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Zusammenfassung

Eine geringe Zugabe von sogenannten Mikrolegierungselementen wie Niob, Titan oder
Vanadium verbessert die mechanischen Eigenschaften von niedriglegierten Stahlen
deutlich. Thermomechanische Umformung, z.B. Walzen, vereinigt die mechanische
Formgebung mit kontrollierten Warmebehandlungen und ermoglicht dadurch die ge-
zielte Einstellung der Stahlmikrostruktur. Die verbesserten mechanischen Eigenschaften
konnen vielfach zur Reduktion der bendtigten Stahlmenge eingesetzt werden, wodurch

O0konomisch und 6kologisch grofie Einsparpotentiale entstehen.

Hinsichtlich der mafigeschneiderten Entwicklung immer neuer Stahlsorten mit optimier-
ten Eigenschaften und einem immer wichtiger werdenden nachhaltigen Ressourcenein-
satz ist es in der Forschung und Industrie von grofler Bedeutung, zu jedem Zeitpunkt
im Herstellungsprozess den Zustand der Legierungselemente und deren Wirkung auf

die Mikrostruktur quantifizierbar zu machen.

Die vorliegende Arbeit fokussiert sich auf die Entwicklung einer Methodik zur prazisen
Quantifizierung von Niob und dessen Ausscheidungen wéhrend der thermomecha-
nischen Umformung. Die elektrische Widerstandsmessung erlaubt dabei die schnelle
und gleichzeitig hoch sensitive Messung des geldsten bzw. ausgeschiedenen Niobge-
halts in einer Vielzahl von Stadien des thermomechanischen Umformprozesses und bei

variierten Umformparametern.

Durch die Korrelation mit anderen hochauflosenden Charakterisierungsverfahren wer-
den die Grenzen und Annahmen des elektrischen Widerstandes als Mafs fiir die Quanti-
tizierung von Niob diskutiert. Modellrechnungen nutzen die experimentellen Realdaten
und beschreiben die Niob-Loslichkeit und seine Ausscheidungskinetik. Dadurch wer-
den valide Aussagen tiber die werkstoffphysikalischen Prozesse in industriell relevanten

Stahlsorten getroffen.



Abstract

A small addition of so-called microalloying elements such as niobium, titanium or
vanadium significantly improves the mechanical properties of low-alloy steels. Thermo-
mechanical forming, e.g. rolling, combines mechanical shaping and heat treatment and
thus enables tayloring of the steel microstructure. This results in major potential savings
because the amount of steel required can be reduced through improved mechanical

properties.

With regard to the customized development of ever new steel grades with optimized
properties and the increasingly important sustainable use of resources, it is very import-
ant in research and industry to be able to quantify the state of the alloying elements and

their effect on the microstructure at any point in the manufacturing process.

The present work focuses on the development of a methodology to precisely quantify
niobium and its precipitates during thermomechanical rolling. In this context, electrical
resistivity measurement allows the quick and highly sensitive measurement of the
dissolved or precipitated niobium on the macro-scale and at a variety of stages of the

thermomechanical process and varied deformation parameters.

By correlation with other high-resolution characterization techniques, the limitations
and assumptions of electrical resistivity as a measure for niobium quantification are
discussed. Model calculations employ the experimental real data and describe the
niobium solubility and its precipitation kinetics. By this, valid conclusions are drawn

about the material physics in industrially relevant steel grades.
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Kapitel 1
Einleitung

1.1 Rolle der Mikrolegierungselemente

Mikrolegierte niedrigkohlige Stdhle (,high-strength low-alloy”, HSLA) sind ein zentraler
Baustein fiir die Bewdltigung der klimapolitischen Herausforderungen unserer Zeit.
Ein ausgewogener Mix aus erneuerbaren Energien ist angewiesen auf Windkraft, fiir
deren Anlagen, besonders offshore, eine grofse Stahlmenge benétigt wird. Mafigeschnei-
derte Stahle im Automobil dienen dem gezielten Leichtbau und der Erhohung der
Crashsicherheit. Fiir Strukturbauten wie Briicken oder Gebdude entsteht ein grofies
Einsparpotential hinsichtlich Kosten und Gewicht bei Verwendung fester und zdher
Stahlwerkstoffe, weil diese kleiner dimensioniert werden konnen. Die 6konomischen
Vorteile multiplizieren sich aufSerdem, da kleinere und leichtere Bauteile effizienter

transportiert und verschweifst werden kénnen.

Traditionell wurde die Zugfestigkeit von Stahl mafigeblich durch den Gehalt von Koh-
lenstoff (C) in dem hauptséchlich aus Eisen (Fe) bestehenden Mischkristall gesteu-
ert [1]. Mit steigendem C-Gehalt neigen Schweifsindhte jedoch zur Rissbildung, weil
die Schweifsnaht gegeniiber dem Grundgefiige beim Erstarren stark durchhértet. Da
sich Mitte des 20. Jahrhunderts aber das Schweifien von Stihlen gegeniiber anderen
Verfahren wie z. B. dem Nieten durchgesetzt hatte, wurden Alternativen gesucht, um
auch bei geringen C-Gehalten eine addquate Stahlfestigkeit zu gewdhrleisten. Der Fo-
kus wurde auf die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch die Kontrolle
der Stahlmikrostruktur gelegt. Dies fiithrte zur Entwicklung des thermomechanischen

Prozesses (,,thermo-mechanical controlled process”, TMCP) [1]. In Abbildung 1.1a sind die
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verschiedenen typischen Stadien des TMCP schematisch dargestellt. Nach dem Giefien,
z.B. im Stranggussverfahren, wird der Stahl auf Temperaturen im oberen Austenit-
phasengebiet, also bei niedrigkohligen Stahlen oberhalb 1000 °C, isotherm gehalten,
um das inhomogene Gussgefiige in eine homogene Austenitstruktur zu tiberfiihren.
Die Korngrofie wichst dabei im Falle von rein mit C legierten Stahlen ungehindert
(Abbildung 1.1b). Bei der Warmumformung (800 bis 950 °C) wird die grobkdrnige Auste-
nitstruktur verformt. Die eingebrachte Verformungsenergie fiihrt zu einer hohen Dichte
an Defekten, die wiederum die Triebkraft fiir die Austenitrekristallisation erhdhen.
Bei der Abkiihlung nukleiert an den Austenitkorngrenzen Ferrit. Abhdngig von der
Abkiihltemperatur und dem Legierungsgehalt transformiert das Austenitgefiige zu
verschiedenen ferritischen Phasengemischen (Abbildung 1.1a). Es reicht von Martensit
bei besonders schneller Abkiihlung und hoherem Legierungsgehalt tiber bainitische
Zwischenstufengefiige hin zu gleichgewichtsnahem Ferrit bzw. Ferrit/Perlit nach einer
langsamen Abkiihlung [2]. Da Ferrit nur eine sehr geringe C-Loslichkeit gegeniiber dem
Austenit aufweist, sind im Falle der Abschreckgefiige eine betrachtliche Menge an C
zwangsgelost, was zu einer erhohten Sprodigkeit fiihrt. Ein optionaler Anlassschritt
nach der Abschreckung erlaubt die gezielte Ausscheidung von C, wodurch die Zahig-
keit unter Einbufien der Festigkeit wieder erhoht wird. Im finalen Stahlprodukt ist die
Korngrofie mafigeblich fiir die mechanischen Eigenschaften. Eine , feinkornige” Aus-
tenitmikrostruktur vererbt im Allgemeinen eine feinkornige Ferritmikrostruktur. Ein
feinkorniges Gefiige erhoht sowohl die Festigkeit als auch die Zahigkeit von Metallen,
sodass es fiir niedriglegierte Stahle der wichtigste Mechanismus zur Einstellung der
mechanischen Eigenschaften ist. Jedoch ist die Kornfeinung stark limitiert durch den
TMPC-Prozess, da das Gefiige temperaturbedingt stets der eigenen Vergroberung ent-
gegenstrebt. Von technischer Seite miissen im Falle niedriglegierter Stihle auch sehr
enge Zeitfenster bei den TMCP-Stadien, insbesondere wahrend der Austenitisierung,
eingehalten werden, weil ansonsten ein sehr breites Spektrum an Korngrofien und

damit Materialeigenschaften erzielt wird.

Ein besonders wirksames Mittel zur deutlichen Steigerung sowohl der Festigkeit und

Zahigkeit durch Kornfeinung in HSLA-Stdhlen ist die Zugabe der Metalle Niob (Nb), Ti-
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tan (Ti) und Vanadium (V) in geringen Mengen (< 0,1 gew.-%), was oft als Mikrolegieren
bezeichnet wird [1]. Diesen Elementen ist eine starke Affinitit zu den nichtmetallischen
Elementen Kohlenstoff (C) und Stickstoff (N) und eine relativ geringe Loslichkeit im
Fe-Gitter, auch bei hohen Austenittemperaturen, gemein. Neben der Wirksamkeit der
Mikrolegierungselemente im geldsten Zustand, vor allem Nb [3], sind Ausscheidungen
der Metallatome mit den nichtmetallischen Elementen C und N besonders effektiv fiir

die Kornfeinung. Im Weiteren wird der Fokus auf die Wirkung von Nb gelegt.

Die Abbildung 1.1b verdeutlicht, welche Rollen Nb-haltige Ausscheidungen iiber den
Verlauf des TMCP besitzen. Damit geht eine unterschiedliche Ausscheidungsgrofse
einher, die im Allgemeinen zu niedrigeren Entstehungstemperaturen hin absinkt [4].
Wihrend der Austenitisierung hindern diese das Austenitkornwachstum und wéhrend
der Warmumformung verzogert Nb die Rekristallisation verformter Austenitkorner.
Es erhoht im Vergleich zu den anderen Mikrolegierungselementen besonders stark die
Rekristallisations-Stop-Temperatur, oberhalb derer der Grofiteil des Austenitgefiiges
rekristallisiert (Abbildung 1.2a) [5]. Stattdessen wird eine Langstreckung der Austenit-
korner in Walzrichtung beobachtet (engl. pancaking), nach der die Defektstruktur bis
zur Austenit-Ferrit-Transformation erhalten bleibt. Dies geschieht einerseits durch die
Schleppwirkung, die bestimmte Legierungselemente, vor allem Nb, auf die Austenit-
korngrenze ausiiben (engl. solute drag) [6-9]. Andererseits induziert die Verformung
die Bildung von Nb-Ausscheidungen innerhalb versetzungsreicher Strukturen, die be-
sonders effektiv die Rekristallisation verzdgern [5]. Das Schaubild von Eisenhut [10] in
Abbildung 1.2b verdeutlicht die beiden getrennten Effekte besonders gut. Speer et al. [11]
ermittelten experimentell eine deutlich starkere Wirkung von dehnungsinduzierter Aus-
scheidung auf die Rekristallisationsbehinderung verglichen mit dem solute drag. Die
ermoglichten hoheren Walztemperaturen erfordern geringere Umformkréfte. Das nicht
rekristallisierte Austenitgefiige vererbt ein bereits feines Gefiige mit einer hohen Dichte

an Defekten. Diese ermdoglichen die Nukleation noch feinerer Ferritkorner.

Zum anderen wirkt Nb besonders ausgeprégt bei der Phasentransformation vom Aus-
tenit zum Ferrit, bzw. Martensit, weil die Nukleation von Ferrit im Austenit behindert

wird [13,14]. Dies duflert sich in der Absenkung der sog. Martensit-Start-Temperatur,
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Abbildung 1.1: Schema des TMCP und des Effekts des Mikrolegierungselements Nb auf die
Stahlmikrostruktur. a) Verschiedene TMCP-5Stadien und resultierende Geftige (M: Martensit, B:
Bainit, P: Perlit, F: Ferrit). b) Schematischer Vergleich der Mikrostrukturentwicklung wahrend
des TMCP von Stahl ohne Mikrolegierung und am Beispiel der Mikrolegierung mittels Nb.
Gestrichelte Linien stellen das jeweils ehemalige Gefiige dar, durchgezogene das vererbte Gefiige
(adaptiert an [4]).
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Abbildung 1.2: Wirkung von Mikrolegierungselementen auf das Rekristallisationsverhalten.
a) Veranderung der Rekristallisations-Stop-Temperatur, oberhalb derer das verformte Austenit-
geflige grofitenteils rekristallisiert, in Abhangigkeit von den Mikrolegierungsgehalten von Nb,
Ti, V sowie Aluminium (Al). Besonders wirksam ist Nb (adaptiert an [12], used with permission
of The Minerals, Metals & Materials Society). b) Wirkung von Nb auf die Rekristallisationski-
netik durch solute drag und dehnungsinduzierte Nb-Ausscheidung in Abhéngigkeit von der
Verformungstemperatur [10].

also der Temperatur, unterhalb derer sich Martensit bildet. Damit beeinflusst die geloste
Nb-Menge die Morphologie des Transformationsgefiiges (bainitisch oder martensitisch)

und damit direkt die mechanischen Eigenschaften des Stahlprodukts.

Moderne Stdhle enthalten, wie oben angedeutet, meist mehrere Mikrolegierungsele-
mente. Zu den klassischen zihlen die Metalle Nb, Ti und V, die mit den Nichtmetallen
C und N jeweils unterschiedlich temperaturldsliche Verbindungen bilden. Diese sind
dadurch oft komplex. Neben einfachen Karbiden (NbC, TiC, VC) und Nitriden (NbN,
TiN, VN) werden in der Literatur auch Mischungen aus Atomen der Metalle und
Nichtmetalle erwdhnt [1,15,16]. Ein Nb(C,N) besitzt beispielsweise wie ein NbC ein
kubisch-flachenzentriertes NaCl-Gitter, bei dem teilweise C durch N ersetzt ist. In die-
sem Fall bezeichnet man die Ausscheidungen als Karbonitride. Die einfache Darstellung
als NbC bedeutet strenggenommen, dass im Gitter die Nb- und C-Atome in gleichem
Verhiltnis auftreten. In vielen Arbeiten wurde die Zusammensetzung von NbCyg; an-
genommen [17-19], was bedeutet, dass auf ein Nb-Atom 0,87 C-Atome kommen, bzw.
Leerstellen im Gitter vorhanden sind. Auch Metallatome konnen gemischt vorkommen,

z.B. als (Ti,Nb)(N,C) oder (Nb,Ti)(C,N). Konventionell wird das hdufigere Metall- und
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Nichtmetallelement an die vordere Stelle gestellt!. Eine umfangreiche Zusammenfas-
sung ist durch Baker gegeben [20]. Zusitzlich zu der Ausscheidung von scheinbar ideal
gemischten Karbonitriden gibt es zahlreiche experimentelle Befunde von heterogenen
Ausscheidungen, bei denen z. B. eine Nb-reiche Karbonitridphase auf Ti-reichen Kern,
meist ein TiN, aufgewachsen ist. Das wurde mit der Prozessfiihrung in Verbindung

gebracht [15, 16,20, 21].

Daneben beeinflussen Nb und deren Ausscheidungen auch die Wirkmechanismen ande-
rer Legierungselemente oder Verunreinigungen im Stahl. So beschreiben Wang et al. [22]
die Erhohung der Bruchzihigkeit von Stidhlen mit Chrom (Cr) und Molybdan (Mo),
wenn diese Nb enthielten. Interessanterweise war die Verbesserung nicht auf die direkte
oben beschriebene Wirkung von Nb auf die Gefiigestruktur zuriickzufiihren, sondern
auf die Bindung von Mo innerhalb von NbC in einem Prozessfenster, wo sich ansonsten
grobe Mo-Karbide auf Korngrenzen bildeten. Weiterhin ist es Gegenstand derzeitiger
Forschung, H-induzierte Materialversprodung in Strukturstdhlen zu verringern [23,24].
Atomsondentomographische (APT) Untersuchungen wiesen hochaufgelost die Bindung

von Deuterium an NbC-Ausscheidungen bzw. in deren Umfeld nach [24].

1.2 Methoden zur Quantifizierung von Mikrolegierungselemen-

ten in Stihlen mit Fokus auf Niob

Die prazise Quantifizierung der Ausscheidung von Mikrolegierungselementen, hier mit
Fokus auf Nb, bzw. von deren Auflosung tiber den gesamten TMCP-Verlauf erlaubt
einerseits ein noch besseres Verstandnis von dessen Rollenvielfalt beim Mafischneidern
der Mikrostruktur. Andererseits kann der Rohstoff Nb effizienter eingesetzt werden,

um optimale Stahleigenschaften zu erzielen.

Die Nb-Menge kann iiber den ausgeschiedenen oder aufgelosten Anteil definiert wer-

den. Die Methoden, Nb in Losung zu messen, konnen ganz allgemein in direkte und

Die Formulierung in Form von (Ti,Nb)(C,N) mit Indizes, z. B. mit (Tip,7,Nb 3)(No,9,Co,1) bedeutet, dass das Verhilnis
von Ti und Nb 7:3 betrédgt. In der vorliegenden Arbeit wurde die Zusammensetzung bestimmter Ausscheidungen
ermittelt. Wo diese Werte Eingang in weitere Berechnungen und Diskussionen fanden, wurde die Zusammensetzung in
der oben genannten Form angegeben. Ansonsten wurde auf die exakte Zusammensetzung hinsichtlich einer besseren
Lesbarkeit verzichtet.
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indirekte Methoden unterteilt werden. Dabei entspricht die direkte Messung der ge-
16sten Nb-Menge und die indirekte Messung der Erfassung des Volumenanteils der
ausgeschiedenen Partikel, aus dem der geloste Nb-Anteil berechnet werden kann. Bei
den géngigen Zugaben in HSLA-Stdhlen mit maximal 0,1 gew.-% Nb ergibt sich unter
Annahme von stochiometrischem NbC (NaCl-Gitter) mit einer Gitterkonstante von
anpc = 0,447 nm innerhalb von Ferrit (a, = 0,286 nm) bei kompletter Ausscheidung ein
Volumenanteil V\pc = 0,115 vol.-%. Nur hochauflésende rontgenographische Phasen-
analysen im Synchrotron konnen NbC-Beugungsmaxima qualitativ auflosen [25], wobei

selbst dort eine hohe Messunsicherheit verbleibt.

Mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) konnen Ausscheidungen und deren
Groflenverteilungen auch direkt abgebildet werden, entweder in diinnen Proben oder in
diinnen Filmen aus C, auf denen aus dem Stahl herausgeloste Ausscheidungen fiir die
TEM-Analyse fixiert wurden (sog. C-Replika) [26]. In Diinnfilmen aus Bulk-Stahl stort
der Abbildungskontrast aufgrund der mikrostrukturellen Defekte, sodass eine Ermitt-
lung der Volumenfraktion der Ausscheidungen vor allem bei kleinen Ausscheidungen
mit grofien Unsicherheiten behaftet ist. Der Kontrast von Ausscheidungen ist besser in
C-Replika, jedoch kénnen auch dort kleinste Ausscheidungen nicht einfach von ande-
ren Defekten, die sich topographisch in den C-Film tibertragen haben, unterschieden
werden. Auflerdem werden generell nicht alle Ausscheidungen aus dem urspriingli-
chen Stahlvolumen auf einem C-Replika fixiert und kleinste Ausscheidungen werden
potenziell chemisch aufgeldst [27]. Eine Berechnung der Volumenfraktion der Ausschei-
dungen ist dadurch nicht reprasentativ fiir den untersuchten Stahl. Auch wurde aus
der Abwesenheit von Ausscheidungen im C-Replika auf z. B. den Zustand der totalen
Auflosung aller Ausscheidungen wéhrend einer Temperaturbehandlung im hohen Aus-
tenittemperaturgebiet geschlossen [28]. Dadurch kann es zu Fehlinterpretationen der

Loslichkeit von Ausscheidungen kommen.

