durch deh-

nungsinduzierte Ausscheidungsbildung aufweisen, nicht simuliert werden koénnen ((b) und (d)).

Es ist dabei nur moglich, das Niveau der Rekristallisationskinetiken ohne Plateaubildung bei
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Abb. 4.41: Vergleich der experimentell bestimmten Rekristallisationskinetik des Ti-Stahls mit berechneten
Werten mit dem Modell von Medina [MEDINA und MANCILLA, 1996].

hohen Temperaturen sowie das Anfangsniveau der Rekristallisationskinetiken mit Plateaubil-
dung sinnvoll zu simulieren. Durchaus sinnvoll sehen die angepassten Simulationen des CMn-
und Ti-Stahls aus ((a) und (c)). Sowohl der Beginn als auch der Verlauf der Rekristallisationski-
netiken konnten in den beiden Féllen simuliert werden. Die Abweichungen zwischen Simulation
und Experiment sind unter der Beriicksichtigung moglicher Schwankungen der experimentellen
Werte sehr gering. Lediglich fiir den CMn-Stahl zeigt das experimentelle Ergebnis der langen
Zwischenstichzeit von 1000 s fiir eine Umformtemperatur von 815 °C eine deutliche Abweichung,

welche jedoch als Ausreifler der experimentellen Daten angesehen werden kann.

Die Anpassung der Simulationen der Rekristallisationskinetik basiert weitestgehend auf der An-
passung der Parameter des Substrukturmodells. Da diese Parameter sich aus dem funktionellen
Zusammenhang als reine Fit-Parameter ergeben, ergibt sich auch die daraus resultierende An-

passung als reiner Fit und besitzt somit keine physikalische Grundlage.

Entscheidend fiir die Ausbildung eines Plateaus in der Rekristallisationskinetik ist, wie in der
Theorie beschrieben, dass die riicktreibenden Kraft die Triebkraft der Rekristallisation iiber-
steigt. Uberpriift man diese Gegebenheit in MatCalc fiir die Niob-mikrolegierten Stihle, so ist

dieser Fall durch keine Parameterkombination realisierbar.
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Abb. 4.42: Vergleich experimentell bestimmter und simulierter Entwicklung der Rekristallisationskinetik aller
Stahlsorten abhéngig fiir jeweils drei verschiedene Umformtemperaturen.
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Abb. 4.43: (a) Simulierte und experimentell bestimmte Rekristallisationskinetik aus [BUKEN und KOZESCHNIK,
2017), (b) mit Angaben aus [BUKEN und KOZESCHNIK, 2017| mit MatCalc nachsimulierte
Rekristallisationskinetiken.
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Trotzdem sind in der Literatur Félle dargestellt, in denen die Rekristallisationsverzogerung durch
Plateaubildung sinnvoll fiir verschiedene Stéhle simuliert werden konnte |[BUKEN und KOZESCH-
NIK, 2017,BUKEN et al., 2017]. Zur Verifizierung der eigenen Ergebnisse und zur Einschitzung der
Grenzen des Simulationsprogramms MatCalc wurden im Rahmen der vorliegenden Arbeit auch
die Simulationen der Literatur unter Annahme der in der Literatur angegebenen Parameter nach
simuliert. Abbildung zeigt den in der Literatur angegebenen Verlauf der Rekristallisations-
kinetik eines Vanadium-mikrolegierten Stahls (a), bei dem es ebenfalls zur dehnungsinduzierten
Ausscheidungsbildung kommt, sowie die Ergebnisse zweier Simulationen unter Verwendung der
aus der Literatur entnommenen Parameter (b). Es ist deutlich ersichtlich, dass mit der verwende-
ten aktuellsten Version von MatCalc 6.01 auch in dem, in der Literatur beschriebenen Fall, eine
sinnvolle Berechnung der Rekristallisationskinetik und des Ausmafles des Einflusses der riick-
treibenden Kréifte dehnungsinduzierter Ausscheidungen nicht moglich ist. Statt eines Plateaus,
wie in der Literatur oder den experimentellen Daten ersichtlich, bildet sich lediglich ein kleiner
Knick bei kleineren rekristallisierten Anteilen. Beide Rekristallisationskinetiken sind zudem zu
deutlich kiirzeren Zeiten verschoben. Dies liegt daran, dass das Programm MatCalc dauerhaft
weiterentwickelt und damit komplexer wird. Die Simulationen aus der Literatur wurden mit
einer fritheren Version von MatCalc durchgefithrt mit der es durch Anpassung der Parameter

moglich war die Rekristallisationskinetiken sinnvoll nachzusimulieren.
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Abb. 4.44: Mittlerer Kornradius des NbTi-Stahls unter Verformungseinfluss.

Auch wenn die Simulation der Rekristallisationsverzégerung bisher nicht sinnvoll mit MatCalc
moglich ist, so kann aber beispielsweise die Entwicklung des mittleren Kornradius durch den
Verformungseinfluss ausgewertet werden. Abbildung [4.44] zeigt die Entwicklung des mittleren
Kornradius des NbTi-mikrolegierten Stahls nach einer Austenitisierung von 10 Minuten bei 1200
°C durch eine anschliefende Umformung bei 890 °C mit € = 0, 3. Die Austenitkorngréfie nimmt
demnach durch die Verformung von 76 pm auf unter 10 pm ab. Anschlielend wird erneutes

Austenitkornwachstum abhéngig von der Haltedauer bei der Umformtemperatur beobachtet.
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Des Weiteren kann der mittlere Partikelradius der verschiedenen Ausscheidungsklassen TiN und
NbC ausgewertet werden (Abbildung (a)). Die Ausscheidungsklasse TiN wird beziiglich
des mittleren Radius nur geringfiigig durch die Umformung beeinflusst. Dagegen bilden sich ab
dem Zeitpunkt der Umformung neue Ausscheidungen der Klasse NbC, welche demnach den deh-
nungsinduzierten Ausscheidungen zugeordnet werden kénnen. Durch die Umformung kommt es
zu einer deutlichen Erhchung der Versetzungsdichte und damit moglicher Keimbildungsstellen
fiir die NbC. Im Anschluss der Bildung der Ausscheidungen an den Versetzungen kénnen diese
aufgrund des Haltens bei Umformtemperatur wachsen und der mittlere Partikelradius nimmt
zu. Wertet man die Groflenverteilung des Partikelradius nach der Haltezeit von 1500 s aus, so
ergibt sich die in Abbildung (b) dargestellte Verteilung. Der GroBenbereich des Partikelra-

dius liegt dabei in einem sinnvollen Wertebereich.
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Abb. 4.45: (a) Mittlerer Partikelradius von NbC und TiN des NbTi-Stahls und (b) resultierende
Héaufigkeitsverteilung der dehnungsinduzierten NbC des NbTi-Stahls.

Zusammenfassend kann fiir alle Simulationen mit MatCalc in dieser Arbeit festgehalten werden,
dass eine teilweise Anpassung der Simulationen an reales experimentell bestimmtes Verhalten,
sowohl das Kornwachstum als auch die Rekristallisation betreffend, moglich ist. Dennoch handelt
es sich dabei um eine iiberwiegende Fit-Anpassung und keine physikalisch basierte Anpassung.
Das zukiinftige, selbst entwickelte physikalisch-basierte Modell zur Beschreibung und Berech-
nung der Mikrostrukturentwicklung wahrend der Grobblecherzeugung sollte sich, wenn moglich,

vor allem in diesem Punkt deutlich von dem Simulationsprogramm MatCalc unterscheiden

4.3.8 Modellbildung

Das physikalisch basierte Modell konnte im Bereich des Austenitkornwachstums bereits zur Be-
rechnung von Korngréflenentwicklungen verwendet werden. Fiir den Prozessabschnitt der War-
mumformung wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit lediglich ein Grundgeriist fiir die zu-
kiinftige Programmierung erstellt. Abbildung [4.46] zeigt den grundlegenden Aufbau des Modells.
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Abb. 4.46: Flow-Chart zur Abbildung der Funktionsweise des entwickelten Modells zur Beschreibung der
Rekristallisationskinetik wahrend der Warmumformung.

Neben dem bereits erlauterten Programmabschnitt der Brammenerwérmung und des Korn-
wachstum soll somit ein weiterer Programmabschnitt hinzukommen, welcher im Folgenden er-
lautert wird. Zunéchst wird dabei die thermomechanische Behandlung definiert. Dafiir werden
die Umformtemperatur, der Umformgrad und die Umformgeschwindigkeit festgelegt. In Abhén-
gigkeit von der definierten thermomechanischen Behandlung steigt die Versetzungsdichte an.
Die Reduktion der elastisch gespeicherten Verformungsenergie bildet dann die Grundlage der
treibenden Kraft der Rekristallisation. Kommt es je nach chemischer Zusammensetzung und
Umformbedingungen zu dehnungsinduzierter Ausscheidungsbildung, wird neben der treibenden
Kraft auch eine riicktreibende Kraft berechnet, welche von dem Volumenanteil und dem Radi-

us der Partikel abhingig ist. Anschlieflend kann der rekristallisierte Anteil im zweiten Schritt

berechnet werden. Durch den Vorfaktor W;iRFZ] vor tgs wird dabei festgelegt, ob es zur
Hemmung der Rekristallisation bei hohen Werten der riicktreibenden Kraft Fz und zur Ver-
schiebung der ¢ 5 zu langeren Zeiten kommt. Ist I’z dagegen klein, so ergibt sich der Vorfaktor
zur ~ 1 und hat somit keinen Finfluss auf den rekristallisierten Anteil. Bereits rekristallisierte
Korner kénnen anschlieffend in einem dritten Berechnungsschritt entsprechend des programmier-
ten Modells des Kornwachstums wachsen. Die Basis des Programms kann also durch die drei
Berechnungsschritte des Kornwachstums, der Reduktion der Versetzungsdichte und der Berech-
nung des rekristallisierten Anteils zusammengefasst werden. Je nach Zusammensetzung werden

diese Berechnungsschritte dann noch zusétzlich durch Ausscheidungen beeinflusst.



4 Ergebnisse und Diskussion Seite 142

4.4 Validierung der GOS-Methode am austenitischen Stahl V2a

Um den Einfluss einer Austenitkornrekonstruktion auf die mittels GOS-Methode bestimmte
Rekristallisationskinetik auszuschliefen und die, im Rahmen dieser Arbeit verwendete GOS-
Methode zu validieren, wurden in-situ Zugversuche am V2a Stahl mit anschlieSenden Wér-
mebehandlungen durchgefiihrt. Durch diese Versuche ist die im folgenden Kapitel erlduterte
und diskutierte Korrelation lokaler Dehnungen mittels DIC sowie die Auswertung des rekri-
stallisierten Anteils mittels GOS-Methode moglich. In diesem Abschnitt wird zundchst auf die
Charakterisierung des unverformten Zustands eingegangen. Daran schlieflen sich die Ergebnisse
des in-situ Zugversuchs und der digitalen Bildkorrelation an, welche mit den Orientierungsmes-
sungen des verformten Zustands korreliert werden. Die an den Zugversuch angeschlossenen Wér-
mebehandlungen und die daraus resultierende Bestimmung der Rekristallisationskinetik mittels
GOS-Methode werden zum Abschluss dieser Arbeit dargestellt und diskutiert.
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Abb. 4.47: Auswertung des EBSD der unverformten Probe: (a) EBSD-Map, (b) GOS-Map.