Wenn der Stahl komplett chemisch oder elektrochemisch aufgelost wird, konnen die
elektrochemisch edleren Ausscheidungen aus dem Uberstand herausgefiltert oder zen-
trifugiert werden, um mittels TEM oder elementar-analytisch im Kolloid auf ihre Menge,

Partikelgrofie und Zusammensetzung analysiert zu werden [29,30]. Die Problematik
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der Auflosung der Ausscheidungspartikel tritt auch hier auf [27].

Als weitere Methode wurde einer Steigerung der Harte als Maf fiir die fortgeschrit-
tene Auflosung bzw. Ausscheidung von NbC genannt [18]. Dabei wurden jedoch die
eingangs beschriebenen vielschichtigen Wechselwirkungen von gelostem Nb auf die
Materialgefiige, die wiederum die Hérte beeinflussen, unterschlagen. Auch wird die

Haérte durch gelostes Nb und C selbst erhoht.

Sehr weit verbreitet ist die Untersuchung der Ausscheidungsbildung auf Basis von
mechanischen Priifverfahren, bei denen der Verlauf der Rekristallisation bei warmum-
geformten Proben aus der zeitabhidngigen Spannungsrelaxation [31], gestuften Torsions-

versuchen [5,32] oder Doppelschlag-Versuchen [5,33] berechnet wurde.

Die direkten Methoden messen den im Stahl gelosten Nb-Gehalt fiir den jeweiligen
Zustand. Auch zu diesem Zweck wird die (elektro-)chemische Extraktionsmethode
haufig verwendet, indem in dem zentrifugierten bzw. gefilterten Uberstand der ge-
16ste Nb-Gehalt mittels spektroskopischer Methoden, z. B. Massenspektrometrie mit
induktiv gekoppeltem Plasma (engl. inductively coupled plasma mass spectrometry, ICP-
MS) bestimmt wird [27,34, 35]. Durch das grofie Volumen des aufgeldsten Stahls im
mm?-Bereich ist die Messgenauigkeit sehr hoch. Jedoch ist, ebenso wie bei der Partike-
lanalyse, eine Verfalschung des Ergebnisses durch teilweises Auf- oder Anlésen von

Ausscheidungen nicht auszuschliefien [27].

Die APT hat die fiir alle Quantifizierungsmethoden einzigartige Fahigkeit, sowohl
die Menge an Elementen in Losung direkt als auch in Form von Ausscheidungen in-
direkt quantifizieren zu konnen. Dies verdankt die Technik der 3D-Darstellung des
atomaren Aufbaus der Mikrostruktur mit einer raumlichen Aufldsungsfahigkeit im
sub-nm-Bereich. Gekoppelt mit einem Massenspektrometer kann die chemische Iden-
titit von Atomen ebenfalls ermittelt werden. Die APT ist fiir die Quantifizierung der
im Stahl gelosten Nb-Gehalte sehr gut geeignet [34,35]. Insbesondere konnen, im Ge-
gensatz zu anderen Techniken, auch kleinste Ausscheidungen <1 nm rdumlich von der
umgebenden Stahlmatrix getrennt analysiert werden und verfalschen somit nicht das

Ergebnis der Zusammensetzung der Matrix. Die hohe Auflosungsfahigkeit ist gekoppelt
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mit einem extrem kleinen untersuchten Volumen im Bereich von 100 000 nm?, wodurch
sich die Frage nach der statistischen Verwertbarkeit der Zusammensetzungsanalysen
stellt, insbesondere im Hinblick auf lokale chemische und strukturelle Inhomogeni-
taten. Graux et al. [34] haben kiirzlich experimentell bei Ti-reichen Ti-Nb-Karbiden
gezeigt, dass aus der geldosten Menge aus APT-Messungen umgekehrt auch die Volu-
menfraktion der Ausscheidung berechnet werden kann. Die Werte stimmten gut mit
ICP-MS-Messungen des gelosten Nb-Anteils {iberein und deckten sich mit thermodyna-

mischen Simulationen.

Weder als direkt noch indirekt kann die Messung des elektrischen Widerstands zur
Quantifizierung von Ausscheidungsprozessen bezeichnet werden. Die Technik ist
hochstsensitiv auf alle mikrostrukturellen Defekte und eine eher selten verwende-
te Methode fiir die Charakterisierung von Ausscheidungsprozessen in Metallen. Im
Falle von Stahlwerkstoffen wurden dadurch die Ausscheidung bzw. Auflésung von
Nb [36-38], Kupfer (Cu) [39] oder C [40] gemessen. Dies geschah auf Basis der An-
nahme, dass geloste Elemente, im Gegensatz zu in Ausscheidung gebundenen, den
elektrischen Widerstand einer Legierung viel stiarker erhthen. Tatsdchlich nutzte man
die elektrische Widerstandsmessung gezielt zur Detektion feinster Cluster, also der
Anhédufung weniger Fremdatome in ausgelagerten Aluminiumlegierungen [41,42]. In
diesen speziellen Fillen war die Fremdatomkonzentration und damit die Menge der
Cluster so hoch, dass ein messbarer Widerstandsanstieg zu einem Maximum (und
damit Festigkeitsoptimum) bei kleinsten Clustern messbar war, bevor der Widerstand

getrieben durch die fortschreitende Ausscheidung kontinuierlich absank.

1.3 Erweiterte Aufgabenstellung

Die vorliegende Arbeit beschiftigt sich mit der Charakterisierung der Niobausschei-
dung in Nb-Ti-mikrolegierten niedrigkohligen HSLA-Stahlen. Besonderer Fokus liegt
auf der Quantifizierung der Menge an Nb, die im Stahl gelost vorliegt. Dazu werden
Atomsondentomographie und Elektronenmikroskopie mit elektrischer Widerstandsmes-

sung kombiniert eingesetzt. Wahrend die mikroskopischen Methoden sehr lokalisiert
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sind, erlaubt die Widerstandsmessung eine makroskopische Aussage iiber die geloste

Nb-Menge im Festkorper.

Das Methodenkapitel beschreibt die elektrische Widerstandsmessung in Metallen und
die mikrostrukturellen Effekte, die den spezifischen elektrischen Widerstand beeinflus-
sen. Es wird begriindet, warum der spezifische elektrische Widerstand als Maf3 fiir die
Menge an im Fe-Mischkristall gelosten Nb herangezogen werden kann. Ein Messaufbau
wird entwickelt, um elektrische Widerstinde mit einer Genauigkeit zu messen, die

erlaubt, Unterschiede in der gelosten Nb-Menge zu quantifizieren.

Den zweiten methodischen Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit bildet die Ausschei-
dungscharakterisierung mittels APT. Detailliert wird darauf eingegangen, welche Beson-
derheiten bei der Quantifizierung von Nb und seinen Ausscheidungspartnern sowohl
in geloster Form als auch in Ausscheidungen vorliegen. Eine methodische Weiterent-
wicklung, die auf die verbesserte Quantifizierung von Ausscheidungen mittels APT

abzielt, wird vorgestellt.

Die unterschiedlichen Stationen und mikrostrukturellen Aspekte wahrend des TMCP,
bei denen die Charakterisierung des Nb-Zustands von Bedeutung ist, ist in einem
einfachen Schema in Abbildung 1.3 verdeutlicht. Die Rollen von Nb und den ande-
ren Ausscheidungspartnern sind sehr komplex und die Prozessschritte bedingen sich
durch ihren kompetitiven Charakter mit Hinblick auf die Freistellung oder Bindung an

gelostem Nb in Form von Ausscheidungen untereinander.

Im Kapitel Brammenwiedererwarmung wird die temperaturabhingige Auflosung der
(Nb, Ti)(C,N)-Karbonitride, die nach dem GiefSen im Stahl vorliegen, untersucht. In
diesem Prozessschritt ist in technologischer Hinsicht von Bedeutung, die temperaturab-
hédngige Auflosung von Nb vorherzusagen, sodass dieses im weiteren Prozessverlauf
optimal ausgenutzt wird. Von 6kologischer und 6konomischer Seite ist die Untersu-
chung wichtig, da die notwendigen Losungstemperaturen in industriellen Ofen einen
mafigeblichen Faktor beim Gesamtenergieverbrauch wiahrend der Herstellung darstel-

len.

Im Kapitel Warmumformung wird die Kinetik der dehnungsinduzierten Nb-
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Ausscheidung in Form von Nb(C,N) nach einer Umformung bei niedrigen Auste-
nittemperaturen zwischen 800-1 000 °C aufgenommen. Es werden neben der Umform-
temperatur auch die Zeiten nach der Umformung untersucht. Die Ergebnisse aus der
elektrischen Widerstandsmessung werden durch Vergleiche mit einfachen Modellrech-

nungen und mit anderen Mikroskopieaufnahmen verifiziert.

Im Kapitel Ausblick und Zusammenfassung wird ein Ausblick auf weitere Untersu-
chungen insbesondere wihrend oder nach der Austenit-Ferrit-Transformation und der

Nb-Ausscheidung im Ferrit gegeben.

Die vorliegende Arbeit ist zu grofien Teilen in Fachzeitschriften mit Peer-Review verof-

fentlicht worden [43—45]:

* Journal of Materials Research and Technology, 2022: ]. Webel, H. Mohrbacher, E.
Detemple, D. Britz und F. Miicklich, , Quantitative analysis of mixed niobium-titanium
carbonitride solubility in HSLA steels based on atom probe tomography and electrical

resistivity measurements” [43].

¢ Ultramicroscopy, 2021: J. Webel, L. Weber, E. Vardo, D. Britz, T. Kraus und E.
Miicklich, , Particle encapsulation techniques for atom probe tomography of precipitates

in microalloyed steels” [44].

* Metals, 2020: J. Webel, A. Herges, D. Britz, E. Detemple, V. Flaxa, H. Mohrbacher
und F. Miicklich, , Tracing microalloy precipitation in Nb-Ti HSLA steel during austenite
conditioning™ [45].

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden aufserdem die Masterarbeiten von Adrian

Herges, Emina Vardo und Manuel Escaray betreut.

11



1.3 Erweiterte Aufgabenstellung

Brammenwiedererwirmung/Austenitisierung:
e Wann welche Ausscheidungen geldst?
e Wann beginnt Vergroberung der Austenitkorner?

‘Warmumformung:
o Wie viel dehnungsinduzierte Ausscheidungen?

Prozesse im Ferrit:
o Beeinflussung der Austenit/Ferrit-Transformation

\ e Wie viel Nb fiir weitere Ausscheidungshértung im Ferrit?

Temperatur

Ausgangszustand Guss:
o Undefinierter Ausscheidungszustand
o Gussgefiige

Prozesszeit

Abbildung 1.3: Prozessschema des TMCP ausgerichtet auf die Fragestellung nach dem Zustand
von Nb wihrend der einzelnen Prozessstadien. Die vorliegende Arbeit umfasst die Beschreibung
der Stadien vom Gussausgangszustand, der Brammenwiedererwarmung bzw. Austenitisierung
und der Warmumformung und gibt einen Ausblick auf die Prozesse bei der Phasentransformati-
on von Austenit zu Ferrit und innerhalb des Ferritphasengebiets.
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Kapitel 2
Materialauswahl und Probenherstellung

2.1 Probenschmelzen

In der vorliegenden Arbeit wurde die Ausscheidung von Nb wéhrend des TMCP von
HSLA-Stdhlen untersucht. Die Stahlzusammensetzung und die untersuchten thermo-
mechanischen Behandlungen lagen nahe an typischen Industrieprodukten, mit sehr
geringen C-Gehalten von etwa 0,05 gew.-%. Der im Weiteren verwendete Begriff ,Simu-

lation” beschreibt die Nachbildung des industriellen Stahlprozesses im Labormafistab.

Die Zusammensetzung der Proben spiegelt die von kommerziell verwendeten Linepipe-
Stahlen wider. Lediglich der Nb-Gehalt wurde als Versuchsparameter variiert. Das
Unternehmen Comtes FHT, Dobfany, CZ, stellte auf Basis von Stahlschrott durch Va-
kuumschmelzen und -giefsen Probenschmelzen je 500 kg mit vier Nb-Gehalten von
0,002 gew.-% | 0,022 gew.-% | 0,043 gew.-% | 0,085 gew.-% her, wobei der geringste
Wert einer praktisch Nb-freien Schmelze entspricht.

In Tabelle 2.1 sind neben Nb nur die fiir die Ergebnisdiskussion wesentlichen Gehalte
aufgefiihrt. Alle Schmelzen enthalten daneben noch Cr, Cu und Al in gleicher Menge.
Alle angegebenen Werte entsprechen den durchschnittlich ermittelten Ist-Werten aus
24 Messpunkten mittels optischer Emissionsspektroskopie (OES) iiber den gesamten

Gussblock.

Die vier Legierungen werden abgekiirzt als Nb0+Ti, Nb2+Ti, Nb4+Ti und Nb8+Ti

bezeichnet. Eine Ti-freie Vergleichsschmelze zu Nb0+Ti wird mit Nb0O bezeichnet.

Die Zusammensetzung variierte fiir alle Elemente um wenige Prozent um den jeweiligen

13
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Tabelle 2.1: Schmelzenzusammensetzung der Nb-Ti-Stahlschmelzen® (gew.-%).

Probenschmelze‘ C \Si \Mn\ P \Mo\Ni\ N \Nb \ Ti \ \Y4

NbO 0,043 | 0,31 | 1,63 | 0,012 | 0,020 | 0,21 | 0,005 - 0,001 -
Nb0+Ti 0,044 | 0,33 | 1,65 | 0,012 | 0,020 | 0,20 | 0,005 | 0,002 | 0,012 | 0,004
Nb2+Ti 0,047 | 0,33 | 1,65 | 0,013 | 0,020 | 0,20 | 0,005 | 0,022 | 0,015 | 0,002
Nb4+Ti 0,047 | 0,38 | 1,65 | 0,013 | 0,020 | 0,22 | 0,005 | 0,043 | 0,019 | 0,001
Nb8+Ti 0,042 | 0,33 | 1,70 | 0,013 | 0,021 | 0,20 | 0,006 | 0,085 | 0,018 | 0,002

“Ist-Wert aus je 24 Messwerten iiber den Gussblock gemittelt.

Mittelwert. Das ist beispielhaft anhand einer Analyse verschiedener Elemente in der
Schmelze Nb8+Ti gezeigt (Abbildung 2.1). Lokale Anreicherungen und Verarmungen

der verschiedenen Elemente traten korreliert auf.

Mit etwa 0,04—0,05 gew.-% C waren die Stdhle niedrigkohlig. Die neben den Mikrolegie-
rungselementen Nb und Ti hinzulegierten Elemente in den untersuchten Stahllegierun-
gen haben verschiedene Rollen und die folgende Kurzzusammenfassung der jeweiligen

Effekte hat keinen Anspruch auf Vollstandigkeit.

Die Elemente Mn und Si besitzen die Eigenschaft, die Stahlschmelze zu desoxidieren.
Eine starke Affinitdt von Mn zu Schwefel (S) verhindert die sog. Rotbriichigkeit durch
niedrigschmelzende FeS auf Korngrenzen. Die Durchhartbarkeit wird ebenfalls erhoht,
auch durch Cr. Zulegieren mit Si und Cr verbessert die Zugfestigkeit des Stahls [2].
Phosphor (P) ist ein Begleitelement, dessen Gehalt in qualitativem HSLA-Stahl reduziert
wird, da das Element unter anderem durch Korngrenzensegregationen zwischen 300

und 500 °C an ehemalige Austenit- als auch Ferritkorngrenzen zu Versprodung fiihrt [2].

In der verwendeten Konzentration wird von Ni eine positive Auswirkung auf die
Bruchzihigkeit des Stahls berichtet, vor allem die Verbesserung des Ubergangs vom
Duktil- zum Sprodbruch, aber nur in Verbindung mit Mo [46]. Legieren mit Cu und Ni
erhoht aufierdem die Harte durch Forderung der Bainitbildung [47].

Die Mikrolegierungselemente Nb, Ti und V haben, wie in der Einleitung beschrie-
ben, hauptsdchlich die Funktion, feine Ausscheidungen mit C und N zu bilden. Die

Konzentration von interstitiellen Elementen in Stahl muss fiir optimale mechanische
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2.1 Probenschmelzen
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Abbildung 2.1: Messungen der Schmelzenzusammensetzung. a) Gussblock mit Andeutung der
Bereiche, wo mittels OES die Zusammensetzung gemessen wurde. b) Pro Scheibe wurden je
neun Stellen tiber den Blockquerschnitt verteilt untersucht. c) Beispiel: Lokale Variationen der
Konzentrationen der Elemente Si, Mn, Cu und Ni im gegossenen Block der Schmelze Nb8+Ti
korrelierten mit der Messstelle.

Eigenschaften kontrolliert werden. Fiir N bildet Ti als starker Nitridbildner einen idealen
Bindungspartner [48]. Uber die Stochiometrie der gebildeten TiN-Teilchen errechnet sich
eine ideale Zugabe von Ti zu N (in gew.-%) im Verhéltnis Ti/N ~ 3,4. TiN hat noch den
Nebeneffekt, auch bei hoheren Austenitisierungstemperaturen, wo NbC oder Nb(C,N)
bereits aufgelost sind, das Vergrobern des Gefiiges zu verhindern. In der vorliegenden
Arbeit hatte dies den Vorteil, dass Effekte durch stark unterschiedliche Austenitkorngro-
Ben auf die Messgrofien der verwendeten Methoden vermieden werden konnten. Das
Element V ist in diesem Stahl nicht absichtlich hinzulegiert worden, sondern befand
sich in kleiner Menge im zur Schmelzenherstellung verwendeten Schrott. Mittels APT

wurde V in verschiedenen Ausscheidungen nachgewiesen.
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2.2 Simulation des Thermomechanischen Prozesses

2.2 Simulation des Thermomechanischen Prozesses

Der Fokus der vorliegenden Arbeit liegt auf der Untersuchung des Ausscheidungs-
zustands von Nb unter der Beeinflussung modellhafter TMCP-Parameter wahrend
verschiedener TMCP-Stadien (Abbildung 1.1a). Die Brammenwiedererwdrmung bzw.
die Austenitisierung sowie die Warmumformung wurden systematisch untersucht. Die

Parameter

Wiedererwarmungstemperatur bzw. Austenitisierungstemperatur 7',

Umformtemperatur wiahrend der Warmumformung 7'y,

Umformgrad ¢,

und die isotherme Haltezeit ¢t nach einer Umformung

sind im TMCP-Schema in Abbildung 2.2 dargestellt.