Von der metallographisch praparierten V2a-Zugprobe wird im ersten Schritt zunéchst ein EBSD-
Scan eines, durch Indentation festgelegten Bereichs aufgenommen, um den unverformten Zustand
der Probe festzuhalten und zu charakterisieren. Das Ergebnis in Form einer EBSD-Map ist in
Abbildung m (a) dargestellt. Die vorangegangene Warmebehandlung der Probe bei 1050 °C
fiir eine Stunde resultiert in einer mittleren Korngréfie von 51,5 pm und hat somit den gewiinsch-
ten Zweck der Steigerung des mittleren Korndurchmessers im Vergleich zum Ausgangszustand
des Materials (ca. 15 pm) erfiillt. Neben der Auswertung der mittleren Korngrofie ist auch die
Betrachtung der GOS-Werte, der GROD-Werte und der KAM-Werte des unverformten Zu-
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stands vor Beginn des in-situ Zugversuchs sinnvoll. Abbildung (b) zeigt die resultierende
Map der GOS-Werte (jeweils ein Wert pro Korn). Auf die Darstellung der Auswertungen der
GROD-Werte und der KAM-Werte des unverformten Zustands wird an dieser Stelle verzichtet,
da sie ebenfalls in vollkommen blauen Maps resultieren. Die lokale Variation der GROD- und
KAM-Werte innerhalb eines Korns ist in diesen Maps durch die verwendete Farbskalierung,
welche aus Griinden der Vergleichbarkeit der verschiedenen Gefiigezustdnde auch fiir die noch

folgenden Auswertungen verwendet wird, nicht ersichtlich.

Vergleichbar zu der Anwendung der GOS-Methode in Kapitel wird auch fiir den V2a-
Stahl anhand der unverformten Probe der GOS-Schwellwert festgelegt. Abbildung zeigt
die Auftragung aller durch den EBSD-Scan ermittelten GOS-Werte fiir den unverformten Refe-
renzzustand der V2a-Probe. Der Schwellwert fiir die Unterscheidung von rekristallisierten und
verformten Kérnern wird anhand dieser Auftragung bei 2° festgelegt. Dieser Schwellwert ist im
Vergleich zu den Schwellwerten der Proben aus Kapitel etwas geringer. Durch die Aus-
tenitkornrekonstruktion kommt es, wie in der Theorie bereits erldutert, zu einer Streuung der
GOS-Werte um 1-2° und damit zu einer Verbreiterung der Verteilung und einer Verschiebung
des Schwellwertes zu hoheren Werten. Durch die Streuung, die abhéngig von der Qualitit der
EBSD-Scans und der Rekonstruktionen ist, kann es in der anschlieBenden Unterscheidung von
rekristallisierten und verformten Bereichen zu Fehlern kommen, welche im Fall des V2a-Stahls

nun ausgeschlossen werden kénnen.
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Abb. 4.48: Festlegung des GOS-Schwellwerts anhand der unverformten Probe.
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4.4.1 Bestimmung lokaler Dehnungen mittels digitaler Bildkorrelation

An die Charakterisierung des Referenzzustandes schlieit sich die Kontrastierung der Probeno-
berfliche und daran der in-situ Zugversuch im REM an. Abbildung zeigt die Spannungs-
Dehnungskurve des Zugversuchs, dessen Auswertung im folgenden Kapitel erldutert wird. Fiir
jeden Punkt der Kurve wurde fiir den entsprechenden Zustand der Oberfliche der Probe ein
SE-Bild des markierten Bereichs aufgenommen. Diese Bilder stellen die Grundlage fiir die an-
schlieBende digitale Bildkorrelation zur Ermittlung lokaler Dehnungen dar. Die Schritte der
Kraft- und damit verbundenen Dehnungserh6hung werden so gleichméflig wie moglich mit einer
Steigerung der Dehnung um 1-3 % durchgefiihrt. Somit liegen nach dem in-situ Versuch insge-
samt 9 Bilder fiir 9 verschiedene Dehnungszusténde bis zu einer maximalen Dehnung von 14,4
% vor. Das Bild vor dem ersten Aufbringen einer Kraft wird fiir die digitale Bildkorrelation als

Referenzbild aufgenommen.
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Abb. 4.49: Spannungs-Dehnungskurve des in-situ Zugversuchs.

Die digitale Bildkorrelation wird mit den in Tabelle 20| beschriebenen Parametern durchgefiihrt.
Im Anschluss daran wird eine Verschiebungskorrektur durchgefiihrt, um den Einfluss méglicher
Probenrotationen auf das Ergebnis auszuschliefen. Ein weiterer Bestandteil der Aufbereitung
der resultierenden Daten besteht darin einen Median-Filter auf die Daten anzuwenden. Durch
den Median-Filter werden die Grauwerte der Pixel zunéchst in einer definierten Umgebung des
Pixels (in diesem Fall 100 x 100 Pixel) aufgelistet und anschlieend der Gréfie nach sortiert. Der
mittlere Grauwert dieser Liste wird gewéhlt und der aktuelle Grauwert des Pixels durch den
gewahlten Grauwert ersetzt. Anschlieflend wird eine Gauss-Glattung, ebenfalls in einem Bereich
von 100 x 100 Pixeln, durchgefiihrt. Durch diese Gauss-Glattung wird das Bildrauschen vermin-

dert, kleinere Strukturen gehen verloren, wohingegen gréflere erhalten bleiben.

Nach der Bearbeitung der Daten auf diese Weise erhilt man eine Map des in der Theorie be-

schriebenen Korrelationskoeffizienten, der als Ahnlichkeitsma8 in der DIC herangezogen wird.



4 FErgebnisse und Diskussion Seite 145

+0,5759
+0,6019
+0,6220
+0,6541
+0,6801
+{,7062
+{,7323
<+, 7584
+0,7844
+0.8105
+0,8366
+{,8626
+{,8387
+0.5148
+0,5408

Abb. 4.50: Aus der DIC des in-situ Zugversuchs resultierende Verteilung des Korrelationskoeffizienten.

Eine solche Map ist in Abbildung [£.50] dargestellt. Anhand der Skala ist zu erkennen, dass der
Korrelationskoeffizient fiir jeden ganzzahligen Pixel mindestens bei 0,57 und in einigen Bereichen

sogar in sehr guten Wertebereichen um 0,8 liegt.
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Abb. 4.51: Aus der DIC des in-situ Zugversuchs resultierende Verteilung lokalen Dehnungen.

Auf der Basis dieser Auswertungen konnen nun die lokalen Dehnungen in Zugrichtung der Probe
bestimmt werden. Dies liefert eine Map, wie sie in Abbildung [£.51] dargestellt ist. Anhand dieser
Abbildung sind deutliche Unterschiede in der lokalen Dehnung zu erkennen. Insgesamt liegen
die resultierenden Werte zwischen 0 und ca. 30 % Dehnung. Im Mittel liegen die Dehnungen

bei einem Wert von ca. 14,5 % und passen somit zu den global gemessenen Dehnungswerten
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wahrend des Versuchs. Eine deutlich erhéhte lokale Dehnung ist in den roten Bereichen er-
kennbar, welche auch im Zusammenhang mit einem lokal geringeren Korrelationskoeffizienten
gebracht werden konnen. Die sehr geringen Dehnungen am Rand der resultierenden Map sind
ein Artefakt der digitalen Bildkorrelation und werden in den folgenden Auswertungen nicht
mitbetrachtet. Eine Ubersicht der auftretenden mittleren Dehnungsverteilung aller Korner ist
durch Abbildung [£.52] fiir drei verschiedene Dehnungszustéinde des Versuchs gegeben. Die dort
dargestellten Verteilungen weisen jeweils die Form einer Log-Normalverteilung auf. Bestimmt
man fiir alle drei Zustidnde die Halbwertsbreite der Verteilung, so ergeben sich die in Tabelle
zusammengefassten Werte. Es ist deutlich zu sehen, dass die Halbwertsbreite der Verteilung
mit zunehmender Dehnung ebenfalls deutlich zunimmt (von 3 % bei 2,5 % Dehnung auf 12,3
% bei 14,4 % Dehnung). Wie zu erwarten nimmt also die Streuung der Dehnungswerte um den
mittleren Dehnungswert jedes Zustands mit steigender Gesamtumformung zu und die Anzahl

der Korner pro resultierendem Dehnungswert ab.
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Abb. 4.52: Histogramm der durch DIC bestimmten mittleren Dehnungen pro Korn fiir verschiedene
Dehnungszustéande.

Tabelle 22: Halbwertsbreiten der lokalen Dehnungsverteilungen pro Korn fiir verschiedene globale
Dehnungszustiande.

globale Dehnung [%)] || Halbwertsbreite [%)]

2,5 3
9,1 6
14,4 12,3
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4.4.2 Analyse des Verformungszustandes durch Korrelation von EBSD und DIC
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Abb. 4.53: Auswertung der EBSD-Messung der verformten Probe: (a) EBSD-Map, (b) GOS-Map, (c)
GROD-Map, (d) KAM-Map.

In dem folgenden Abschnitt sollen nun die Ergebnisse der EBSD-Nachbearbeitung des verform-
ten Zustandes direkt fiir jedes Korn mit dem Ergebnis der digitalen Bildkorrelation verglichen
werden. Um den mittels GOS-Methode charaktierisierten Verformungszustand mit den loka-
len Dehnungen der DIC vergleichen zu koénnen, wird im Anschluss an den in-situ Versuch eine
EBSD-Messung des vorher markierten Bereichs an der verformten Probe durchgefiihrt. Das
Ergebnis dieser EBSD-Messung ist in Abbildung (a) dargestellt. Die Verformung der Kor-
ner ist anhand der Orientierungsunterschiede innerhalb der Korner deutlich erkennbar. Durch
Nachbearbeitung der EBSD-Daten kénnen Maps der GOS-, GROD- und KAM-Werte erstellt
werden (Abbildung (b-d)). Wichtig ist dabei, dass die Korndetektion bei jeder Erstellung
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einer Parameter-Map identisch ist, damit diese untereinander vergleichbar bleiben.

Betrachtet man fiir den vorliegenden Fall der verformten Probe die GOS-Map und die GROD-
Map, so fallt auf, dass fiir die Kérner mit einem hohen GOS-Wert auch die GROD-Werte inner-
halb der Kérner vergleichsweise hoch sind. Die GROD-Werte nehmen dabei vor allem im Bereich
der Korngrenzen tendenziell zu. Vergleicht man die KA M-Map mit den GOS- und GROD-Maps,
so konnen hohe KAM-Werte ebenfalls mit hohen GOS- bzw. GROD-Werten korreliert werden.
Auffillig ist auch, dass die deutlich erkennbaren Orientierungsunterschiede innerhalb mancher
Korner in der IPF-Darstellung der EBSD-Map ebenfalls mit hohen KA M-Werten korreliert wer-

den konnen.

Abb. 4.54: Graphische Korrelation von GOS und lokalen Dehnungen der DIC.