A
Brammen-
Tost | wiedererwarmung
@«
wn
= (,% fal 0] .
B < hé { weiterer
S Towoofeoo e f L AN —— TMCP:Yerlauf
O
g" Warmumformung
O]
Fq
"eingefrorener" Zustand "eingefrorener" Zustand
Brammenwiedererwidrmung Warmumformung

>

TMCP-Zeit

Abbildung 2.2: Schema der untersuchten TMCP-Stadien. Q bezeichnet das Abschrecken (von
engl. quenching) von dem jeweiligen TMCP-Stadium, sodass bei Raumtemperatur ,einge-
frorene” Ausscheidungszustande untersucht werden konnten. Die T4 wurde variiert zwi-
schen 950 und 1250 °C fiir die Untersuchung der temperaturabhéngigen Auflosung von Aus-
scheidungen. Tum¢, ¢ und t wurden variiert fiir die Kinetik dehnungsinduzierter Nb(C,N)-
Ausscheidungen.
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2.2 Simulation des Thermomechanischen Prozesses

Die Herstellung der durch Abschrecken eingefrorenen TMCP-Stadien wurde nicht im
Walzwerk durchgefiihrt, da dort nicht beliebig der Prozess unterbrochen werden kann.
Die notwendigen grofien Materialmengen sind auflerdem zu kostspielig. Die in der
vorliegenden Arbeit durchgefiihrten Messungen sind iiberdies sehr sensitiv fiir die
chemische Zusammensetzung und um diese fiir alle moglichst konstant zu halten - mit
Ausnahme der Nb-Menge - wurden einzelne Proben, an denen verschiedene TMCP-
Szenarien simuliert wurden, vom selben Gussblock enthommen. Die Anzahl P von
Kombinationen von verschiedenen Prozessparametern ergibt sich aus der Permutation

aller verwendeten Werte fiir die Parameter in der obigen Auflistung:

P = [TAust]'[TUmf]'[(p}'[t]' (1)

Die Zahl fiir P wurde durch die Variation einzelner Parameter entsprechend grofs.

Zur Umgehung dieser Problematik wurden viele kleine Proben mit cm-Dimensionen
aus einem Gussblock einer Probenschmelze gefertigt. An Einzelproben wurden dann

definierte TMCP-Parametersitze simuliert.

221 Brammenwiedererwdarmung

Fiir die Wiedererwarmung von abgekiihlten Gussbrammen, also der Simulation des
Brammenerwirmens, konnte dies an einem einfachen Kammerofen realisiert werden.
Dafiir wurden aus den Brammen Wiirfel mit den Dimensionen 30 x 30 x 30 mm? gefertigt
und in einem atmosphérischen Kammerofen auf die jeweilige Austenitisierungstem-
peratur gebracht und fiir 30 min isotherm gehalten. Mittels Abschreckung der Proben
in Wasser konnte fiir eine gesonderte Untersuchung des Nb-Zustands wihrend der
Wiedererwdrmungsphase dieser Zustand , eingefroren” werden, da die Diffusion von
Nb unterbunden wurde. Folglich wurde der Ausscheidungszustand bei einer jeweili-
gen Austenitisierungstemperatur auch bei Raumtemperatur konserviert. Die Proben
wurden zu Balken mit den ungefdhren Dimensionen 28 x4,5x 4,5 mm? verarbeitet. Die
Querschnittsreduzierung diente erstens der Messung ausreichend hoher elektrischer

Widerstiande mit dem Ziel einer ausreichend hohen Messgenauigkeit. Zweitens wurden
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2.2 Simulation des Thermomechanischen Prozesses

oxidierte und entkohlte Randbereiche entfernt, die bei 1250 °C ca. 2 mm tief reichen

gemdf der Formel:

Cot — CO T
: =1—erf , 2
Cs — Cp <2\/Dt> ( )

wobei die Konzentration ¢, in der Tiefe x nach isothermer Haltezeit ¢ nur 2 % geringer
ist als die nominelle Stahlkonzentration cy. Die Oberflichenkonzentration cs an der
Luftatmosphédre wurde auf 0 gesetzt. Der Diffusionskoeffizient von C bei 1250 °C in
Austenit wurde als D =2,3- 107> mm?/s errechnet durch Einsetzen in eine empirische
Formel von Lee et al. [49], die auch die Beeinflussung der C-Diffusion durch die anderen

Legierungselemente miteinbezieht.

2.2.2 Warmumformung

Die Umformung im austenitischen Phasenfeld, die sog. Warmumformung, wurde
in einem thermomechanischen Umformsimulator (Gleeble 3800, DSI, USA [50]) an

Miniaturproben der zu untersuchenden Stahlschmelzen durchgefiihrt.

Die Stempel fiir die Umformung dienten gleichzeitig als elektrischer Kontaktwerk-
stoff, um durch einen Stromfluss die Stahlprobe durch Joulesche Verlustwarme (James
Prescott Joule 1818—1889) aufzuheizen. Der Stromfluss wurde durch an die Probeno-
berflache angelotete Thermoelemente geregelt. Die gemessene Randtemperatur wurde
als die Kerntemperatur angenommen, begriindet durch die geringe Probengrofie und

ausgepragte Haltezeiten bei den simulierten Temperaturen.

Zylindrisch gefertigte Proben mit einem Durchmesser von etwa 8 mm und einer
Lange von etwa 16 mm wurden in Langsrichtung bei Warmumformtemperaturen
T'umé =800—1000 °C gestaucht (Abbildung 2.3a,b). Damit Oxidation und Randentkoh-
lung auf ein Minimum reduziert werden konnten, wurde die gesamte Umformsimulati-

on im Vakuum bei ca. 10> mbar in der Probenkammer durchgefiihrt.

Die Proben wurden mit einem Umformgrad von ¢ =-0,3 und -0,6 gestaucht. Der
Umformgrad zwischen der Ausgangsliange xo und dem Endmaf3 z1 berechnet sich dabei

als
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2.2 Simulation des Thermomechanischen Prozesses

o= [ Lax- n(ﬂ) ©)
Zo X X0

Fiir ¢ =-0,3 ergibt sich bei 2y = 16 mm ein Endmaf§ z; =11,8 mm, bzw. eine Stauchung
von 4,2 mm. Bei ¢ =-0,6 ist 21 =8,8 mm, bzw. die Stauchung 7,2 mm. Die kontrollierte

Dehnrate betrug ¢»=1/s und wurde im Zuge der vorliegenden Arbeit konstant gehalten.

-
Thermoelemente

|
/=

Abbildung 2.3: Walzsimulationen im Warmumformsimulator Gleeble. a) Beispiel einer Warm-
umformung einer zylindrischen Probe (nicht in vorliegender Arbeit verwendeter Aufbau).
b) Weiterbearbeitung der Proben nach der Warmumformung zu zylindrischen Proben fiir die
elektrische Widerstandsmessung, hier zur Verbildlichung durch Funkenerosionsdrahtschneiden
dargestellt. Proben wurden durch Zerspanen in der Drehmaschine auf Endmaf$ gebracht.

Wie schematisch anhand von Funkendrahterosion in Abbildung 2.3b zu sehen ist,
wurden die Zylinderproben nach der Stauchung weiterbearbeitet, um erneut eine zy-
lindrische Form zu erhalten. Dadurch konnte der spezifische elektrische Widerstand
berechnet werden, um verschiedene Probenzustiande zu vergleichen. Durch Zerspa-
nen in der Drehmaschine betrug der Enddurchmesser der Proben fiir die elektrische
Widerstandsmessung etwa 5,6 mm, wobei spatere Reinigungsschritte mittels Schleifen
den Durchmesser nochmals leicht verminderten. Die finale Probenldnge richtete sich
nach dem Grad der Umformung. Proben mit ¢ =-0,3 wurden auf eine Lange von etwa

10 mm gefertigt und Proben mit ¢ =-0,6 auf etwa 8 mm Lénge.
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Kapitel 3

Entwicklung der Methodik zur
Charakterisierung der Ausscheidung und
Auflosung von Mikrolegierungselementen
in Stahlen

In diesem Kapitel wird die Weiterentwicklung der Methodik beleuchtet, die fiir die
Charakterisierung der Mikrolegierungsausscheidung und deren Auflosung wahrend
des TMCP von niedriglegierten HSLA Stdhlen verwendet wurde. Das Kapitel gliedert
sich in die (i) elektrische Widerstandsmessung, (ii) APT von gelosten Elementen und
Ausscheidung und (iii) der Entwicklung einer verbesserten Methode fiir die Ausschei-
dungscharakterisierung mittels APT. Grof3e Teile des letzten Abschnitts werden in einer

eigenen Veroffentlichung beschrieben [44].

3.1 Elektrische Widerstandsmessung zur Quantifizierung von
Mikrolegierungselementen

Der elektrische Widerstand ist die physikalische Grofie fiir den Widerstand, den ein elek-
trischer Stromfluss in einem Festkorpermedium erfdhrt. In einem stromdurchflossenen
Korper ergibt sich ein materialabhéngiger spezifischer elektrischer Widerstand p(T'),
der wie keine andere physikalische Grofie ein so grofies Spektrum an Grofsenordnungen

abdeckt [51]%. So leitet der beste Leiter, Silber (Ag), bei Raumtemperatur mit einem

27ur verbesserten Lesbarkeit wird der elektrische Widerstand im weiteren Text mit , Widerstand” und der spezifische
elektrische Widerstand mit ,spezifischer Widerstand“abgekiirzt bezeichnet, sofern nicht anders vermerkt.
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3.1 Elektrische Widerstandsmessung zur Quantifizierung von Mikrolegierungselementen

spezifischen Widerstand von etwa 16 nQm den Strom um mehr als 30 Gréflenordnungen
besser als Teflon. Normalerweise leiten alle Metalle den Strom besonders gut. Reines Fe

besitzt bei Raumtemperatur einen spezifischen Widerstand von ca. 96 nQm.

Wenn Elektronen beim DurchfliefSen gestreut werden, dufSert sich das in einer Erh6hung
des Widerstandes. Die Streuung zeigt sich durch eine Anderung der Periodizitit des
Kristallgitters, d.h. durch Storung der Blochwellen. Streuprozesse erfolgen an Phononen,
das heifdt temperaturaktivierter Gitterschwingungen, und an Elektronen selbst, sowie
an Defekten im Kristallgitter, also Leerstellen oder Fremdatomen, Versetzungen, Korn-
oder Phasengrenzen sowie Volumendefekten (Ausscheidungen, Einschliisse, Fremd-
phasen, Poren). Daneben beeinflusst bei Ferromagneten auch das dufiere Magnetfeld
den spezifischen Widerstand. Dieser Effekt ist anisotrop beztiglich magnetischer Feld-
und elektrischer Stromrichtung und der Kristallorientierung. In polykristallinem Fe
wurden Widerstandsanderungen von 0,1-0,2 % vom Grundwiderstand in einem hohen
magnetischen Feld (>10000 A /m) ermittelt [52-54]. Im nahezu feldfreien Gleichstrom-
experiment wurde dieser Anteil vernachldssigt und wird im Folgenden nicht mehr

betrachtet.

Die Matthiessensche Regel (Augustus Matthiessen, 1831—1870) besagt, dass die ein-
zelnen Effekte der Phononen- und Elektronenstreuung p, (1) und des sogenannten
defektabhdngigen Restwiderstands p; additiv sind, d.h. fiir den Gesamtwiderstand p(T’)
gilt:

p(T) = ppe(T) + pi. 4)

Bei Temperaturen um 300 K ist die Phononenstreuung dominant, sodass die Temperatur
den grofiten Anteil an der Widerstandsdanderung besitzt. Erst bei kryogenen Tempe-
raturen nahe dem absoluten Nullpunkt tritt Phononenstreuung kaum auf, sodass die

temperaturunabhédngige Streuung an Defekten den Widerstand dominiert.

Unter den Defekten fiihren Fremdatome im Kristallgitter zur starksten Widerstands-
erhohung, daneben werden Versetzungen, Korngrenzen und Segregationen ebenfalls

diskutiert. Temperaturabhdngige Leerstellenkonzentrationen sowie Stofse von Elektro-
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3.1 Elektrische Widerstandsmessung zur Quantifizierung von Mikrolegierungselementen

nen an Elektronen sind in Metallen wie Fe nicht von Bedeutung [55].

3.1.1 Einfluss von Fremdatomen

Bei Metallen ist das Verhiltnis vom spezifischen Widerstand bei Fliissig-
Helium-Temperatur (4,2K) zum Wert bei 273K (engl. residual resistance ratio,
RRR=p(273K)/ p(4,2K)) ein dufsert empfindliches Mafs fiir die Reinheit von Metallen.
In hochreinem elektrolytischem Cu wird von RRR =30 000 berichtet [56], d.h. der spezi-
tische Widerstand ist nahe dem absoluten Nullpunkt 30 000 mal geringer als bei 273 K. In
den Abbildungen 3.1a,b sind die temperaturabhdngigen spezifischen Widerstande von
verschieden reinen Cu-Legierungen dargestellt. Die Legierung mit RRR ~ 1200 enthalt,
bezogen auf die Masse, nur 10 ppm Fremdatome [57], wahrend der Cu-Legierung mit
dem Wert RRR ~1,9 etwa 0,17 gew.-% Ti hinzulegiert wurden [58]. Fiir viele Metalle
kann eine Erhohung des spezifischen Widerstands in der Gréfienordnung von 10 nQdm

je at.-% Fremdatomgehalt im Metallgitter abgeschatzt werden [59].
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Abbildung 3.1: Temperaturabhéngiger spezifischer elektrischer Widerstand von Metallen. a,b) Cu
mit verschiedenen Reinheitsgehalten (RRR ~ 1200 mit Daten aus [57] und RRR ~ 1,9 mit Daten
aus [58]). ¢) In der vorliegenden Arbeit untersuchte Schmelze Nb8+Ti. d) Verschiedene Festig-
keitsklassen von HSLA-Stdhlen zwischen —180—300 °C (adaptiert an [60]).

Fiir technische Legierungen sind die Legierungszugaben im Allgemeinen deutlich ho-
her. Im Falle der in der vorliegenden Arbeit untersuchten niedriglegierten Stahle war
die , Verunreinigung” durch die Summe aller Legierungselemente grofier als 2 gew.-%.
Arajs et al. [61] untersuchten die spezifischen Widerstdnde von verschiedenen bindren
Fe-Legierungen mit einem anderen Legierungselement. Die Widerstandserhohung war
je nach Fremdelement unterschiedlich stark ausgeprégt. Es wurde ein Zusammenhang
zwischen der Differenz der Ordnungszahlen von Fe und dem Fremdatom relativ zur

Verdanderung der Gitterkonstante vermutet [61]. Das Element Si erhoht den spezifi-

23



3.1 Elektrische Widerstandsmessung zur Quantifizierung von Mikrolegierungselementen

schen elektrischen Widerstand von Fe besonders stark. Fe-Si-Bleche haben eine grofie
technische Bedeutung erlangt, da Transformatorbleche auf Basis von Fe mit einem
hohen spezifischen Widerstand die Wirbelstromverluste bei der Ummagnetisierung

reduzieren [62].

Addiert man die Widerstanderh6hung pro Legierungskonzentration fiir die in [61]
angegebenen Werte, dann ergibt sich eine Erh6hung des Restwiderstands in Fe auf etwa
150 n{2m, bei Raumtemperatur dementsprechend p(298 K) ~ 250 ndm und damit ein
RRR~1,7. Diese theoretischen Berechnungen von p(298 K) decken sich gut mit den
Ergebnissen von Richter [60], in denen die spezifischen Widerstidnde von verschiedenen
technischen Stdhlen einen Widerstandsverlauf besafien, der ein RRR ~ 1,6 abschitzen
lasst. Andert man die Zusammensetzung des Stahls nur geringfiigig, also z. B. durch
geringere Mengen der gelosten Nb-Menge, ist keine signifikante Anderung des RRR im
Vergleich zu Widerstandsmessungen bei anderen Temperaturen zu erwarten, weil die
anderen Legierungselemente den absoluten Widerstand dominieren. Es ist stattdessen
zu erwarten, dass die Anderung des spezifischen Widerstandes im kryogenen Tempera-
turfeld dhnlich ausgeprégt ist wie z. B. bei Raumtemperatur. Es deutet sich bei reinem
Cu als auch im Falle der technischen Stahle an, dass der Ubergang zum Restwiderstand
sich zu hoheren Temperaturen verschiebt, wenn die Konzentration der Verunreinigun-
gen zunimmt (Abbildung 3.1). Fiir technische Stadhle liegt der Wert in Bereichen um
-200°C/73K, also auf dem Niveau von fliissigem Stickstoff (Abbildung 3.1d). Eigene
Messungen der Schmelze Nb8+Ti bei unterschiedlichen Temperaturen bis hinunter auf
77 K sehen ebenfalls eine Tendenz zu einem Restwiderstand im Temperaturbereich von
fliisssigem Stickstoff (Abbildung 3.1c). Die gemessenen spezifischen Widerstande bei
Raumtemperatur und der Tieftemperaturwert, der in Sittigung zu gehen scheint, sind
auflerdem fast identisch mit den oben berechneten theoretischen Summen der Einzelbei-
trdage der bindren Mischungen aus [61]. Die Daten von Richter demonstrieren auflerdem,
dass fiir unterschiedliche Stahlsorten (d.h. auch unterschiedliche Zusammensetzungen)
die Differenzen der spezifischen Widerstdande konstant {iber ein breites Temperatur-
spektrum sind [60]. In einem solchen Fall, wo verschiedene unreine Legierungen sich

nur unerheblich im Restwiderstand und damit RRR unterscheiden, liefert die Messung
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3.1 Elektrische Widerstandsmessung zur Quantifizierung von Mikrolegierungselementen

bei Temperaturen nahe dem absoluten Nullpunkt keinen Mehrwert zur Messung des

Widerstands z. B. bei einer konstanten Raumtemperatur.

Interessanterweise wurde in anderen Literaturquellen dem Eisenmischkristall eine
Anomalie der Matthiessenschen Regel zugeschrieben, bei der die Summe der hinzu-
gefiigten Legierungselemente eine andere Widerstandsdanderung hervorruft als die
Einzelelemente [63, 64]. Mott [64] fiihrte dies auf die unterschiedlichen legierungs- und
temperaturabhdngigen Anteile der Spin-Orientierungen in ferromagnetischen Legie-
rungen zuriick. Spiter bestadtigte Campbell in einer Art Parallel-Widerstandsmodell
diesen Effekt experimentell [63]. Da die experimentellen Werte fiir die Stahle in der
vorliegenden Arbeit keine solche Anomalie erkennen liefSen, ist es denkbar, dass die
Legierungskonzentrationen zu gering waren, um die Anomalie zutage treten zu lassen
und gewissermafSen eine , verdiinnte Losung” vorlag. Das ist insofern plausibel, als
dass abgesehen von Mn mit etwa 1,7 gew.-% die Konzentrationen der anderen Ele-
mente jeweils < 1 gew.-% lagen, wihrend die experimentellen Daten in [63] stets aus

Eisenlegierungen mit zwei hoher konzentrierten Fremdelementen generiert wurden.

Bohnenkamp et al. [65,66] fassen die existierenden Daten der Literatur beztiglich des
legierungsabhéngigen spezifischen Widerstands von Stahl zusammen. Ein Auszug fiir

verschiedene Elemente ist in Tabelle 3.1 angegeben.

Tabelle 3.1: Beispielhafte Literaturwerte fiir die Anderung des spezifischen elektrischen Wider-
stands Ap von bindren Fe-Legierungen durch ein Fremdelement. Daten aus [65, 66].