Abbildung zeigt das Resultat der Uberlappung der DIC-Ergebnisse mit der dazugehérigen
GOS-Map der verformten Probe. Trotz geringer Abweichungen fillt deutlich auf, dass an den
Stellen, an denen eine hohe lokale Dehnung durch den Zugversuch und anschliefende DIC be-
stimmt wurde, auch der resultierende GOS-Wert hoch ist. Lediglich an den Réndern zeigen sich
Unterschiede durch die Artefakte der DIC. Auf Basis dieses optischen Vergleichs wurden die in
Abbildung (a) gezeigten Werte des GOS und des dazugehorigen Mittelwerts der lokalen
Dehnung fir jedes einzelne Korn bestimmt. Auch wenn die Daten teilweise stark streuen, so
ist doch deutlich die zu erwartende Tendenz erkennbar. Der resultierende GOS-Wert ist somit
fiir hohere mittlere lokale Dehnungen eines Korns ebenfalls erhéht. Da die Randartefakte und
damit die Randkorner der Map ausgeschlossen wurden und da die mittlere lokale Dehnung im
Korn durch Mittelwertbildung aus maximaler und minimaler Dehnung bestimmt wurde, fehlen

die kleinen Dehnungswerte (< 8 %) bei dieser Auswertung.
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Abb. 4.55: (a) Korrelation von GOS und lokalen Dehnungen pro Korn und (b) Vergleich der Verteilung fiir
Dehnungs-, GOS-, GROD- und KAM-Werte der in-situ verformten Probe.

Neben diesem Vergleich der GOS- und Dehnungswerte pro Korn, lédsst sich zudem die Form der
Verteilungen aller Werte der EBSD-Auswertung sowie der Dehnungswerte miteinander verglei-
chen. Dieser Vergleich ist in Abbildung (b) dargestellt. Dort sind die Verteilungen entspre-
chend ihrer Wertebereiche gezeigt. Rein optisch passen demnach die Form der GOS-Verteilung
am Besten zu der Form der lokalen Dehnungsverteilung, was fiir die Charakterisierung des
Verformungs- bzw. auch des Rekristallisationsverhaltens mit Hilfe der GOS-Methode spricht.
Allen Verteilungen ist gleich, dass sie die Form einer Log-Normalverteilung aufweisen. Zusam-
menfassend ldsst sich festhalten, dass die zu erwartenden Zusammenhénge zwischen lokalen
Dehnungen und Werten der Orientierungsmessung hergestellt werden konnten. Der Vergleich
der GOS-, GROD- und KAM-Werte validiert zudem die Ergebnisse der Anwendung der GOS-
Methode bei den TM-Stdhlen. Zukiinftig wire es sinnvoll, den Vergleich der Halbwertsbreiten
verschiedener Dehnungszustdnde des in-situ-Versuchs, wie in Abbildung [22] dargestellt, auch fiir
GOS-, GROD- und KAM-Werteverteilungen durchzufithren und diese mit der Verédnderung der
Halbwertsbreite der Dehnungsverteilung zu korrelieren. Dadurch konnte zusatzlich abgeschétzt
werden, welcher Wert der EBSD-Auswertung den Verformungs- und Rekristallisationszustand
am besten beschreibt. In den Versuchen dieser Arbeit wire eine solche gleichzeitige Bestimmung
lokaler Dehnungen und gleichzeitige Bestimmung von GOS-, GROD- und KAM-Werten durch
EBSD-Messungen nicht moglich gewesen. Durch das aufgebrachte Muster der Oxidpartikel, wel-
che fiir die DIC unabdingbar sind, ist die Reinigung der Probe vor einem EBSD-Scan unbeding
notwendig. Dadurch geht jedoch das aufgebrachte Muster verloren und es ist keine DIC mehr
durchfiihrbar. Die Verbindung von in-situ-Versuch und EBSD-Messung durch die Verwendung
von EBSD-Daten zur lokalen Dehnungsbestimmung mittels CrossCourt dagegen konnte diese

Korrelation in zukiinftigen Experimenten ermoglichen.
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4.4.3 Bestimmung der Rekristallisationskinetik mittels GOS-Methode

An die EBSD-Messung der verformten Probe schliefen sich mehrere Warmebehandlungen an,
um aus daran anschlieBenden EBSD-Aufnahmen die Rekristallisationskinetik anhand der GOS-
Werte zu bestimmen. Abbildung zeigt die Maps der EBSD-Messung einer Probe, welche
drei mal bei 800 °C fiir 30 Minuten wirmebehandelt wurde. Im Vergleich zu den Maps aus Ab-
bildung [£.53] ergeben sich fiir die Kérner, welche nach der Verformung die hochsten GOS-Werte
aufzeigten deutlich geringere GOS-Werte nach der dritten Warmebehandlung. Dies ist ein Indiz

fiir den Beginn von Erholungs- und Rekristallisationsprozessen. Die Kornform hat sich jedoch

vergleichsweise kaum geédndert.
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Abb. 4.56: Auswertung der EBSD-Messung der verformten Probe nach einer Warmebehandlung von 90 min
bei 800 °C: (a) EBSD-Map, (b) GOS-Map, (c) GROD-Map, (d) KAM-Map.
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Durch ein Artefakt der Prédparation kommt es in einem Korn am unteren Bildrand zu einer
starken Erhohung des GOS-Wertes (orangefarbenes Korn). Aufgrund der Warmebehandlung ist
es an dieser Stelle zu einer Verzunderung der Probe gekommen, welche durch die anschlieflen-
de Nachpriparation vor der darauf folgenden EBSD-Messung nicht vollsténdig entfernt wurde
und somit die resultierenden GOS-, GROD- und KAM-Werte beeinflusst. Dieser Fall zeigt, wie
sensibel die Werte, welche die Versetzungsdichte in einer Mikrostruktur beschreiben koénnen,

beziiglich der vorherigen Probenpréparation sind.

Es wird davon ausgegangen, dass nur ein sehr geringer Teil der Kérner bereits erholt bzw. rekri-
stallisiert sind, da der Prozess der Rekristallisation auch immer mit dem Prozess der Kornneubil-
dung und daher einer Verdnderung der Kornstruktur einhergeht. Vergleicht man den verformten
Zustand mit dem dritten Warmebehandlungszustand, bei dem eine deutliche Verdnderung der
GOS-Werte zu erkennen ist, sieht man, dass die Verringerung der GOS-Werte und damit der re-
sultierenden Versetzungsdichte bevorzugt an hoch verformten Kérnern beginnt. Der GOS-Wert
andert sich dagegen in geringerer Weise bei Kérnern, welche direkt nach der Verformung eben-

falls einen vergleichsweise geringen GOS-Wert aufweisen.
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Abb. 4.57: Vergleich der GOS-Verteilungen ausgewahlter Probenzusténde.

Aufgrund dieser Ergebnisse schlieflen sich weitere Wéarmebehandlungen an, deren Ergebnisse
im Folgenden erlautert werden. Nach einer Warmebehandlung von 5 mal 30 Minuten bei 800
°C zeigt sich durch die anschliefende EBSD-Messung nicht nur ein deutlicher Unterschied in
der Farbgebung der resultierenden Maps, sondern auch in den resultierenden Kornformen bei
gleichen Korndetektionsparametern und Skalierungen. Auch die Héhe der GOS-, GROD- und
KAM-Werte hat erneut abgenommen. Die Verdnderung der GOS-Werte bleibt aber vergleichs-

weise gering. Der bestimmte rekristallisierte Anteil liegt immer noch unterhalb von 10 %. Durch
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Tabelle 23: Rekristallisierte Anteile der verschiedenen Wéarmebehandlungsstufen der V2a-Probe.

Wiarmebehandlung | Dauer insg. [min] | rekristallisierter Anteil [%)]
1 30 3,9
2 60 3,6
3 90 4.5
4 120 5.5
) 150 6
6 390 63

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
GOS [°]

Abb. 4.58: Kumulierte GOS-Verteilungen fiir alle Probenzustande.
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eine weitere, deutlich ldngere Warmebehandlung bei 800 °C fiir 240 Minuten stellt sich schlie-
lich ein beinahe vollkommen rekristallisiertes Gefiige ein. Vergleicht man nun alle GOS-Werte
beziiglich des ermittelten Schwellwerts, so ergeben sich fiir alle durchgefithrten gezeigten War-
mebehandlungen jeweils ein bestimmter rekristallisierter Anteil. Die Zusammenfassung dieser
rekristallisierten Anteile abhéngig von der Warmebehandlungsdauer sind in Tabelle 23] und die
dazugehorigen GOS-Verteilungen in Abbildung dargestellt. In dieser Abbildung werden aus
Griinden der Ubersichtlichkeit nur die GOS-Verteilungen der unverformten, der verformten so-
wie der letzten beiden warmebehandelten Proben verglichen. Die kumulierten GOS-Verteilungen
aller Proben sind dagegen in Abbildung zusammengefasst, wodurch der Einfluss jeder Wér-
mebehandlung auf die resultierenden Werte deutlich wird. Durch die Verformung verschieben
sich die resultierenden GOS-Werte, wie zu erwarten, hin zu gréfleren GOS-Werten, um durch
die angeschlossenen Warmebehandlungen in jedem Schritt wieder in geringeren Werten zu re-

sultieren.
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Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass durch die verschiedenen Wérmebehandlungen ver-
schiedene Gefiigezustinde hergestellt werden konnten. Bei der Auswertung dieser Zusténde kann
es aber lokal zu deutlichen Unterschieden in den resultierenden Maps kommen. Da alle Werte
theoretisch mit steigender Versetzungsdichte zunehmen, sollten solche Unterschiede theoretisch
nicht auftreten. Der GOS-Wert ist aber beispielsweise extrem abhéngig von der definierten mi-

nimalen Korngréfle und der Qualitdt der vorherigen Probenprédparation und damit der EBSD-

Messung, wie in [WRIGHT et al., 2011] beschrieben. Dadurch kann es durchaus zu Abweichungen

im Vergleich zu den anderen Parametern oder der einzelnen Warmebehandlungsschritte kom-
men, wie im Falle des oben diskutierten orangefarbenen Korns. Auflerdem ist die Héhe des
definierten Misorientierungswinkels zur Korndetektion entscheidend dafiir, welche Kérner einen
hohen und welche Korner einen niedrigen GOS-Wert zugeordnet bekommen. Bei der Durch-
fiihrung und Anwendung der GOS-Methode sollte also genau darauf geachtet werden, dass die
EBSD-Aufnahmen, die Nachbearbeitung sowie die zugrunde gelegten Parameter verschiedener

Messungen identisch bleiben, damit die Ergebnisse untereinander vergleichbar sind.

Abbildung zeigt zum Abschluss dieser Arbeit den rein optischen Vergleich der verformten
und der zu 63 % rekristallisierten Mikrostruktur. Eine deutliche Anderung der Kornstruktur ist
dabei zu erkennen. Trotz Gemeinsamkeiten, wie die Korner oben links, gibt es doch deutliche
Unterschiede, welche nicht nur aus der erneuten Praparation der Oberflache resultieren kénnen.
Es zeigt sich gerade im mittleren Bereich des rechten Bildes deutlich, dass es zur Bildung neu-
er Korner und damit zu Rekristallisationsvorgédngen gekommen sein muss, was wiederum die
Auswertung des rekristallisierten Anteils durch die GOS-Methode bestéatigt.