Element gelost in Fe ‘ Ap [nOm/gew.-%]*

C 33 [65], 277 [67], 300 [61], 250 [40]
N 277 [67]

Ti 48 [63], 64 [61]
Mn 53 [63], 46 [61]

Si 130 [68], 140 [61]

“bei Raumtemperatur.

Trotz der Temperatur- und Legierungsabhidngigkeit der Widerstandsdanderung pro zu-
gegebener Fremdatomkonzentration wird der spezifische Widerstand eines Stahls p(T')

ungefahr proportional zur Konzentration eines Legierungselements, C; (gleichwertig in
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Ferrit oder Zementit), angendhert, wenn alle anderen Elemente gleich verteilt bleiben,

also [65]:

p(T) x Cj. 6)

Fiir rein bindre Fe-Nb-Legierungen existieren nach bestem Wissen keine Literaturwerte,
sodass keine elementabhédngige Widerstandssteigerung durch Nb genannt wird. Friihere
Arbeiten von Simoneau [36], Park [37] und Jung et al. [38] arbeiteten mit der Hypothese,
dass bei der Ausscheidung von Nb als NbC die Verminderung der im Stahl gelosten
Nb- und C-Konzentrationen den spezifischen Widerstand absenkten. Die Widerstands-
dnderungen durch Nb und C wurden nicht separiert. Stattdessen wurden Proben vor
der Widerstandsmessung bei niedrigen Temperaturen angelassen. Es wurde angenom-
men, dass simtliches C zu Defekten diffundierte oder als Zementit ausschied, ohne
mit dem verbliebenen gelosten Nb weitere Ausscheidungen zu bilden. Jung et al. [38]
erweiterten diese Idee auf Nb-Ti-V mikrolegierte Stidhle, die auch N enthielten. Jedoch
wurde in diesen Arbeiten unterschlagen, dass ein Anlassen in den untersuchten Tem-
peraturbereichen um die 300 °C auch zu Versetzungsumordnung fiihrt. Alle Autoren
untersuchten mittels Rontgenbeugung die Peakverbreiterung des (200)-Peaks in Fer-
rit und korrigierten die ermittelten spezifischen Widerstande durch einen empirisch
ermittelten Wert fiir den Einfluss von Versetzungen (1 n{2m/rad). Es wurden jedoch
keine Versetzungsdichten ermittelt. Auch die Methodik der rontgenographischen Aus-
wertung hat bestenfalls qualitativen Charakter, da weder die Instrumentenfunktion der
Diffraktogramme beriicksichtigt wurde, noch mehr als ein Peak ausgewertet worden
ist.

Die methodischen Unzuldnglichkeiten dieser Studien sind womoglich auch der Grund,
warum die inkrementelle spezifische Widerstandsanderung durch Nb [n2m/gew.-%]
rechnerisch je nach Veroffentlichung stark schwankt: 35 bzw. 54 [36], zwischen >125
und 197 [37,69] oder zwischen 178 und 194 [38,70]. In letzterem Fall wurden die Einzel-

widerstandserhohungen durch Ti und V entsprechend der Daten von [65] subtrahiert.

Um aus dem Widerstandsinkrement den ausgeschiedenen Nb-Anteil zu berechnen,
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Abbildung 3.2: Spezifische elektrische Widerstandsianderung durch Nb-Ausscheidung oder Auf-
16sung in Arbeiten verschiedener Autoren. a) Simoneau et al. fiir Fe-C-0,04Nb und Fe-C-0,058Nb
[36] (used with permission of Taylor & Francis, www.tandfonline.com), b) adaptiert an
Park et al. [69] fiir Fe-C-0,038Nb und c) Jung et al. fiir Fe-C-0,067Nb-0,02Ti-0,056V [38].

gehen die Autoren jeweils beim Widerstandsmaximum und -minimum von vollstandi-
ger Auflosung bzw. Ausscheidung von Nb (Ti, V) aus. Dabei wird zumindest im Falle
Ti-haltiger Legierungen unterschlagen, dass Nb auch in schwerloslichen Ti-reichen Kar-
bonitriden enthalten und je nach Behandlung dauerhaft gebunden gewesen sein konnte

[20]. Dadurch existierten Abweichungen zu den nominellen Mikrolegierungsgehalten.

3.1.2 Versetzungseinfluss

Die Betrachtung der Widerstandsanderung durch eine hohe Dichte an Versetzungen ist
relevant, weil in der vorliegenden Arbeit die untersuchten TMCP-Stadien immer durch
Abschrecken konserviert wurden. Das heifst, sie waren vollstdindig martensitisch oder
bainitisch. Durch die Martensit- oder Bainittransformation miissen viele Versetzungen
eingebracht werden, um die grofien Gitterverspannungen durch die Volumendnderung
zu akkommodieren. Die Anzahl an Versetzungen ist dhnlich wie in stark kaltverformten

Legierungen, im Bereich von ¢, =10'° bis 10'6 /m? [71].

Brown [72] und Karolik et al. [73] haben die elektrische Widerstandsdanderung durch
Versetzungen in vielen Metallen und auch in Fe berechnet. Je nach Berechnung liegt der
Anteil des spezifischen elektrischen Widerstands, p |, der durch Elektronenstreuung an

Versetzungskernen mit der Dichte o (gemessen in TEM) hervorgerufen wird, zwischen
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pr=19-10-102Qm?3 - o, . (6)

Das hiefSe, selbst bei denkbar hichsten g &~ 10'6/m? lage die spezifische Widerstands-

anderung im Vergleich zum versetzungsfreien Fe-Kristall bei maximal 10 n{)m.

Asano et al. [39] haben bei hochverformten Cu-legierten Stahlen zwischen ¢ und dem

spezifischen Widerstandsanteil durch Versetzungen p; den Zusammenhang

pL=17-1020Qm? - o, 7)

erarbeitet, jedoch im Bereich zwischen 10'% <o, <10 /m?2. Damit liegt Gleichung 7
etwa eine Grofienordnung tiber Gleichung 6. Indes wurde ein Effekt durch C in gelostem
Zustand, [C], nach verschiedenen Anlassverfahren nicht im Detail diskutiert, sodass

in [39] ein iiberlagernder Widerstandsbetrag mitgemessen worden sein kdnnte.

3.1.3 Korngrenzeneinfluss

Die Widerstandserhohung durch Korngrenzen ist in der Gréfienordnung des Wider-
stands dhnlich wie Versetzungen. Brown [74] beschreibt die Streuwirkung von Elek-
tronen an Korngrenzen durch die Versetzungen, die diese aufbauen. Im makroskopi-
schen Polykristall wurde ein von der Korngrenzenfldache abhéngiger Widerstandsterm
p~ = pcB/Sy mit dem spezifischen Widerstand von Korngrenzen pgg und der volume-
trischen Korngrenzenfldche Sy definiert. In der Literatur wird die Grofse des Effektes
durch Korngrenzen in unterschiedlichem Ausmafs berichtet. Theoretische Berechnungen
ergaben p, =6,2—33-107" n2m? [74], wohingegen experimentelle Werte hoher ausfielen
(py =80—400- 107" n2m? [75,76]). Bei den experimentellen Daten wird jedoch darauf
hingewiesen, dass insbesondere bei Stahlen Effekte wie Erholung, diffusionskontrollier-
te Segregationen und Korngrenzenumstrukturierung mit den Messwerten tiberlagern,

sodass eine Trennung der Effekte schwierig war [73].

Insgesamt scheint der Korngrenzenwiderstand nur bei ultrafeinkdrnigen, z. B. hochver-

formten Werkstoffen zum Tragen zu kommen [76-78] und bei Arbeiten mit Korngrofsen,
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die in mindestens einer Dimension in der um-Skala lagen, nur wenige Prozent des

Gesamtwiderstands auszumachen [73].

3.1.4 Segregationseinfluss

Neben der Verarmung geldster Atome durch Ausscheidung fiihren Segregationen von
Legierungselementen an Defekten wie Korngrenzen und Versetzungen ebenfalls zu
einer Verringerung der gelosten Konzentration im Korninneren. Der Effekt auf den
elektrischen Widerstand ist dabei ambivalent. Einerseits wird die Streuwirkung auf
Elektronen im Korninneren verringert, auf der anderen Seite konnen geloste Atome
an Defekten zu einer Erhohung des elektrischen Widerstandes fiithren [40,75,79]. An-
tonov et al. [79] fanden eine starke Erhohung des elektrischen Widerstands nach dem
Anlassen einer kaltgezogenen NiCoCr-Legierung, was mittels APT auf eine starke
Segregation von Cr entlang von £3 oder Zwillingsgrenzen zurtickgefiihrt wurde. Im ul-
trafeinkornigen Gefiige mit Zwillingslamellen im Abstand von 50 nm musste der Strom
zwangsweise durch jede Cr-reiche Zone passieren. Eine Cr-Konzentration zwischen 2
und 4 at.-% wurde nachgewiesen, was in etwa einer Erhohung des Widerstands um
100 bis 200 n{dm entsprach. Die Zwillingsgrenzen, die man als Serienwiderstand im
Ersatzschaltbild beschreiben kann, waren dadurch der effektive Widerstand fiir den

Stromfluss [80].

Im Gegensatz dazu ordneten Masumura et al. [40] den Effekt von C-Segregationen
an Martensitlamellengrenzen und transformationsinduzierten Versetzungen in Stahl
als reduzierend fiir den elektrischen Widerstand ein. Sie subtrahieren diesen Anteil
von der nominellen C-Konzentration, um den zufillig verteilten gelosten C-Gehalt
zu ermitteln. Dieser Wert korrelierte {iber einen sehr grofien Bereich von nominellen
C-Gehalten (zwischen 0,1 und 0,6 gew.-% C) sehr gut mit dem ermittelten elektrischen
Widerstand. Die APT-Auswertung stellt deutlich dar, dass die eindeutige Trennung von
Cin Losung von C, das zu der Vielzahl an teilweise nur nm-grofien Defekten segregierte,

eine Herausforderung ist [40, 81].
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3.1.5 Einfluss von Ausscheidungen

Die Abnahme der geltsten Mikrolegierungselemente sowie C und N ist direkt umge-
kehrt proportional zur Bildung von Ausscheidungen. Als Fremdphase in der Wirtsma-
trix des Stahls bewirken sie eine Widerstandserhohung durch die Streuung an der Parti-
kelgrenzflache [80,82]. Dieses Phdanomen der sogenannten Widerstandsanomalie wurde
intensiv bei Aluminiumlegierungen untersucht, deren mechanische Eigenschaften mafs-
geblich durch Feinausscheidung von z. B. Mg, Si und Cu verbessert werden [41,42,80,83].
Esmaeili et al. [42] konnten sehr prazise durch APT-Untersuchungen der Nahordnung
von Atomen verschieden ausgelagerter Aluminiumlegierungen einen Widerstandsan-
stieg bei frithen Auslagerungszustidnden zeigen, wo nur wenige Atome sogenannte
Cluster bildeten (Abbildung 3.3). Der maximale Wert der Widerstandserhthung war
ein Produkt aus der Streuamplitude und der Teilchenanzahldichte von Clustern. Nach
Erreichen eines Maximalwertes sank der spezifische Widerstand mit dem Wachstum
der Cluster und der Abnahme der Teilchenanzahldichte mit zunehmenden Auslage-
rungszeiten wieder ab. Bei Aluminiumlegierungen machte der Anstieg des Widerstands
durch solche Cluster mit etwa 1-2nQm im Vergleich zu dem unausgelagerten tibersat-
tigten Mischkristall (=20 n{2m) einen betrdchtlichen Anteil aus und war ein effektiver

Marker fiir die optimale Festigkeitssteigerung durch Cluster [42].

Gemaf der Theorie von Elektronenstreuung [80,82] wird ein Elektron nur dann gestreut,
wenn die Periodizitdt des Kristallgitters durch einen Defekt gestort wird, deren mittlerer
Abstand kleiner ist als die mittlere freie Elektronenwegldnge . Im Fall einer messbaren
Widerstandsanomalie in Al in Esmaeili et al. [42] betrugen die Teilchenanzahldichten
etwan=5-10%"/m>. Das entspricht bei zufilliger Verteilung sphérischer Teilchen einem

mittleren Abstand (r)

1/3
(r) = <4in> ~ 3nm, ®)

In einem Metall kann ¢ aus dem spezifischen Widerstand bei einer Temperatur p(7')
mit der Ladungstragerdichte n. und der Geschwindigkeit der Fermi-Flache v (Enrico

Fermi, 1901-1954) berechnet werden. Die mittlere Stofszeit eines Elektrons (Masse m.)
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Abbildung 3.3: Anderung des spezifischen elektrischen Widerstands p durch Nahordnung
bzw. die Bildung von Clustern. a) Spezifischer elektrischer Widerstand verschieden ausgela-
gerter Al-Mg-Si-Cu-Legierungen. Die Pfeile 1—4 bezeichnen die isotherme Haltezeit fiir den
jeweiligen Zustand in b). b) Cluster einer APT-Rekonstruktion bei verschiedenen isothermen
Haltezeiten zwischen 60 und 180 °C (adaptiert an [42], used with permission of Taylor & Francis,
www.tandfonline.com).

mit einem Streuzentrum im Kristall, 7, betragt

G ©)

und fiir ¢ gilt:

0 =Tuvp. (10)

Werte wie von Kittel [59] angegeben ergeben z.B. fiir Al oder Fe die in Tabelle 3.2
angegebenen Werte. Es zeigt sich, dass fiir die Auslagerungszustande, wo elektrische
Widerstandsanomalien erkennbar sind [42], die mittleren Partikelabstiande kleiner sind

als I. Eine Streuung der Elektronen ist damit mdoglich.

In Fe liegt gemafs den Gleichungen 9 und 10 der Wert 6 ~ 4 nm deutlich niedriger als in
Al, sodass auch die Streuzentren enger beisammen liegen miissen, um eine Widerstand-

serhohung zu erzeugen. Fiir NbC-Ausscheidungen haben Xie et al. [84] bei Nb-Gehalten

31



3.1 Elektrische Widerstandsmessung zur Quantifizierung von Mikrolegierungselementen

von 0,084 gew.-% (im Rahmen der Toleranz identisch mit der in der vorliegenden Ar-
beit untersuchten Schmelze Nb8+Ti) eine maximale Teilchenanzahldichte von etwa
1,4-10%/m? ermittelt, nachdem durch Auslagern im Ferritphasengebiet feine Cluster
produziert worden waren. Nach Gleichung 8 sind demnach zwei Partikel im Mittel
(r) =12nm voneinander getrennt. Nattirlich ist in vielen Fallen, insbesondere bei der
dehnungsinduzierten Ausscheidung, nicht von einer homogen verteilten Teilchenko-
lonie auszugehen, da auch die Defekte nicht homogen verteilt sind [85]. Jedoch liegen
in diesen Stadien die Teilchenanzahldichten viele Gréfienordnungen unterhalb des
oben beschriebenen Maximalwertes [45]. Demnach sind Anderungen des elektrischen
Widerstandes durch die direkte Streuung an Nb-Ausscheidungen in HSLA-Stdhlen

rechnerisch vernachléssigbar klein.

Tabelle 3.2: Fermi-Parameter von Al und Fe (berechnet mit Werten aus [59]).

Element | n, [10°m™] | p(22°C) [nQm] | 7 [107%s] | vp [10°m/s] | 6 [10°m]

Al 1,8 27 73 2,03 14
Fe 1,7 98 3 1,98 42

3.1.6 Fazit der Mikrostrukturdefekte beim elektrischen Widerstand

Zusammenfassend hilt die Arbeitshypothese stand: die geloste Nb-Menge kann durch
die Anderung des elektrischen Widerstands detektiert werden, wodurch umgekehrt die
Ausscheidung von Nb in Form von verschiedenen Karbonitriden mengenmaflig quan-
tifizierbar ist. In den Arbeiten, die konkret die Nb-Ausscheidung mittels elektrischer
Widerstandsmessung untersuchten [36,38,69], ist die inkrementelle Widerstandssteige-
rung durch Nb unterschiedlich hoch. Das ist tiberraschend, da die Legierungszusam-
mensetzung der Stdhle relativ dhnlich war, das heifdt, dass andere mikrostrukturelle
Mechanismen eine dhnliche Wirkung auf den Widerstandsmesswert besessen haben
mussten. Diese Arbeiten berticksichtigten potenzielle Einfliisse der Defektdichte und
diejenigen von freiem C, jedoch kann der beschriebenen Methodik der Untersuchungen
nicht genau entnommen werden, wie grof die jeweiligen Effekte waren. Als besonders

kritisch ist zu sehen, dass Korrekturfaktoren fiir die rontgenographische Defektdichte
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ohne Berticksichtigung der instrumentellen Einfliisse verwendet wurden, und dass die

Methoden dazu nicht mehr dem Stand der Technik entsprachen.

Die Erhthung des elektrischen Widerstands durch die Streuung an Nb-Ausscheidungen
selbst ist theoretisch vernachldssigbar, weil der Volumenanteil der Mikrolegierungs-
ausscheidungen zu gering war, um einen messbaren Effekt zu erzeugen. Je nach Lite-
raturquelle spielt auch die Versetzungsdichte im betrachteten Auswertefall nur eine
untergeordnete Rolle [40,72]. Letzterer Einfluss wurde in der vorliegenden Arbeit im
Detail durch den Vergleich von jeweiligen Extremféllen evaluiert. Segregationen von
gelosten Atomen an Korngrenzen oder anderen Defekten werden in der vorliegenden
Arbeit anhand der Messergebnisse mittels APT diskutiert. Ein wichtiger Aspekt ist auch

die Messtechnik selbst, auf die im Folgenden eingegangen wird.

3.1.7 Messaufbau

Der in der vorliegenden Arbeit verwendete Messaufbau zur elektrischen Widerstands-
messung bediente sich der klassischen 4-Punkt-Messung (oder Kelvin probe, nach Lord
Kelvin, 1824-1907), die fiir kleine elektrische Widerstande bevorzugt verwendet wird.
Dabei schliefit die Messprobe aus Stahl einen Gleichstromkreis mit der Stromstarke
I. Uber die stromdurchflossene Probe fillt eine Spannung U mess ab®. Diese wird zwi-
schen zwei Kontaktpunkten mit dem Abstand [/ parallel zum Stromkreislauf gemessen
(Abbildung 3.4). Der Spannungsmesskreislauf hat dabei so hohe Widerstiande, dass er
praktisch stromfrei bleibt, der gesamte Strom fliefSt mit nahezu der Stirke I iiber den
Stromkreislauf. Daher kann U ess als Produkt von I und elektrischem Widerstand R im

Ohmschen Gesetz (Georg Simon Ohm, 1789—1854) beschrieben werden:

Unmess = RI. (11)

Der spezifische elektrische Probenwiderstand p bezieht sich auf das stromdurchflossene

Probenvolumen, also der Querschnitt A tiber [, sodass gilt:

3Im Weiteren ist Upmess hier als rein durch den Widerstand der Probe bestimmter Spannungsabfall zu betrachten, ohne
Einfliisse des Messaufbaus oder der Umwelt.
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a) Umess, 1 b) Umess, 2
) _’ D =

e

A|@% i
el N ber—

—1 [+ +1 -

Abbildung 3.4: Spannungsmessung mit zwei Polarititen zur Eliminierung von Offset-
Spannungen im Messaufbau. Die Probe ist grau eigezeichnet. Eingezeichnet sind die Ther-
mospannung Ur und die tiber der Lange ! und Querschnitt A abfallende Spannung U mess.
a) Messung von Umess,1 mit +7 und b) Messung von Upess» mit umgekehrter Stromrichtung —1.