Abb. 4.59: Vergleich der IPF-Maps (a) der verformten und (b) der zu 63 % rekristallisierten Mikrostruktur.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

5.1 Zusammenfassung

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war die Untersuchung der Mikrostrukturentwicklung wahrend
der Prozessschritte der Brammenerwirmung und des Warmwalzens der Grobblechherstellung
mit der Motivation zukiinftig ein physikalisch basiertes Materialmodell zu entwickeln. Dieses
Modell soll dazu dienen, neue Prozessfenster zur Herstellung und Weiterentwicklung neuer und
vorhandener Stahlsorten zu finden, deren Endprodukte optimale mechanische Eigenschaften

aufweisen. Die vorliegende Arbeit kann dabei in vier Punkten zusammengefasst werden:

Methodenentwicklung zur Rekonstruktion ehemaliger Austenitkorngrenzen

Um die Austenitkorngrofienentwicklung bei hohen Temperaturen der Brammenerwérmung und
des Warmwalzens tiberhaupt charakterisieren zu kénnen, mussten zunéchst Methoden entwickelt
und weiterentwickelt werden, mit welchen die Rekonstruktion ehemaliger Austenitkorngrenzen

aus dem abgeschreckten, martensitischen Zustand méglich sind.

Es wurden die drei metallografischen Methoden der chemischen, thermischen und ionischen
Atzungen anhand verschiedener Stahlproben und in Kombination mit thermischen Anlassbe-
handlungen weiterentwickelt und verglichen. Der groie Vorteil der metallografischen Methoden
liegt dabei in der hohen Statistik durch eine grofle auswertbare Flache mit entsprechend vie-
len Kérnern sowie der schnellen Durchfiihrbarkeit vor allem des chemischen Atzens. Nachteilig
kann far diese Methoden zusammengefasst werden, dass die Ergebnisse abhéngig von vielen
Umwelteinfliissen wie Luftfeuchtigkeit und Umgebungstemperatur nur schwer reproduzierbar
durchfithrbar sind. Eine automatische Segmentierung der gedtzten Korngrenzen und eine au-
tomatische Auswertung war daher nicht moglich. Fiir den Vergleich mit den Rekonstruktionen
aus Orientierungsbeziehungen zwischen Martensit und Austenit und deren Validierung wurden
einige der metallografischen Darstellungen der PAGs aber hdndisch ausgewertet und die Korn-

groBenverteilung bestimmt.

Die Rekonstruktion durch Orientierungsmessung und Rekonstruktion mittels ARPGE 1.7 und
Merengue 2 wurde im Rahmen der Arbeit sowohl fiir unverformte als auch fiir verformte Gefiige
durchgefithrt und die Grenzen der Methodik erprobt. Dabei zeigte sich, dass die Rekonstruktion
mit Merengue 2 vor allem fiir verformte Mikrostrukturen deutlich sinnvollere Ergebnisse liefert
und diese durch den direkten Eingriff in den Rekonstruktionsprozess erheblich verldsslicher sind.
Dies lasst sich allein rein optisch an den rekonstruierten EBSD-Maps erkennen. Vorteilhaft an der
Rekonstruktion mit ARPGE 1.7 ist dagegen die hohe Praktikabilitdt der vollautomatischen Re-
konstruktion. Die Ergebnisse der Rekonstruktion aus Orientierungsbeziehungen konnten durch
einige Ergebnisse der metallographischen Rekonstruktion fiir unverformte Proben im Rahmen

dieser Arbeit verifiziert werden.
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Physikalische Prozesssimulation der Brammenerwiarmung, Simulation und Modell-
bildung

Durch die physikalische Prozesssimulation der Brammenerwiarmungsphase konnte die Mikrostruk-
turentwicklung des Austenits abhéngig von den Prozessparametern Temperatur und Zeit und
abhingig von dem gewéhlten Legierungskonzept dargestellt werden. Dabei zeigten sich deutlich
die Einfliisse der verschiedenen MLE und damit verbundene Effekte, wie das Korngrenzenpin-
ning und der Solute-Drag Effekt, konnten deutlich voneinander getrennt werden. Die in den
Experimenten beobachteten Zusammenhénge spiegelten die in der Literatur in diversen Model-

len festgehaltenen Zusammenhéinge wieder.

Durch Anpassung von Simulationen mit der kommerziellen Software MatCalc konnte das expe-
rimentell beobachtete Kornwachstumsverhalten mit nur einem einzigen Parametersatz fiir alle 4
Legierungen ebenfalls dargestellt werden. Dies ermoglicht es zukiinftig, Variationen der geteste-
ten Prozessparameter und chemischen Zusammensetzungen der Stdhle zunéchst mit MatCalc
zu simulieren und dann anhand der Simulation weitere geeignete Versuchsreihen der physikali-
schen Prozesssimulation durchzufithren. Trotz dieser gelungenen Anpassung der Werte sollte die
fehlende physikalische Grundlage der verwendeten Fit-Parameter als wohl grofiter Nachteil der

Simulationen mit MatCalc nicht vernachléssigt werden.

Mithilfe des Aufbaus eines eigenen physikalisch basierten Modells auf Basis der experimentel-
len Ergebnisse und der Simulationen konnten bereits erste Berechnungen der Korngréfienent-
wicklung der Austenitphase durchgefiihrt und mit den experimentellen Ergebnissen verglichen

werden.