A

Umwelteffekte fithren zu Offsetspannungen wie dem thermoelektrischen Effekt, der
aus Temperaturdifferenzen zwischen den Messkontakten fiir U ess resultiert. Die Stahl-
proben wurden durch Kontaktfedern aus einer Kupferlegierung kontaktiert. Die unter-
schiedlichen Seebeck-Koeffizienten Sc,, und S, und Temperaturgradienten zwischen
den Kontaktpunkten fithren zu einer Thermospannung Ur. Fiir Sc,, und Sg, von 1,8

und 15 uV/K und einer Temperaturdifferenz AT von 0,1 K ergibt sich:

UT = (SFe — Scu) AT = 1,3 },LV. (13)

Im Vergleich zur Messspannung (bei den Warmumformproben etwa 50 uV) ist Ur also
eine signifikante Storgrofie. Diese ldsst sich jedoch eliminieren, da sich Ur einseitig auf
Umess der Messprobe addiert. Wenn man die Messspannungen U mess,1 in +1-Richtung
und Upess 2 in —I-Richtung misst, dann kann der tatsachlich durch den Stahlwiderstand

bedingte Spannungsabfall Uness durch die Differenz
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Umess,l - Umess,Z o (Umess + UT) - (_Umess + UT) o 2Umess

5 = 9 = 9 = Umess (14)

berechnet werden. Auch andere Offset-Spannungen werden analog eliminiert.

Fiir die Spannungsmessung wurde ein Keithley 2000 Mikrovoltmeter (Tektronix Inc.,
USA) verwendet, das bei hinreichend vielen Einzelmessungen (>10) eine Ungenau-
igkeit des Mittelwerts von etwa AU =400nV besafs. Als Stromquelle diente ein Keith-
ley 2400 (Tektronix Inc., USA), bei dem das Betriebshandbuch eine Unsicherheit bei
I'=1A von Al =3,6 mA angibt. Die Messung des elektrischen Widerstands wurde semi-
automatisiert mittels der Software LabView 2011 (National Instruments, USA), sodass

nur noch der Ein- und Ausbau der Proben manuell erfolgte.

Der Spannungsabfall in einer Probe wurde bei sechs verschiedenen Stromstarken zwi-
schen 0 und 1 A gemessen. Fiir jede Stromstidrke wurden je 25 Messwerte in jeweils
beide Stromrichtungen aufgezeichnet und gemittelt und der zur jeweiligen Stromstarke
zugehorige Wert nach Gleichung 14 berechnet. Alle sechs Wertepaare (//U) wurden
linear angepasst. Dies hatte den Vorteil, dass am Bestimmtheitsmafl R? sichtbar wurde,
ob der Spannungsabfall dem linearen Ohmschen Gesetz folgte (ein wichtiger Indikator
tir eine korrekte und dadurch leitfdhige Kontaktierung). Die Steigung der Anpassungs-
geraden entsprach dabei R. Eine Unsicherheit von AR~ 1078-107 Q wurde erreicht.

Eine ausfiihrliche Berechnung der Messunsicherheiten ist im Anhang A zu finden.

Fiir jeden Messwert fiir den Widerstand wurden mindestens drei Messungen durchge-
fiithrt, wobei die Probe fiir jede Messung erneut in den Messaufbau eingebaut wurde.
Dies entsprang der Erfahrung in der Masterarbeit von Herges [86], dass die grofite
Schwankung des Probenwiderstands aus deren wiederholtem Ein- und Ausbau resul-

tierte.

Proben fiir die Untersuchung der Ausscheidungskinetik wahrend der simulierten Warm-
umformung besaflen nach dem Umformen und erneuten Zerspanen in Zylinderform
10 mm Lange bzw. 8 mm im Falle hoher verformter Proben. Der Durchmesser betrug
etwa 5 mm und wurde bei jeder Probe zur spezifischen Widerstandsberechnung indivi-

duell mittels Mikrometerschraube (Mitutoyo, Japan) mit der Unsicherheit Ad=1 um
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ermittelt. Die Messkontakte fiir die Spannungsmessung wurden 5 mm voneinander
entfernt mittig und langs entlang der Zylindermantelflache platziert. Dadurch war der
Abstand der Kontakte zu den jeweiligen Stirnflichen etwa 2,5 mm. Es wurde ange-
nommen, dass dadurch ein homogenes elektrisches Feld eine reproduzierbare Span-
nungsmessung ermoglichte, worauf weiter unten noch eingegangen wird. Der durch
die Probengrofie vorgegebene geringe Kontaktabstand und das fertigungsbedingte
mechanische Spiel der Kontakte in den Halterungen machten die direkte Abstands-
messung mittels Mikrometerschraube unzuverléssig. Die Messung des Abstands von
Kratzern, die durch die Kontaktstifte auf einer polierten Kupferoberfliche hinterlassen
wurden, war ebenfalls nur im Bereich von mehreren 10 um genau, weil die Kontaktstifte
eine runde Spitze mit Radius etwa 100 um besafien. Diese Stifte platteten im Laufe der
hédufigen Nutzung auflerdem ab, sodass die bereits komplexe Kontaktgeometrie und

damit der effektive Abstand sich dndern konnten.

Als Losung wurde stattdessen der Kontaktabstand aus einer ,Kalibrierprobe” berechnet.
Deren spezifischer Widerstand war mit grofser Genauigkeit bekannt und daraus wur-
de umgekehrt der Potentialabstand im Messaufbau gemessen. Dafiir wurde reines Ti
(Alfa Aesar, USA, 99,8 % Reinheit) in Stabform mit Durchmesser 3 mm genutzt. Dessen
spezifischer Widerstand wurde mit einem sehr groflen Abstand der Potentialkontakte
(l =200 mm) prézise ermittelt zu 443 4 0,2 nQdm. Ein 20 mm langes Stiick des Ti-Stabs
wurden vor jeder Tagesmessung zur Berechnung von [ im Messaufbau verwendet. Die
Unsicherheit von [ als Berechnung aus dem ermittelten Widerstand betrug Al ~10 um,
was zwar weniger genau ist als die Mikrometerschraube (Al =1 um), jedoch ausrei-
chend fiir eine errechnete fortgepflanzte Unsicherheit von 0,5 n{dm. Die empirische
Standardunsicherheit war in der Mehrheit aller Messungen mit etwa 0,2 nQdm geringer
als dieser Wert. Erlduterungen zur Messunsicherheit der Widerstandsmessung sind in

Anhang A gegeben.

Analog dazu wurden Proben fiir die Brammenwiedererwdrmung in einem gesonder-
ten Messaufbau gemessen. Deren Linge ermoglichten die Vergrofierung von [ auf
etwa 12 mm (der genaue Wert wurde analog zu den Zylinderproben ebenfalls mittels

Ti-Referenz ermittelt). Anstelle von Zylindern wurden Stabproben mit rechteckigem
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Profil hergestellt, weil die urspriinglichen Proben fiir die Behandlung im Kammerofen

ebenfalls eine Wiirfelform besafien.

Die in der vorliegenden Arbeit dargestellten Messwerte wurden bei einer Temperatur
von 22 £ 0,2 °C ermittelt. Zur Temperaturmessung wurde ein handelsiibliches digitales

Raumthermometer (Pearl, Deutschland) verwendet.

3.1.8 Grofieneffekte bei kleinen Proben

Bedingt durch die kleinen Dimensionen, insbesondere der warmumgeformten Zylin-
derproben, konnen inhomogene Potentialfelder zwischen den Punkten der Stromein-
kopplung in die Messprobe die Spannungsmessung beeinflussen, wenn die Kontakte
fiir die Potentialmessung innerhalb solcher inhomogenen Bereiche liegen. Es wurde
experimentell an verschieden langen Ti-Proben bestétigt, dass insbesondere unterhalb
der Lange von 15 mm der scheinbar gemessene spezifische Widerstand um 20 % absank
(Abbildung 3.5). Die hohere Standardunsicherheit der Messung von kleinen Proben-
langen gibt auflerdem Hinweise darauf, dass insbesondere die Messwerte von kleinen
Proben sensibel auf die exakte Probenpositionierung innerhalb des Aufbaus bzw. relativ
zu den Messkontakten reagierten. Das ist insofern plausibel, als dass bei solch kleinen
Geometrien der gemessene spezifische Widerstand sich je nach Positionierung der Probe

starker dndert als bei langen Proben.

Das elektrische Feld in der stromdurchflossenen Messprobe wurde in Abhingigkeit
ihres Aspektverhiltnisses in einem einfachen zweidimensionalen Fall simuliert, d.h.
die Flache ist ein Langsschnitt des rotationssymmetrischen Probenzylinders. Dafiir
wurde die Simulationssoftware FlexPDE 7 (PDE Solutions Inc, USA) verwendet. Die
Laplace-Gleichung der Elektrostatik (stationdrer Fall einer Verteilung der Ladung unter
Stromfluss, negativ am Stromeintritts-, positiv am -austrittspunkt) wurde fiir jeden Ort

zwischen dem Stromeintritts- (Potential ® z) und -austrittspunkt (® 4) gelost:

A® = div (grad (®)) = VV (®) =0. (15)

Erst fiir Geometrien mit hohem Aspektverhéltnis sind die Aquipotentiallinien {iber
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Abbildung 3.5: Abhdngigkeit des berechneten spezifischen Widerstands p von der Lange von
Ti-Zylinderproben mit konstantem Durchmesser.

einen langen Streckenbereich parallel (Abbildung 3.6). In diesem Bereich sind die Kon-
takte fiir die Potentialmessungen anzubringen und liefern reproduzierbare Ergebnisse.
Bei besonders breiten und kurzen Proben, das heifst Proben mit niedrigem Aspektver-

héltnis, sind die Potentialfeldlinien stark gekriimmt.

Die unterschiedliche Linge der warmumgeformten Proben je nach Umformgrad ver-
hindert einen direkten Vergleich der Messwerte. Tatsachlich wurden bei den Proben
mit hoher Verformung (y =-0,6) deutlich niedrigere spezifische Widerstandswerte
gemessen, die durch reine Nb-Ausscheidung nicht erkldrbar sind. Zudem wurde fest-
gestellt, dass bei wiederholten Messungen solcher Proben der gemessene spezifische
Widerstand iiber den Verlauf der Promotionszeit weiter abnahm. Die Erklarung lag in
der zunehmenden Verkiirzung der Proben durch parallellaufende metallographische
Untersuchungen der Zylinderstirnflachen, sodass die Probenldnge weiter reduziert

wurde.

Um dennoch Vergleiche dieser Proben zu ermoglichen, wurde eine Methode verwendet,

die Geometrie und Strom aus der Berechnung des Widerstandes weitestgehend elimi-
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Abbildung 3.6: Simulation der Potentialverteilung in 2D in verschiedenen Probengeometrien.
a) Verlauf der Aquipotentiallinien bei variiertem Aspektverhiltnis zwischen etwa 1 und etwa 5.
b) Berechnete Abweichung vom wahren Wert des Spannungsabfalls (bei bekannt angenomme-
nem spezifischen elektrischen Widerstand p) je nach Probendimensionen.

niert. Wie oben beschrieben, ist die Differenz des Widerstands bei zwei verschiedenen
Temperaturen fiir Metalle mit nahezu gleicher chemischer Zusammensetzung ungefahr
konstant. Erst bei groflen Legierungsunterschieden ist eine Abweichung von der Matt-
hiessenschen Regel bei Fe deutlich messbar [65]. Dann kann der spezifische Widerstand
(bei Raumtemperatur) auch als Quotient zweier Widerstandsmessungen, z. B. R_jg¢

und Rgr, also Widerstidnde bei Fliissig-Stickstoff-Temperatur und bei Raumtemperatur,

ausgedriickt werden [36] iiber

Rgr

-1
RT Rgr Ry o
= . — = . -1 = . — p_ . (16
PRI = P (PRT — p=196) <R—196 ) JE—r— (PR — p=196) - (16)

Der Term prr — p—196 ist die mittlere Differenz aller spezifischen Widerstiande bei den
jeweiligen Temperaturen fiir die Proben der simulierten Brammenerwarmung. Auf-
grund deren grofier Lange war dort war kein Einfluss der Probengeometrien auf die
Widerstandsmessung zu sehen, sodass diese Proben als Standard angesehen wurden.
Gleichzeitig wurde durch die Quotientenbildung der Widerstdnde neben I auch die

Geometrie der Proben, ndmlich A und [ eliminiert.

Fliissiger Stickstoff wurde bei den Tieftemperaturmessungen iiber den Messaufbau,
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der sich in einem Styroporbecher befand, gegossen, sodass Aufbau, Probe und ein Teil
der Verkabelung auf Fliissigstickstofftemperatur herabgekiihlt wurden. Ein Thermoele-
ment (Voltcraft, Deutschland) bestdtigte die Temperatur, die 5min vor dem Start der

Messungen stabil sein musste.

3.2 Atomsondentomographische (APT) Charakterisierung von
Mikrolegierungselementen in Ausscheidungen und im
Mischkristall

Die Atomsondentomographie (APT) ist eine Technik, bei der einzelne Atome eines
Festkorpers auf ihre chemische Identitdt hin charakterisiert und mit einer lokalen
Auflosung von <1nm dreidimensional rekonstruiert werden kénnen. Die Technik
erlaubt sowohl die chemische und teilweise strukturelle Analyse von Ausscheidungen,
Phasengrenzfldachen, Segregationen an Grenzfldchen oder Versetzungen, Entmischungen

oder des Mischkristalls. Die APT-Technik ist im Detail z. B. in [87] beschrieben.

In der vorliegenden Arbeit wurde die LEAP3000XHR (engl. local electrode atom probe,
LEAP) der Firma CAMECA Instruments Inc., USA, verwendet. Aus zu untersuchenden
Probenbereichen wurden mittels fokussiertem Ionenstrahl (engl. focused ion beam) in
einem Rasterelektronenmikroskop (FIB-REM, Helios NanoLab 600, FEI Company, USA)
nadelférmige Proben mit einem Spitzenradius <50 nm prépariert. Im Ultrahochvakuum
(<1,33-10® Pa) wird einer Probenspitze Hochspannung angelegt, wodurch wegen
des kleinen Spitzenradius extrem hohe elektrische Felder (> 10 V/nm) im Bereich der
Spitzenoberflache auftreten. Exponierte Atome ionisieren sich und l6sen sich aus dem
Kristallgitter, woraufhin sie, gefithrt durch eine Lochelektrode, auf einen Detektor zuflie-
gen. Durch sogenannte Post-Ionisation [88] konnen sowohl einfach als auch mehrfach

positiv geladene Ionen eines Isotops gebildet werden.

Die Spitzentemperatur kann bis auf 20 K heruntergekiihlt werden, um Atombewe-
gungen auf ein Minimum zu reduzieren und die Ortsauflosung der Rekonstruktion
zu optimieren. In der vorliegenden Arbeit wurde die Probe auf 50—60 K gekiihlt, um

einen Kompromiss hinsichtlich einer erhohten mechanischen Stabilitdt bei kryoge-
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nen Temperaturen zu erreichen. Durch Kontrolle der angelegten Spannung auf einem
Schwellniveau und gepulsten Spannungsspitzen dariiber (oder Laserpulsen) konnen die
Atome einzeln ,evaporiert” werden, und ein Schaltmechanismus misst die Flugzeit bis
zum Auftreffen auf den Detektor. Das gibt Aufschluss {iber die chemische Identitédt des
ionisierten Atoms. Zur Evaporation wurde der Modus mit elektrischen Spannungspul-
sen verwendet. Zusammen mit dem verbauten Reflektron, das Flugzeiten hoher- und
niederenergetischer Ionen einer Spezies angleicht, wird so die hochstmogliche Massen-

auflosung angestrebt.

Die Koordinaten des ortssensitiven 2D-Detektors und die zeitliche Serie detektierter
Ionen wird in geometrischen Modellen fiir die riickwértige Rekonstruktion des evapo-
rierten Materialvolumens verwendet. Zu diesem Zweck und der weiteren Datenauswer-
tung wurde die Software-Umgebung IVAS 3.6.14 (CAMECA Instruments, Inc., USA)

benutzt.

Die Flugzeit von Ionen ist proportional zu ihrem Masse-zu-Ladungsverhiltnis. Alle de-
tektierten Ionen werden in einem Massenspektrum zusammengefasst. Die detektierten
Ereignisse stammen dabei nicht allein aus evaporierten Ionen der Probenspitze, sondern
auch aus z. B. zufilligem Signalrauschen. Dieser sogenannte Hintergrund oder das Mess-
rauschen muss vor der Quantifizierung der Peaks subtrahiert werden. Der Hintergrund
kann auch die Intensitit einzelner Peaks iiberschreiten, sodass diese nicht sichtbar sind,
und daher wurden die Messparameter so gewdahlt, dass der Hintergrund so gering
wie moglich war. Detektionen eines einzelnen Ions pro getriggertem Spannungs- bzw.
Laserimpuls nennt man singles, und mehrere Ereignisse pro Impuls multiples. Da der
Detektor eine Totzeit besitzt, konnen bei gleichzeitig am Detektor ankommende Ionen
davon einige nicht detektiert werden. Elemente, die besonders héaufig multiples erzeu-
gen, sind dadurch anfillig fiir eine fehlerhafte Quantifizierung [89,90]. Fiir bestimmte
Elemente wie C, N oder Ti wurden Korrekturalgorithmen entwickelt [90-92], die zum

Teil auch in der vorliegenden Arbeit verwendet wurden.

Die Standardabweichung einer quantifizierten Konzentration von Element ¢, o; wird oft

aus der Zahlstatistik der detektierten Events hergeleitet [93]:
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C; (1-0C5)
o =4 ———, 17
TTotal ( )

mit C; der atomaren Fraktion des Elements i und Ty, der Gesamtzahl an quantifi-
zierten Atomen. In der vorliegenden Arbeit wurden nur APT-Messungen mit mehr
als 3 Millionen detektierten Atomen beriicksichtigt. Bei ca. 2 Millionen Zahlereignissen
nach einer Subtraktion des Hintergrundrauschens betrédgt die erwartete Standardab-
weichung fiir vollstandig geldstes Nb bei zufilliger Verteilung (0,085 gew.-% entspricht
etwa 0,005 at.-% Nb) o; ~0,00002 oder 0,002 gew.-%. Die Gleichung 17 setzt voraus,
dass andere systematische Fehler nicht die Bildung des Massenspektrums beeinflus-
sen [94]. Diese konnen von Unterschieden in den elektrostatischen Bedingungen in
der Messkammer der APT stammen, beeinflusst durch die Probengeometrie oder Lage
der Gegenelektrode. Fiir die Bestimmung der gelosten Nb-Menge, [Nb], der untersuch-
ten Prozesszustdnde wurden jeweils mindestens fiinf Probenspitzen an verschiedenen

Orten mittels FIB-in-REM fiir die APT-Messungen hergestellt.