Physikalische Prozesssimulation des Warmwalzens, Simulation und Modellbildung

Die Mikrostrukturentwicklung der Phase des Warmwalzens wurde in der Arbeit durch zahl-
reiche Versuchsreihen an der Gleeble charakterisiert. Dabei konnte der Einfluss der wichtigsten
Prozessparameter wie Umformgrad, Umformtemperatur und Umformgeschwindigkeit dargestellt
werden. Es wurden fiir alle untersuchten Stdhle Rekristallisationskinetiken fiir jeweils drei ver-
schiedene Umformtemperaturen erstellt. Untersuchungen zu wichtigen Temperaturwerten wie
der Ty, und der SRCT lieferten Ergebnisse, welche die in der Literatur beschriebenen Zusam-
menhénge zwischen den Temperaturen und der chemischen Zusammensetzung sowie verschiede-
ner Prozessparameter bestétigen. Durch den Vergleich von Rekristallisationskinetiken basierend
auf dem DSV mit denen der GOS-Methode, konnten beide Methoden verifiziert werden sowie

Vor- und Nachteile beider Methoden erarbeitet werden.

Auch die Ergebnisse der physikalischen Prozesssimulation konnten mit Hilfe von MatCalc simu-
liert werden. Es zeigte sich jedoch, dass die Plateaubildung der Rekristallisationskinetik der Nb-
und V-mikrolegierten Stdhle nicht mit der verwendeten Version von MatCalc simulierbar sind.
Die Anpassung des Substrukturmodells ist vergleichbar zu den Simulationen des Kornwachs-
tums erneut nur durch die Anpassung von nicht physikalisch basierten Werten geschehen. Das

zukiinftige Modell sollte sich demnach vor allem in diesem Punkt von MatCalc unterscheiden.
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Fir die Programmierung dieses physikalisch basierten Modells wurde auflerdem das Grund-
geriist des Aufbaus des Modells entwickelt, auf Basis dessen in Zukunft die Berechnung der

Rekristallisationskinetik inklusive der Plateaubildung moglich werden soll.

Korrelation von DIC und GOS-Methode an V2a

Die GOS-Methode konnte anhand der Korrelation mit DIC-Ergebnissen und daraus resultie-
renden lokalen Dehnungsverteilungen verifiziert werden. Fiir diese Verifikation wurden die Ex-
perimente an V2a durchgefiihrt, damit ein Einfluss der Rekonstruktion auf das Ergebnis der
GOS-Methode ausgeschlossen werden kann. Diese Korrelation lieferte konsistente Ergebnisse
beziiglich der lokalen Verteilung der Dehnungsiiberh6hungen und erhéhter Versetzungssdichte.
Auflerdem konnte die Rekristallisationskinetik der verformten Zugprobe durch die Durchfithrung

mehrerer Warmebehandlungen bestimmt und ebenfalls mikrostrukturell ausgewertet werden.

5.2 Ausblick

Im Anschluss an die Prozesssimulationen dieser Arbeit bietet es sich an, auch die folgenden
Prozessschritte der Kaltumformung und der Umwandlung bzw. beschleunigten Abkiihlung der
Grobbleche durch physikalische Prozesssimulation und die Kombination mit Simulationen zu

charakterisieren und somit das Modell auf den gesamten Prozess zu erweitern.

Die experimentell bestimmte Entwicklung der Mikrostruktur dieser Arbeit basiert zudem le-
diglich auf der Betrachtung von Korngréfenmittelwerten. In der Simulation und der eigenen
Modellbildung werden jedoch bereits Korngroflenverteilungen betrachtet. Daher ist es sinnvoll,
zukiinftig auch experimentell den Einfluss der verschiedenen Parameter und Zusammensetzun-
gen auf die Form der Korngréflenverteilung zu bestimmen. Daraus kénnen dann Riickschliisse
gezogen werden, wann und unter welchen Umstdnden abnormales und normales Kornwachstum
auftreten und diese Erkenntnisse in die Entwicklung des physikalisch basierten Modells mit auf-

genommen werden.

Das bisherige Modell sollte vor allem beziiglich der Rolle der Ausscheidungen erweitert und
verfeinert werden. Durch den Vergleich mehrerer nur mit Niob-mikrolegierter Stihle kann bei-
spielsweise der Einfluss dehnungsinduzierter Ausscheidungsbildung auf die resultierende Rekri-
stallisationskinetik eindeutiger bestimmt werden. Durch weitere Simulationen mit neueren Ver-
sionen von MatCalc kann auflerdem die durch die dehnungsinduzierten Ausscheidungen bedingte
Plateaubildung wiahrend der Rekristallisationskinetik beschrieben und die bisherigen experimen-

tellen Ergebnisse verifiziert werden.

Die Basis fiir die Weiterentwicklung des Modells ist auflerdem die lokale Charakterisierung von
Ausscheidungszustinden und deren Korrelation mit der Austenitkornstruktur. Dazu ergaben sich
durch die im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrte Masterarbeit von Jonas Fell be-

reits erste Ergebnisse. Die Ausscheidungsdetektion findet dabei im Rasterkraftmikroskop (AFM,
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50 um |

Abb. 5.1: Ergebnis der Korrelation von, mit AFM detektierten Ausscheidungen und rekonstruierten PAGs.

engl., Atomic Force Microscope) statt. Die Untersuchung einer Fliche von 100 x 100 um? liefert
dabei die GroBlenverteilung von ca. 2000 Ausscheidungen. Vorteil der Methode ist damit neben
der Ortsauflésung auch die statistische Absicherung der Messung der Grofienverteilung. Aufler-
dem koénnen mit dem AFM auch kleinste Ausscheidungen unter 10 nm charakterisiert werden,
was mit dem REM beispielsweise nicht moglich ist. Abbildung zeigt ein Ergebnis der Seg-
mentierung von Ausscheidungen im NbTi-Stahl, welche mittels AFM detektiert wurden sowie
deren Korrelation mit der entsprechenden Austenitkornstruktur aus der Masterarbeit von Jonas
Fell.
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