Im Folgenden wird diskutiert, welche Besonderheiten fiir die Mikrolegierungselemen-
te und ihre Ausscheidungspartner bei APT-Messungen und der Quantifizierung in

gelostem und in ausgeschiedenem Zustand gelten.

3.2.1 APT-Quantifizierung geloster Mikrolegierungselemente

Eine besondere Starke und Alleinstellungsmerkmal der APT ist die Kopplung der
strukturellen Darstellung der Mikrostruktur in 3D mit der hochsensitiven chemischen
Analyse. Dadurch kann man die Zusammensetzung des Mischkristalls bestimmen, ohne

dass man z. B. Ausscheidungen oder Defekte in die Analyse miteinbezieht.

Eine APT-Rekonstruktion der Nb-Atome eines defektfreien Mischkristalls der Probe
Nb8+Ti und das zugehorige Massenspektrum, in diesem Falle ein als vollgelost an-
genommener Zustand durch 30-miniitiges isothermes Austenitisieren bei 1250 °C, ist
in Abbildung 3.7 dargestellt. Betrachtet man die vorhandenen Elemente, die in den
Schmelzen Ausscheidungen bilden, also Nb, Ti, C und N, dann ist die Genauigkeit, die

jeweiligen Elemente zu quantifizieren fiir: Nb >N > C > Ti, wie im Weiteren begriindet
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Abbildung 3.7: APT-Rekonstruktion der Stahlmatrix (Nb8+Ti bei 1250 °C gehalten fiir 30 min).
a) Rekonstruktion der Nb-Atome zeigt zuféllige Verteilung. b) Massenspektrum der Rekonstruk-
tion aus a) mit c¢) Ausziigen zur besseren Ubersichtlichkeit.

wird.

Das Element Nb tritt in der Messung des Stahls, wofiir theoretisch eine elektrische
Feldstdrke von 28 V/nm notwendig ist [87], als zweifach und dreifach geladenes Ion
auf (Nb*" und Nb** bei jeweils 31 und 46,5 Da). Die APT wurde im Modus mit Span-
nungspulsen betrieben, um sogenannte thermal tails zu vermeiden, die hdufig beim
Betrieb mit Laserpulsen im Massenspektrum auftreten. Dabei handelt es sich um Ver-
breiterungen der Peaks, weil die Erwdarmung der Probenspitze durch den Laser zu einer

, Verschmierung” der Energien evaporierter Ionen fiihrt.

Da nur Atommasse-zu-Ladungsverhiltnisse (Einheit [Da]) detektiert wurden, existie-
ren zahlreiche Werte, bei denen mehrere Elemente in Frage kommen. Fiir Nb?* bei
31 Da existiert eine Uberlagerung mit einem zweifach geladenen Ni-Isotop (Ni**) und
einem einfach geladenen P-Isotop P*. Isotope erlauben unter Kenntnis der natiirlichen
Isotopenverteilung, solche Uberlagerungen mathematisch durch Peakdekonvolution

aufzulosen [93]. Es miissen aber alle beteiligten Elemente bekannt sein. Ni tiberlagert
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namlich wiederrum mit einem Isotop mit dem bei Weitem am haufigsten detektierten

Ion, Fe?*. Die Menge an Ni?* in 31 Da ist daher durch Peakdekonvolution bestimmbar.

P besitzt nur ein Isotop, so wie Nb, sodass eine Trennung der beiden Elemente bei 31 Da
theoretisch nicht mdoglich ist. In den sog. Kingham-Diagrammen (nach Kingham [88],
wo bei einem bestimmten vorherrschenden Evaporationsfeld (hier Fe:28 V/nm) die
Verteilung der Ladungen evaporierter Ionen abgeschétzt werden kann, sind keine Werte
fiir P ermittelt worden. Durch Einbettungsversuche der in der vorliegenden Arbeit un-
tersuchten Karbonitridausscheidungen in chemisch abgeschiedenem metallischem Ni-P
konnten dennoch Abschitzungen getroffen werden [44] (siehe weiter unten). Einerseits
war die Haufigkeit von P in Massenspektren von reinem Ni-P (dhnliche Feldstarke fiir
Evaporation notwendig wie fiir Fe) mit hohem P-Anteil (9 at.-%) besonders hoch fiir
P?* und Gréflenordnungen verringert bei P*. Andererseits zeigten Nb(C,N) in Ni-P, wie
weiter unten dargelegt wird, bei der Analyse kaum P im Massenspektrum. Daher kann
P* bei 31 Da als vernachldssigbar kleiner Anteil angenommen werden. In miindlichen
Diskussionen bestatigte Gault [95], dass bei eigenen Modellierungen P* in Stahl kaum

auftritt.

Weiterhin ist Nb in Form von sogenannten komplexen Ionen zu finden, ndmlich NbN?*
und NbN?*. Dabei evaporiert ein N-Atom nicht allein, sondern migriert auf der Spit-
zenoberfldche [89] bis das Feld hoch genug ist, um es zusammen mit Nb evaporieren zu

lassen. Dies beeinflusst dann auch die Quantifizierung von N.

Die Zuordnung der Peaks (sog. ranging) in einem Massenspektrum erfolgte in der
Software IVAS manuell. Die Sensitivitit des rangings auf die quantifizierte Nb-Menge
wurde durch Setzen von unrealistischen Grenzen fiir die Peakzuordnung getestet. Zwi-
schen sehr engen und weiten Grenzen wurde eine Differenz des Nb-Gehalts um etwa
5% (0,004 gew.-% Nb) der Gesamtmenge ermittelt. Wiederholtes Quantifizieren eines
Massenspektrums mit subjektiv als angemessen angenommenem ranging der Peaks
erzeugte einen stabilen Wert mit <2 % Schwankung, was auf den Gesamtgehalt von
400 ppm Nb nur 8 ppm Unsicherheit entspricht. Auch kleine Mengen Nb konnen somit
(bei Sichtbarkeit der Peaks tiber dem Hintergrundrauschen) zuverldssig quantifiziert

werden.
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Das Element N wurde nur sehr gering zulegiert, mit nur 0,005 gew.-%, wovon ein Teil
mit unldslichen TiN abgebunden ist, wie spéter diskutiert wird. Es {iberlagert als N*
theoretisch mit dem deutlich hoher konzentrierten Si?* bei 14 Da, aber nicht identisch
(Atommassen von Si und von N sind 28,042 und 14,006 u). Durch das Evaporieren mit
elektrischen Spannungspulsen anstelle des Lasers und dank der hohen Masseauflosung
des verwendeten Instruments trat praktisch kein N in Si-Peaks auf. Eine Dekonvolution
bestitigte dies. Stattdessen wurde N in Verbindung mit Nb als komplexes ITon NbN2*
und NbN?3* detektiert, was andere Arbeiten bestatigen [3,35,96-101]. Maruyama et al. [3]
quantifizierten einen grofsen Anteil von N auch in Gestalt von FeN-Ionen. Diese traten
zuféllig verteilt in Losung auf, aber nur in einem mit hohem N-Gehalt legierten Stahl.
Im Massenspektrum in Abbildung 3.7 sind diese Ionen nicht vorhanden oder ihr Peak
hat ein zu geringes Signal-Rausch-Verhéltnis. Es existiert eine weitere mogliche Uberla-
gerung von N bei 28 Da mit Fe selbst (N,* vs. Fe?*). Es gibt gegensitzliche Ergebnisse,
die ein Vorhandensein von N,* belegen [102-104] oder ausschliefSen [105]. Ahnlich wie
bei Si ist auch im Falle von Fe eine Peaktrennung moglich, aber die relative Haufigkeit
von Fe iiberlagert einen potenziellen Peak von N,". Es wurde jedoch argumentiert,
dass Laserpulsen die Bildung von N," beférdern konne [104]. Wie weiter unten in
Abschnitt zur Loslichkeit der Ausscheidungen in Austenit gezeigt wird, wurde N im
vollgeldsten Zustand mit guter Ubereinstimmung zum nominellen Gehalt quantifiziert.

Es wird daher geschlossen, dass N vorrangig in NbN-Ionen auftrat.

Fiir die Quantifizierung von C und Ti gelten besondere Umstdnde. Der grofite Teil
von C ist in den Peaks bei 6 und 12 Da zu finden (C** und C*). Daneben findet sich
C in absteigender Haufigkeit bei 24 Da (C,*/C4?*) und bei 18 bzw. 36 Da (C3** und
C3*). Fiir Cp* /C4%* existieren Korrekturberechnungen, die aber die Sichtbarkeit von
kleineren Isotopen-Peaks benotigen [90, 103]. Zumindest wurde vermutet, dass bei
kleinen elektrischen Feldern (wie im Falle des Stahls bzw. hauptsachlich Fe) die Bildung
von molekularen Ionen weniger begiinstigt ist. Molekulare Ionen waren vermehrt in

Karbiden mit hoher Feldstérke sichtbar und bei Verwendung von Laserpulsen [90].

Thuvander et al. [90] machten aufSerdem die Detektortotzeit fiir eine Fehlmenge an

C verantwortlich. C als Element mit besonders hohem Evaporationsfeld evaporiert
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simultan mit anderen Ionen, z. B. nach Wanderung auf der Spitze, und dadurch werden

nicht alle C-Ionen am Detektor erfasst.

Im Hinblick auf das Massenspektrum betrachtet liefs sich C insgesamt zuverlassig
quantifizieren, aber die Werte schwankten je APT-Messung stark. Das liegt daran, dass
C sehr inhomogen im Material verteilt ist und an Defekten, die im Martensit tiberall
vorhanden sind, segregiert. Die Segregationen um diese Defekte, oft Cottrell-Wolken an
Versetzungen [106], sind nicht so deutlich von den Atomen im Mischkristall abgegrenzt.

Es existiert also eine hohe Unsicherheit der tatsdchlich gelosten C-Menge.

Wie bereits beschrieben, tiberlagert Ti im Massenspektrum mit C bei 24 Da. Eine Ab-
grenzung von Cp*/C4?" war im geldsten Zustand der Elemente nicht moglich, weil
die zulegierte Ti-Menge in den untersuchten Proben so gering war. Daher lagen die
vier kleinen Ti-Isotopenpeaks um den Hauptpeak bei 24 Da unter dem Hintergrundrau-
schen®. Ti** liegt bei 16 Da, wo auch O als O* liegt. Atome in diesem Peak waren bei fast
jeder Rekonstruktion der Atome an der Spitze der APT-Nadel zu finden. Das ldsst auf
Oxidation der obersten paar nm einer Probenspitze schliefsen, die beim Transfer vom
FIB-in-REM zu der Vakuumkammer der APT nicht zu vermeiden ist. Bei grofsen Daten-
sdtzen mit > 15 Millionen Atomen war der 16 Da-Peak aber auch dann prominent, wenn
nur Atome weit entfernt von der Spitze und Randbereichen fiir das Massenspektrum
berticksichtigt wurden. Diese waren auch zuféllig verteilt. O ist in modernen Stahlen nur
in geringsten Mengen gelost, <3 ppm. Die geforderten Toleranzen der Laborschmelzen
bei der Herstellung von ca. 0,002 gew.-% sind deutlich niedriger als die quantifizierte
Menge fiir den Peak bei 16 Da. Bei den Schmelzanalysen ist aufserdem anzunehmen,
dass O hauptsachlich aus oxidischen, grofien Einschliissen stammt. Diese traten z. B. im

Lichtmikroskop auf der Oberfldche polierter Proben deutlich hervor.

3.2.2 APT-Quantifizierung von Karbonitriden

Um Ausscheidungen in APT-Rekonstruktionen zu quantifizieren, musste die Men-

ge der Atome in der Atomrekonstruktion, die der Ausscheidung scheinbar zugehort,

*Gemaf dem Massenspektrum in Abbildung 3.7 liegt der Peak bei 24 Da bei etwa 103 detektierten Ereignissen und
der Hintergrund bei etwa 500. Jedes Nebenisotop von Ti besitzt etwa ein 1/10 der relativen Haufigkeit des Hauptpeaks
bei 24 Da, sodass potenzielle Peaks unterhalb des Hintergrunds liegen.
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Abbildung 3.8: 3D-Darstellung von rekonstruierten Nb-Atomen im Ausgangszustand (Guss)
von Nb8+Ti zeigt scheinbar drei verschieden grofie Ausscheidungen. Unterschiedliche Iso-
Konzentrationswerte fiir Nb definieren die Ausscheidung dabei entsprechend grofler oder
kleiner (abgewandelt von [44]).

durch eine selbstgewdhlte Grenzfliche vom Rest der Atome abgetrennt werden. In
Abbildung 3.8 ist ein Datensatz mit drei verschieden groflen Ausscheidungen nur
durch Nb-Atome dargestellt. Die Grenzflache einer Ausscheidung wird in der Soft-
ware IVAS durch sogenannte Iso-Konzentrationsflachen definiert. Dafiir wurde das
rekonstruierte Volumen in gleichgrofie Elemente, sog. Voxel, mit einer Grofse von je-
weils 1x1x1nm? unterteilt und in jedem die jeweilige Nb-Konzentration berechnet.
Die Ausscheidungen enthielten neben Nb ebenfalls Ti, C und N, aber Nb eignet sich,
wie oben beschrieben, am besten. Die Iso-Konzentrationsflichen bildeten sich aus den
verbundenen Volumenelementen, in denen Nb die definierte Konzentration besaf. Die
Nb-Atome waren, wie weiter unten genauer beschrieben, in ihrer Position mit einer
Unsicherheit behaftet, sodass die Grenzflichen der Ausscheidungen nicht scharf waren.
Bei den untersuchten Ausscheidungen ist generell zu sehen, dass nur mit der Wahl
von sehr geringen Nb-Iso-Konzentrationen von 1 at.-% auch Ausscheidungen <5nm
von Iso-Konzentrationsflichen erfasst wurden. Bei einer Wahl von 30at.-% ist auch
ein Karbonitrid von >10nm nur noch im Kern erfasst. Der Iso-Konzentrationswert
von 1at.-% Nb wurde fiir alle Ausscheidungen gewéahlt, weil dadurch alle sichtba-
ren Ausscheidungsatome eingeschlossen wurden mit dem Ergebnis einer statistisch

reprasentativeren Ausscheidungszusammensetzung.

(Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen benétigten in den durchgefiihrten Messungen besonders
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hohe Feldstarken fiir die Evaporation. Zur Abschiatzung wurden <10 um NbC (Alfa
Aesar, USA) mit Ni beschichtet, und eine Auswertung der Spannungskurve [107,108]
deutete eine notwendige Feldstdrke von etwa 60—70 V/nm an. Das ist deutlich hoher
als der Literaturwert fiir Fe (28 V/nm) [87]. Fiir TiC berichten Thuvander ef al. [90]
z.B. einen Wert von 37—38 V/nm. Solche unterschiedlichen Feldstdrken fithren laut
Vurpillot et al. [109] dazu, dass die Ausscheidungen beim sukzessiven Evaporieren
der Spitzenatome zuriickgehalten werden und Atome der umgebenden Stahl-Matrix
zuerst evaporieren, obwohl sie nicht an der exponiertesten Stelle der Spitze stehen.
Die Spitzengeometrie und auch die Flugbahnen der ionisierten Atome beeinflussen
den Auftreffort auf dem Detektor. Die verwendeten geometrischen Modelle fiir die
Rekonstruktion der Atompositionen fithren Artefakte ein, die die Ausscheidungen zu
grof$ erscheinen lassen. Die Grenzflichen der Ausscheidungen ragen in die umgebende
Stahl-Matrix hinein. Dies ist am Querschnitt einer Ausscheidung in Abbildung 3.9
gezeigt.
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Abbildung 3.9: Einfluss der unterschiedlichen elektrischen Feldstdrken auf die Evaporation von
Ausscheidungsatomen auf die Rekonstruktion. a) Rekonstruierte Nb-Atome zeigt eine grofe
Ausscheidung. Eine zylinderférmige Maske extrahiert die Atome innerhalb des Volumens in
b) und c) (innerhalb einer 1 at.-%-igen Nb Iso-Konzentrationsfldche). b) Nb, C und N (als NbN)
innerhalb der Ausscheidung. c) Atome aus b) mit breiter Uberlagerung von Fe-Atomen aus der
umgebenden Stahlmatrix bis tief in die Ausscheidung hinein. Adaptiert an [44].

Dieses der APT inharente Artefakt fithrt dazu, dass auch Matrixelemente innerhalb
des definierten Ausscheidungsvolumens miteinbezogen werden. Im Massenspektrum
einer Ausscheidung (Abbildung 3.10) ist vor allem Fe sichtbar sowie Si, das, wie oben

beschrieben, moglicherweise die N-Quantifizierung beeinflusst.

Mit besonderem Augenmerk auf den Peak bei 24 Da (Abbildung 3.10c) sind kleinere
Peaks bei 23, 23,5, 24,5 und 25 Da ein typisches Merkmal fiir das Vorhandensein von Ti
in den Ausscheidungen, die im Gegensatz zum vollaufgeldsten Zustand bzw. im reinen
Mischkristall in Abbildung 3.7 deutlich sichtbar sind. Dadurch kénnen die Anteile von
C und Ti aus dem Peak um 24 Da folglich entfaltet werden. Das Korrekturschema von
Angseryd et al. [91] wurde zur Quantifizierung von Ti und C in den betreffenden Peaks

verwendet. Dabei wurde von den Autoren davon ausgegangen, dass der Hauptpeak von
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Abbildung 3.10: APT-Charakterisierung einer (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidung. a) Rekonstruktion
von Nb, Ti, C und N-Atomen, die eine Ausscheidung bilden (N ist durch NbN-Ionen dargestellt).
Die Fe-Atome sind verkleinert dargestellt. b) Massenspektrum der Ausscheidung in a). Dabei
wurde eine Iso-Konzentrationsflache fiir Nb von 1 at.-% gewdhlt. ¢) Vergrofierte Ausziige der
umrahmten Bereiche des Massenspektrums in b).

Ti bzw. C bei 24 Da unter der Detektortotzeit einen Verlust erlitten hatte. Bei den Peaks
bei 23 und 23,5 Da war keine Uberlagerung mit anderen Elementen bzw. Komplexen
zu erwarten. Da die Detektortotzeit sich besonders bei multiples auswirkt, wurden
die singles gesondert betrachtet und das Verhéltnis von 23 und 23,5 zu 24 Da auf die
multiples iibertragen. Fiir die letztendliche Quantifizierung wurde ein Anteil von C4**
ausgeschlossen. Die vier Peaks bei 15,3, 15,6, 16,3 und 16,6 Da gehoren zum Hauptpeak
von Ti** bei 16 Da. Mit demselben Argument wie oben wurde ein Anteil von von O (O*

bei 16 Da) am Peak ausgeschlossen.

Die Ausscheidungen in der vorliegenden Arbeit konnten als Nb(C,N), (Nb,Ti)(C,N)
oder (Ti,Nb)(N,C) charakterisiert werden. Das jeweils substitutionelle bzw. metallische
(Nb, Ti...) und interstitielle bzw. nichtmetallische Element (C,N) mit dem grofieren
Molenbruch innerhalb eines Ausscheidungstyps steht dabei an vorderer Stelle. Wie in

dem exemplarischen Massenspektrum einer Ausscheidung in Abbildung 3.10 gezeigt,
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sind auch andere Elemente sichtbar. So befindet sich bei 25,5 Da ein weiterer Peak,
der eindeutig V zuzuordnen ist. Diese wurde nicht absichtlich zulegiert, sondern war
zu geringen Mengen im Stahlschrott vorhanden, der fiir die hergestellten Schmelzen
als Basis diente (in Nb8+Ti 0,002 gew.-%). Die Ausscheidungen enthielten maximal
einen Anteil von 0,5 at.-%, also deutlich weniger als die anderen Karbonitridelemente.
Aufgrund seiner sehr geringen Menge kann V nicht in geloster Form nachgewiesen
werden. Fiir die weiteren Betrachtungen der Ausscheidungsloslichkeiten wird es daher

nicht mehr berticksichtigt.

Auch Mo und P waren haufiger in Ausscheidungsnihe auffindbar. Interstitielle Atome
wie P tendieren dazu, vor Evaporation auf der Spitzenoberfliche einem Feld- oder
Temperaturgradienten zu folgen [89, 110]. Besonders hohe elektrische Felder finden
sich an den exponierten Ecken und -kanten des Kristalls entlang der sphérisch ge-
formten Probenspitze. Diese entsprechen kristallographischen Polen und Zonenachsen.
In den untersuchten Proben wurden C und P auch in Mischkristallen mit zufalliger
Atomverteilung entlang der Pole sichtbar. Die untersuchten Ausscheidungen, fiir deren
Evaporation das elektrische Feld erhoht werden muss, konnen ebenfalls Gradienten
zur umgebenden Matrix verursachen, sodass die gemessene P-Erhthung aus einer

Elektromigration resultieren konnte.

Molybdén hingegen ist ein grofSes und diffusionstrdges Element, sodass es eher unwahr-
scheinlich ist, dass die Mo-Erhdhung aus Artefakten der Evaporation von Atomen resul-
tiert. Legieren mit Mo wurde im Zusammenhang der Bildung von Nb-Ausscheidungen
als fordernd fiir die Nukleationskinetik, aber hemmend auf die Vergroberung beschrie-
ben [111]. Wang et al. [22] beschrieben zudem mithilfe von TEM und APT, dass eine
Mo-Zugabe im Stahl feine Nb-Mo-haltige Karbide produziert, die gleichzeitig grobe
Mo-Karbide an Korngrenzen verhindern. Bei (Ti,M)-Karbonitriden (M =Nb, V, Mo, W)
wurde beschrieben, dass Mo die Spannungen zwischen den unterschiedlichen Kristall-
gittern von Ferrit und der feinen Ausscheidung verringert [112]. In der vorliegenden
Arbeit wurden leicht erhohte Mengen an Mo in Ausscheidungen im Gusszustand, das
heifst im ferritischem Phasengebiet ausgeschieden, detektiert, jedoch in einer Menge,

die deutlich geringer war als die der anderen Karbonitridelemente. Zuvor wurde kein
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Mo in Ausscheidungen detektiert [45]. Die hohe Loslichkeit von Mo in Austenit erlaubt
die Annahme, dass Mo in Karbonitriden, die im Austenit stabil sind, nicht auftrat [112].

Daher wird Mo im Weiteren nicht mehr berticksichtigt.

Um einen geringeren Aufwand an Grenzflachenenergie aufbringen zu miissen, ist es
fiir Ausscheidungen giinstig, an mikrostrukturellen Defekten Keime zu bilden. Korn-
grenzen und Versetzungslinien sind Pfade fiir eine schnellere Nb-Diffusion [113]. In
Abbildung 3.11 ist ein Fall dargestellt, bei dem sichtbar ist, wie Nb-Ausscheidungen
an einer Martensit- oder Bainit-Lattengrenze deutlich grofler gewachsen sind als in der
Umgebung befindliche Ausscheidungen. Der Defekt ist sichtbar, weil er deutlich mit C
belegt ist, das auch Teil der Nb-Ausscheidung bildet. Somit ist bei der Auswertung sol-
cher Ausscheidungen die Moglichkeit des Uberschitzens von C oder, im Allgemeinen,
des fdlschlichen Hinzuaddierens von segregierten Elementen zur Ausscheidungszu-

sammensetzung gegeben.

Martensitlattengrenze oder Versetzung

Abbildung 3.11: APT-Rekonstruktion von Nb(C,N)-Ausscheidungen in einer isotherm (690 °C
fir 60 min) gehaltenen Ti-freien Nb8-Schmelze. a) Rekonstruierte Nb-Atome. Die Pfeile markie-
ren die Ausscheidungen, von denen eine besonders grof ist. b) Rekonstruktion der C-Atome
zeigen neben den Ausscheidungen eine Segregation, die wahrscheinlich entlang einer Martensit-
bzw. Bainitlattengrenze oder Versetzung lduft. Die grofie Ausscheidung liegt genau auf der
segregierten Zone.
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3.2.3 Verbesserte Quantifizierung von Karbonitriden durch chemische Ex-
traktion und Wiedereinbettung

Fehlinterpretationen der Ausscheidungszusammensetzung und -gréfle/form in APT-
Rekonstruktionen konnen minimiert werden, wenn es moglich ist, die Ausscheidungen
in einer geeigneten Matrix eingebettet zu messen. Auch ist die Ausscheidungspartikel-
dichte in mikrolegierten Stahlen zu gering, um im kleinen analysierten Probenvolumen
in der APT Ausscheidungen durch konventionelle Messung charakterisieren zu kénnen.
Zur Uberwindung dieser Limitationen wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit eine
Extraktions- und Wiedereinbettungsmethodik entwickelt, die die Trefferrate um das

etwa 10-fache steigerte [44].

Die Methodik umfasst zwei Herangehensweisen, Methoden 1 und 2 genannt. Methode 1
legt Ausscheidungen durch chemisches Atzen mit einer schwachsauren Pikrinsaurels-
sung an der Stahloberfldche frei oder teilweise frei. Daraufhin werden durch chemisches
Abscheiden von metallischem Ni auf der Stahloberflache Ausscheidungen wiederbe-
schichtet, nachdem sie zuvor fiir eine spétere Zielpraparation markiert wurden (Abbil-
dung 3.12). Methode 2 bedient sich der vollstandigen Extraktion der Ausscheidungen,

die dann in einem Silikat in hoher Dichte eingeschlossen werden (Abbildung 3.13).

Die Methode 1 erlaubt eine ortsaufgeloste Zielpraparation und dadurch die APT-
Untersuchung von Ausscheidungen am gewiinschten Mikrostrukturmerkmal, z. B.
Korngrenzen wie den ehemaligen Austenitkorngrenzen (engl. prior austenite grain boun-
dary, PAGB, siehe Abbildung 3.12b). Markierungen mittels FIB (Abbildung 3.12c) erlau-
ben nach dem Beschichten mit metallischem Ni-P (Abbildung 3.12d), die urspriingliche
Lage von Ausscheidungen fiir die APT-Probenpraparation zu finden. Der Querschnitt
der Schicht in Abbildung 3.12e zeigt, dass die Ausscheidungen nach dem Atzen/Be-

schichten dhnlich angeordnet sind wie urspriinglich im Stahl.

Mittels Methode 1 gelang die APT-Analyse einer dehnungsinduzierten, etwa 5nm
grofsen Nb(C,N)-Ausscheidung (Abbildung 3.14a) in einem Stahlzustand, in dem
durch konventionelle Spitzenpréaparation keine Ausscheidungen messbar waren. Ohne

den Einfluss von umgebender Stahl-Matrix konnte die Zusammensetzung der reinen
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Ausscheidung quantifiziert werden (Abbildung 3.14b). Die Zusammensetzung ent-
sprach dabei bereits in dem frithen Zustand einer nahezu 1:1-Stochiometrie beztiglich
Nb:(C+N). Das unterscheidet sich von der Charakterisierung im Stahl, wo der C-Gehalt
solcher Ausscheidungen viel hoher quantifiziert wurde [45]. Die Zusammensetzung
von frithen Ausscheidungszustanden wurde in mehreren Fragestellungen bereits disku-
tiert [22,114,115]. Eine Anreicherung von C und Fe in NbC wurde mittels APT gemessen
und mit metastabilen Ubergangszustianden begriindet [114]. Der Bildungsmechanis-
mus von NbC in Ferrit wurde zuvor iiber einen Pfad von Nanozementit beschrieben,
bei dem Fe-Atome beim Keimwachstum sukzessive durch hinzudiffundierendes Nb
ausgelagert werden [115]. Wang et al. [22] beschreiben einen Mechanismus, bei dem Nb
mit Mo wechselwirkt und schéddliche grobe Mo-Karbide auf Korngrenzen verhindert,
und gleichzeitig wurde Mo in feinen NbC-Ausscheidungen detektiert. Die Trennung
von Ausscheidung und Matrix erlaubt es, in zukiinftigen Messungen Licht auf diese

Mechanismen zu werfen.

Die ortsselektive Methode 1 erlaubt auch die Charakterisierung von Ausscheidungen
mit sehr geringer Teilchenanzahldichte. In diesem Fall sind Ausscheidungen durch
konventionelle Probenpraparation und APT-Messungen nur selten zu finden. Metho-
de 1 ermoglichte die Quantifizierung der Zusammensetzung einer kubischen TiN-
Ausscheidung [43], die sich auf die Kinetik der weiteren Nb-Ausscheidung auswirkt.

Darauf wird im Kapitel {iber die Brammenerwarmung im Detail eingegangen.
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Abbildung 3.12: Methode 1: Chemisches Freidtzen von Ausscheidungen auf der Stahloberfldche
und Wiedereinbetten durch stromlose Abscheidung von metallischem Ni-P. REM-Aufnahmen:
a) Stahlmikrostruktur mit PAGB, die durch Atzen mittels Pikrinsdure-Losung freigelegt wurden.
b) Hochvergroflerte Aufnahme von Ausscheidungen nahe einer PAGB. ¢) Markierung eines
Gebiets mittels FIB. d) Markierungen nach Beschichtung mit metallischem Ni-P noch leicht
sichtbar. e) FIB-Querschnitt zeigt Ausscheidungen geh&uft im Stahl sowie wiedereingebettet in
metallischem Ni-P. f) Vergrofierte Aufnahme von e) zeigt auch kleine Ausscheidungen, die nicht
durch Atzung aufgelost wurden (adaptiert an [44]).

Methode 2 bediente sich im Unterschied zu Methode 1 der vollstindigen chemischen
Extraktion der Ausscheidungen aus der Stahlmatrix. Dazu wurde die Methode von [27]
verwendet, bei der Stahl in 6-molarer HCl-Saure aufgelost wurde und die extrahierten
Ausscheidungen in Losung vorlagen. Ebenfalls zum Stahl legiertes Si bildete zusammen
mit O eine Art SiO,- bzw. Silikatverbindung?®, die die Ausscheidungen (Nb,Ti,V)(C,N)
mit hoher Partikeldichte einschloss (Abbildung 3.13a). Zwar war die Ortsinformation
der Ausscheidungen verloren, jedoch produzierte die hohe Dichte an Partikeln in der
final praparierten Probenspitze (Abbildung 3.13c) auch eine grofse Volumendichte an

Ausscheidungsatomen im rekonstruierten Probenvolumen (Abbildung 3.2.3a).

5Die Hauptzusammensetzung konnte als nahezu SiO, beschrieben werden, jedoch waren auch andere Elemente
vorhanden, vor allem Cu.
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In eingebetteten Ausscheidungen koénnen niedrig konzentrierte Elemente wie V pra-
ziser quantifiziert werden, wie im Massenspektrum in Abbildung 3.2.3b sichtbar ist.
Auflerdem konnen Rekonstruktionsartefakte, die durch die Evaporation von Matrix
und Ausscheidungen mit stark divergierendem Evaporationsfeld entstehen, verringert
werden [109]. Dadurch profitiert die 6rtliche Auflosung der Rekonstruktion. Die Sili-
katmatrix benétigte ein elektrisches Feld von ~40 V/nm [44] bis 43 V/nm [108] fiir die
Evaporation, wihrend fiir Stahl (hauptsédchlich Fe) nur ~28 V/nm notwendig sind. Die
Differenz zu Nb-reichen Ausscheidungen mit geschitzten notwendigen Feldern von 55

bis 70 V/nm [44] wurde durch den Einsatz der Silikatmatrix verkleinert.

Abbildung 3.13: Methode 2: Vollstindige chemische Extraktion von Ausscheidungen und hoch-
angereicherte APT-Probenspitzen. a) TEM-Aufnahme von Ausscheidungen eingeschlossen in
einer Silikatmatrix, die sich nach der chemischen Extraktion der Ausscheidungen gebildet hatte.
b) FIB-in-REM-Préparation von Probenspitzen. c) REM-Aufnahme der finalen APT-Probenspitze
mit hoher Dichte an Ausscheidungen (adaptiert an [44]).

Die Giite der Wiedereinbettung durch Methode 1 mittels stromloser Abscheidung von
metallischem Ni-P hing davon ab, ob Matrixelemente (Ni und P) in der Ausscheidung
enthalten waren, denn diese Elemente {iberlagern teilweise mit Nb-Ionen. Die Nb(C,N)-
Ausscheidung in Abbildung 3.14a,b konnte innerhalb von metallischem Ni-P ohne
storende Matrixelemente quantifiziert werden, weil kein Ni aus der Matrix im Spektrum
enthalten war. Das ist dadurch belegt, dass das am héaufigsten auftretende Isotop (im
Falle von Ni?* bei 29 Da) im Spektrum nicht vorhanden ist. Ebenfalls kann P ausge-
schlossen werden. In grofien Datensédtzen der Messung von reinem Ni-P mit Gehalten
von Ni und P konstant bei etwa 90:10 (in at.-%) war die Haufigkeit von P?* viel hoher

als von P*. Durch die Abwesenheit des ersten Ions kann auch auf die Abwesenheit
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von P* bei 31 Da und somit eine Uberlagerung mit Nb*" ausgeschlossen werden. Bei
der Ti-reichen Ausscheidung (Abbildung 3.15a,b) hingegen liegen die Isotope von Ni**,
P* und TiN?* sehr ungiinstig iibereinander, sodass eine Trennung nicht moglich war.
Die Analyse einer TiN-Ausscheidung im Kapitel iiber die Brammenerwdrmung war
dennoch moglich, da ein grofies Volumen der Ausscheidung auch ohne Beschichtung

mit Ni-P innerhalb einer Probenspitze gemessen und rekonstruiert werden konnte.
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Abbildung 3.14: APT-Rekonstruktion von Nb(C,N)-Ausscheidungen in Nb8+Ti, die in metalli-

sches Ni-P nach Methode 1 eingebettet wurden. a) Rekonstruktion von Nb- Fe- und Ni-Atomen.

Die ehemalige Stahlmatrix wird durch Fe-Atome représentiert, die neue, aufgewachsene Ma-

trix durch Ni-Atome und die Nb(C,N)-Ausscheidung wird durch Nb-Atome gekennzeichnet.
b) Massenspektrum (innerhalb 1 at.-% Nb Iso-Konzentrationsflache). Adaptiert an [44].

Die vollstandige Extraktion zeigte im Bereich der Partikelgrenzflichen deutliche Oxi-
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Abbildung 3.15: APT-Rekonstruktion eingebetteter Ti(C,N)-Ausscheidungen in Nb8+Ti eingebet-

tet in Ni-P (Methode 1). a) Rekonstruktion von Ti- Fe- und Ni-Atomen. Die ehemalige Stahlmatrix

wird durch Fe-Atome reprasentiert, die neue, aufgewachsene Matrix durch Ni-Atome und die

Ti(C,N)-Ausscheidung wird durch Ti-Atome gekennzeichnet. b) Massenspektrum (innerhalb
1 at.-% Ti Iso-Konzentrationsflache). Adaptiert an [44].

dation [44], die im Massenspektrum auch an den NbO-Ionen bei 54,5 Da (NbO?*") und
62,5 Da (NbO,?") sichtbar ist (Abbildung 3.2.3b). Mit Silikat als Matrixwerkstoff war
die Probenspitze elektrisch nicht leitfahig, sodass mittels Laser gepulst wurde. Weite
thermal tails im resultierenden Massenspektrum machten die prazise Quantifizierung
der Elemente noch komplizierter (Abbildung 3.2.3b). Eine eindeutige Quantifizierung

der Zusammensetzung war vor allem fiir C nicht moglich.

Die verwendete Einbettungsmethodik erhchte den Erfolg der Ausscheidungsdetektion

in der APT, insbesondere konnten Ausscheidungen in Zustanden per APT untersucht
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werden, die durch konventionelle APT-Probenpraparation nicht anzutreffen waren. Fiir
die Untersuchung der Nb-Ausscheidung wahrend der TMCP-Stadien in den folgenden

Kapiteln lassen sich die Ergebnisse der Partikeleinbettung wie folgt zusammenfassen:

1. Die Zusammensetzung von TiN wurde anhand eines grofsen Teils einer Ausschei-
dung ermittelt. Durch die sehr geringe Partikeldichte (<1017 /m®)® war dies durch
konventionelle APT-Spitzenprédparation nicht moglich. Da diese als vollstindig un-
16slich angenommen werden konnen [116,117], konnte mit der Zielprdparation die
dauerhafte Verringerung der in der Ausscheidung beteiligten Elemente, auch Nb,
als Korrekturterm bei der Bestimmung der temperaturabhéngigen Loslichkeit von

(Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen bestimmt werden (Kapitel Brammenerwarmung).

2. Die APT-Quantifizierung eines von der Stahlmatrix isolierten Partikels erlaubt
eine sehr prazise Ausscheidungszusammensetzung, wodurch die Identitit als
dehnungsinduzierte Nb(C,N)-Ausscheidung bestatigt und dadurch die Ausschei-

dungskinetik genauer berechnet werden konnte (Kapitel Warmumformung).

3. Die Zielpraparation in Methode 1 ist sehr zeitaufwendig. Die Rekonstruktion und
Messung der Zusammensetzung spezieller Ausscheidungen kann daher unter
Umstanden nicht auf alle Ausscheidungen dieses Typs iibertragen werden. Die
Methode 2 markiert durch die vollstindige Extraktion und Anreicherung der
Ausscheidungen in einer Silikatmatrix den Ubergang zu einer Ausscheidungs-
quantifizierung mit hohem Durchsatz. Problematisch sind noch die Kontamination
mit Elementen aus der Matrix, die eine eindeutige Zuordnung einiger Peaks der
Karbonitridelemente im APT-Massenspektrum verhinderten. Eine Reinigung der
Ausscheidungspartikel und folgende Wiedereinbettung in angemessenen Matrix-
materialien hat das Potential fiir eine hochprazise und statistisch sehr reprasentati-

ve Partikelanalyse.

®Das ist etwa 10°—10% mal geringer als die Teilchenanzahldichte von Nb-Ausscheidungen im Ferrit, wo in APT-
Rekonstruktionen reproduzierbar eine Menge von wenigen bis <50 Ausscheidungen detektiert wurden.
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Kapitel 4
Auflosung von Karbonitriden wahrend der

Brammenwiedererwarmung

Die finale Mikrostruktur von HSLA-Stahlen wird bereits bei der Wiedererwarmung der
Stahlbrammen, d.h. der gegossenen Produkte, beeinflusst. Gegossene Brammen besitzen
ein inhomogenes Erstarrungsgefiige, weil die Erstarrungsfront die Legierungselemente,
die in der Fliissigphase besser 16slich sind, vor sich herschiebt [118]. Die chemischen
Inhomogenititen tibertragen sich auf die Mikrostruktur, da lokale Variationen der che-
mischen Zusammensetzung auch Phasenumwandlungen sowie die Ausscheidung von
Nb beeinflussen. Besonders wichtig ist daher die Brammenwiedererwdrmung oder
Austenitisierung von HSLA-Stahlen, um Nb wieder moglichst vollstandig in Losung zu
bringen. Zuvor gebildete Ausscheidungen sind aufgrund der langsamen Abkiihlung der
Bramme nach dem Guss zu grob, um im weiteren Prozess das Kornwachstum zu behin-
dern [4]. Bei mikrolegierten Stidhlen ist die optimale Temperatur und Verweilzeit bei der
Austenitisierung erreicht, wenn moglichst viel Nb aus unkontrollierter Ausscheidung
wiahrend der Gusserstarrung wieder in Losung geht, um im weiteren Prozess nutzbar
zu sein, jedoch gleichzeitig die Austenitkornstruktur nicht vergrobert. In 6konomischer
und Okologischer Hinsicht ist die Optimierung der Austenitisierungstemperatur und
-zeit auch ein wichtiger Aspekt, weil die in der Industrie verwendeten Stofidfen einen

hohen Anteil am Gesamtenergieverbrauch der Stahlherstellung besitzen.

Reine Nb-mikrolegierte HSLA-Stdhle konnen auch bei Temperaturen unterhalb der
totalen Auflosung der Nb-Ausscheidungen das Grobkornwachstum einiger Austenit-

korner nicht ganz verhindern, weil die Ausscheidungen durch teilweise Auflosung oder
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Vergroberung die Korngrenzenbewegung nicht mehr behindern [12,119]. Dadurch liegt
die Temperatur des Grobkornwachstums bereits bis zu 70 °C unterhalb der Temperatur
der vollstaindigen Nb-Auflosung. Zulegieren von Ti zu Nb-mikrolegierten Stahlen fiihrt
(bei angemessener N-Konzentration [117]) zur Ausscheidung sehr temperaturstabiler
TiN. Diese gehen sogar bis 1300 oder 1400 °C nicht komplett in Losung, sodass im
kompletten Spektrum kommerziell sinnvoller Austenitisierungstemperaturen das Grob-
kornwachstum behindert wird [48]. Ti scheidet aufiferdem gemeinsam mit Nb aus und
es entstehen je nach Prozesstemperatur komplexe Nb-Ti-Karbonitride unterschiedlicher

Morphologie und Grofse [15,27, 38, 45,120].

Im simplen Fall der bindren Ausscheidung von NbC in , rein” mit Nb mikrolegierten
Stdhlen existieren in der Literatur zahlreiche Berechnungen fiir die Gleichgewichte
mit dem Austenit. Vor allem geringste Gehalte von N dndern die Loslichkeit der Nb-
Ausscheidungen stark. Dadurch schwanken die Temperaturen zur vollstindigen Auf-
16sung von 1000 bis 1200 °C [1,85]. DeArdo [85] listete eine Vielzahl an experimentell
ermittelten Loslichkeiten auf, und betonte, dass die verwendeten Messmethoden zu den
teilweise sehr grofien Unterschieden in der Berechnung der Loslichkeiten fithrten. Wei-
terhin ist in vielen Féllen unklar, welche anderen Legierungselemente vorhanden sind,
bzw. wie rein die jeweilige Modellschmelze war. Fiir komplexe Nb-Ti-(V)-Stihle” - wie
die in der vorgelegten Arbeit untersuchten - existieren in der Literatur nur wenige expe-
rimentelle Daten iiber die Loslichkeiten. Jung et al. [38] hat die Ausscheidungskinetik
in warmumgeformten Nb-Ti-V-Stdhlen untersucht. Die Anwendbarkeit der Ergebnisse
beschrankt sich dabei jedoch auf das jeweils untersuchte Stahlkonzept. Weiter verbreitet
sind Modellierungen, bei denen zum Teil zahlreiche Annahmen und Vereinfachungen
getroffen wurden. Costa e Silva [121] hat kiirzlich eine Zusammenfassung tiber die
Entwicklung der Modellierung von Mikrolegierungsausscheidungen gegeben und be-
tont, dass zu den Wechselwirkungen mit anderen Legierungselementen insbesondere
die Teilchengrofse der Ausscheidungen deren Loslichkeit stark beeinflussen kann und

beriicksichtigt werden miisse.

"Das Element V ist in Klammern angegeben, weil Restgehalte im zur Legierungsherstellung verwendeten Schrott
auch in den gebildeten Ausscheidungen nachgewiesen wurde, jedoch nicht beabsichtigt hinzulegiert wurden.
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung

Im folgenden Kapitel wird daher anhand der fiir die vorliegende Arbeit hergestellten
Nb-Ti-Probenschmelzen eine Methodik dargestellt, die die Ausscheidungsloslichkeit
von komplexen (Nb,Ti)(C,N)-Karbonitriden wihrend der Brammenwiedererwdrmung
tiir eine Reihe von Austenitisierungstemperaturen quantifizierte. Dieses Kapitel wurde

in [43] veroffentlicht.

Die Loslichkeit ist das Maf3 fiir die Menge an Mikrolegierungselementen, die abhangig
von der Temperatur und der Ausscheidungszusammensetzung in Losung gehen kann.
Je nach Temperatur befindet sich im Gleichgewicht ein bestimmter Anteil der zulegierten

Elemente in ausgeschiedenem und aufgelostem Zustand.

Die fiir die Loslichkeitsberechnung der Ausscheidungen notwendigen experimentel-
len Daten wurden mittels kombinierter elektrischer Widerstandsmessung und APT
ermittelt. Die elektrische Widerstandsmessung wurde eingesetzt, um in einem grofsen
Probenvolumen die geldste bzw. indirekt ausgeschiedene Nb-Menge zu ermitteln. Kom-
plementér quantifizierte die APT hochprazise und raumlich auf den sub-um-Mafistab
beschrankt ebenfalls die geloste Menge von Nb und der anderen Legierungselemente.
Sie analysierte auflerdem die Grofie und Zusammensetzung der Ausscheidungen, die

beim Austenitisieren in Losung gingen.

4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung

Die Brammenwiedererwdrmung bzw. Austenitisierung wurde an den vier verschiede-
nen Probenschmelzen Nb0+Ti, Nb2+Ti, Nb4+Ti und Nb8+Ti durch isothermes Halten in
einem Kammerofen simuliert, wobei der Zustand der Mikrolegierungselemente durch
Abschrecken in Wasser fiir die Widerstandsmessung bei Raumtemperatur konserviert

wurde.

Die Kontaktspitzen fiir die Potentialmessung wurden entlang der Balkenldnge im
Abstand von 12 mm gesetzt, sodass der Strom keine entkohlten oder oxidierten Randbe-

reiche durchfloss.

Die absolute Lage der spezifischen elektrischen Widerstdnde der verschieden Nb-

mikrolegierten Probenreihen unterscheidet sich. Im Vergleich dazu sind die Wider-
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung
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Abbildung 4.1: a) Spezifischer elektrischer Widerstand p und b) bezogen auf Referenzwert bei
950°C, Ap, der Probenreihen Nb+Ti fiir verschiedene 30-miniitige Austenitisierungsbehandlun-
gen im Kammerofen mit folgender Abschreckung (Adaptiert an [43]).

standsverldufe tiber die Austenitisierungstemperatur innerhalb einer Probenreihe deut-
lich kleiner (Abbildung 4.1a). Nb4+Ti sticht durch deutlich hohere Widerstande hervor.
Die Ursache liegt in den Toleranzbereichen der zugegebenen Legierungselemente, die
oft den gesamten Nb-Gehalt tibersteigen. Die Probenschmelze Nb4+Ti unterscheidet
sich von den anderen Reihen in der Basislegierung am starksten im deutlich hoheren
Si-Gehalt, der um ca. 0,05 gew.-% iiber den Werten der anderen Reihen lag. Das Ele-
ment Si nimmt im Bezug auf den elektrischen Widerstand bei der Herstellung von
Fe-Si-Transformatorblechen eine Hauptrolle ein, da durch die starke Erh6hung des
Widerstandes die Wirbelstromverluste beim Ummagnetisieren reduziert werden kon-

nen [62].

Statt der Absolutwerte erlaubt die Auftragung der Widerstiande einer Probenreihe bezo-
gen auf einen Referenzwert eine bessere Vergleichbarkeit. In Abbildung 4.1b wurden
die Widerstdnde relativ zum niedrigsten Wert bei 950 °C aufgetragen. Die Widerstands-
dnderungen zwischen 1250 und 950 °C, d.h. dem jeweils hochsten und niedrigsten
Widerstandswert, korrelierten eng mit dem Nb-Gehalt der jeweiligen Schmelze. Die
Anderung ist fiir Nb8+Ti am stirksten ausgepragt, fiir Nb4+Ti ungefihr auf halbem
Niveau und fiir Nb2+Ti und NbO0+Ti ist praktisch keine Unterscheidung moglich.

Es fallt auf, dass die Nb0+Ti-Reihe von der niedrigsten zur héchsten untersuchten Aus-
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung

tenitisierungstemperatur ebenfalls einen Anstieg der Werte um maximal 1 nQ2m besitzt.
Da nur geringste Mengen Nb in der Schmelze vorhanden sind (0,002 gew.-%, aus Stahl-
schrott), kann der Anstieg nicht iiber eine Auflosung von Nb-haltigen Ausscheidungen
erklart werden. Die Auflésung von Ti-Ausscheidungen muss ebenfalls in Betracht gezo-
gen werden. Ti kann in der enthaltenen Schmelze vor der Wiedererwdrmung in Form
von TiN und TiC vorliegen. Erstere bilden sich bereits an tibersittigten Grenzflachen von
Dendriten mit der Schmelze [117] und vergrobern kaum im Bereich der untersuchten
Temperaturen [48]. Es ist daher davon auszugehen, dass Ti in dieser Form bei allen
untersuchten Austenitisierungstemperaturen in dhnlicher Menge abgebunden ist. Im
Vergleich zu TiN ist TiC um das 100—1 000-fache 1oslicher [122]. Bei 900 °C, also unter-
halb des untersuchten Temperaturbereichs, konnen im Legierungskonzept von Nb0+Ti
gemdfs dem Loslichkeitsprodukt von Narita [123] bereits 0,015 gew.-% Ti in Losung
gehen. Das iibersteigt die zulegierte Ti-Menge (0,012 gew.-%) und ein gewisser Anteil
Ti ist zusétzlich in TiN gebunden [117], sodass anzunehmen ist, dass innerhalb des
gesamten untersuchten Temperaturbereichs keine reine TiC-Ausscheidung anzutreffen
ist. Der Widerstandsanstieg ist somit nicht im Zusammenhang mit Ti-Ausscheidung

erklarbar.

Abgesehen von Nb und Ti konnen aufSerdem noch Mo oder V ihrerseits Karbide im Stahl
bilden, aber mit Hinblick auf die noch geringeren Konzentrationen und der erhdhten
Loslichkeit gegentiber den Nb- oder Ti-haltigen Karbonitriden in Austenit konnen sie

ebenfalls ausgeschlossen werden [1,124].

4.1.1 Einfluss von Segregationen auf den elektrischen Widerstand

Neben Ausscheidung sind Unterschiede in der temperaturaktivierten Segregation
von C eine mogliche Ursache fiir die absinkenden Widerstandswerte in NbO+Ti. Im
Falle der vorliegenden Arbeit wurde eine sehr geringe C-Menge zum Stahl legiert
(0,042—0,045 gew.-%, im Vergleich zu 0,1—-0,6 gew.-% in [40]) und fiir alle Proben kon-

stant gehalten. Dahingegen wurden die Abschrecktemperaturen variiert.

Korngrenzensegregationen unterscheiden sich in Gleichgewichts- [125] und Nicht-

Gleichgewichtssegregationen [126]. Wahrend erstere eine konzentrationsabhdngige
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung

Korngrenzenbelegung zur Reduzierung der Gibbsschen freien Energie (Josiah Wil-
lard Gibbs, 1839—1903) beschreibt, ist die letztere von kinetischer Natur durch die
Bindung von Gitterleerstellen an Atome und deren gemeinsame Bewegung zu Or-
ten mit niedrigerer Energie, d.h. Defekten. Wahrend die Gibbssche freie Energie
tiir hohere Temperaturen eine verringerte Neigung zu Segregation vorhersagt, ist
es bei der Nicht-Gleichgewichtssegregation umgekehrt, weil hohere Temperaturen
auch mehr Leerstellen im Gitter produzieren. Ob ein Element eher zum Gleichge-
wicht oder Nicht-Gleichgewicht segregiert, hdangt von mehreren Faktoren ab, vor al-
lem der Diffusion und der Bindungsstdarke von Atom und Leerstelle. Li et al. [127]
fanden durch APT-Rekonstruktionen der PAGB von Stahl, dass Bor (B) durch einen
Nicht-Gleichgewichtsmechanismus segregiert, weil die Segregation ausschlieslich bei
hohen Temperaturen auftrat und nicht an spéter im Ferrit-Phasenfeld gebildeten
Martensit-Martensit-Grenzflachen. Andere Elemente wie Nb, Mo und P neigen ebenfalls
zu Segregationen zu PAGB und haben hohe Bindungsstiarke mit Leerstellen, anders als
Mn und Cr. Eine hohe Bindungsstarke ist jedoch nicht ausreichend, wenn die Diffusion

stark eingeschrankt ist, wie z. B. bei Si der Fall [128].

Eine Segregation an PAGB wurde auch fiir C ermittelt, jedoch ist eine Segregation nach
Nicht-Gleichgewichtsmechanismus unwahrscheinlich, da durch schnelle Riickdiffusion

von C in den Austenit die Segregation rasch aufgeldst werden kann.

Kann die Segregation an Austenitkorngrenzen fiir die messbare Widerstandsanderung
auch bei der Nb-freien Schmelze Nb0+Ti (Abbildung 4.1b) verantwortlich sein? Wird fiir
die Widerstandsdanderung pc durch [C] die Verhéltnisformel von Masumura et al. [40],

Q
pe = 250 _mem
gew. — %

(€] (18)
angewendet, [C] in gew.-%, dann errechnet sich durch eine gesamte Anderung von
ca. 1,5nQm iiber den untersuchten Temperaturbereich eine theoretische Anderung der
gelosten Menge von C von 0,006 gew.-%, also ca. 14 % der zulegierten Gesamtmenge.
Bei dem Zustand mit der niedrigsten Temperatur (950 °C) wurde iiber eine kombinierte

metallographische Atzung des ehemaligen Austenitgefiiges nach Bechet-Beaujard [129]
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung

(Anhang C) und FIB-in-REM-Zielpréparation eine APT-Rekonstruktion der PAGB un-
ternommen (Abbildung 4.2). Nach Umformung bei einer mittleren Austenittemperatur
(950 °C) und Abschreckung konnte eine flichige Segregation von verschiedenen Elemen-
ten rekonstruiert werden, was auf eine Korngrenze schlieflen lasst. Die Abbildung 4.2d
zeigt die Projektion der vermeintlichen Korngrenze auf eine Linie zur besseren Sicht-
barkeit. Insbesondere die C-Konzentration ist an der Grenze deutlich erhoht, aber auch
Segregationen u.a. von Nb, Mn und Ni sind sichtbar (Abbildung 4.2d,e). Letztere Ele-
mente sind substitutionell in den Fe-Mischkristall eingelagert und diffundieren daher
langsam [2]. Daher ist davon auszugehen, dass es sich um eine PAGB handelt, in Ab-
grenzung zu den Bainit-/Martensitlattengrenzen, die nach einer Transformation des
Austenits wahrend der Abschreckung gebildet wurden. In Falle der Abschreckung
verblieb kaum Zeit, damit Elemente an die neugebildeten Grenzflichen segregieren
konnten, sodass nur das interstitielle und schnell diffundierende C an den Lattengrenzen

segregierte (Abbildung 4.3) [127].

Offensichtlich lag in den untersuchten Proben nach dem Abschrecken die Grenzfla-
chendichte der Bainit-/Martensitlatten deutlich {iber der der PAGB (vergleiche Abbil-
dung 4.2a,b). Das Segregationsbestreben von C im ferritischen Phasengebiet ist sehr
hoch, weil die Loslichkeit im Ferritmischkristall sehr niedrig ist (< 0,002 gew.-%). Die
C-Konzentration kann im nahen Gleichgewicht um das 10*-fache hoher liegen als im

Bulk [131].

Im Vergleich zur Segregation an PAGB (Abbildung 4.2d,e) ist die C-Konzentration an
der Bainit-/Martensitlattengrenze mit einer maximalen Konzentration von 4,5 at.-%
(0,96 gew.-%, Abbildung 4.3a,b) etwa 1,5 Mal so hoch. Mittels der Methodik von Krakau-
er ef al. [130] kann der sogenannte Grenzfldchenexzess I' = Nyess /A errechnet werden.
Dabei entspricht A der Querschnittsfliche des Zylinders, der die Grenzflache tiber-
streicht und innerhalb dessen die Atome gezdhlt werden (Abbildung 4.2d und 4.3a).
Tragt man den kumulierten Verlauf der C-Atome gegeniiber dem kumulierten Verlauf
aller Atome im Messzylinder auf, so ist der Exzess der C-Atome, Ngyzess, gemaf der
Methodik in [130] die Differenz der Tangenten an den Verlauf. Die Grenzfldche definiert

sich mathematisch durch die Position, an dem die Dreiecke D und D, flachengleich
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung
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Abbildung 4.2: FIB-in-SEM-Zielprédparation einer PAGB der Probe Nb8+Ti, die 2 s nach einer
30-%igen Verformung bei 950 °C abgeschreckt wurde. a) Lichtoptische Aufnahme einer metal-
lographischen Atzung der PAGB nach Bechet-Beaujard [129], b) REM-Aufnahme von PAGB,
die Bainit-/Martensit-Substruktur ist schwach erkennbar, ¢) FIB-in-REM-Lift-out eines PAGB-
Segments zur weiteren APT-Analyse und d) APT-Rekonstruktion der Elemente C, Nb, Mn
und Nj, die entlang einer vermeintlichen PAGB segregiert sind. Ein Zylindervolumen wird zur
Konzentrationsanalyse in e) und f) verwendet. Die Messrichtung ist durch den Pfeil markiert.
e) Konzentrationen von C, Nb, Mn und Ni entlang der zylindrischen Region in d). f) Kumulative
Anzahl der C-Atome besitzt einen Exzess Nyzess beim Uberstreichen der Lattengrenze (Metho-
de nach [130]). Der schwarze Kurvenverlauf sind die kumulierten C-Atome tiber alle Atome
entlang des Zylinders in d). Die rote Linie ist ein Polynom sechsten Grades, das an den Verlauf
angepasst wurde. Ngyzess Wurde errechnet als die Differenz der zwei gestrichelten Tangenten.
Die Grenzfldche liegt dort, wo die Dreiecke D; und D, flachengleich sind.
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung

sind. Diese Dreiecke bilden sich durch die Grenzfliche, die Fit-Funktion an den Verlauf
der kumulierten C-Atome (Polynom sechsten Grades) und die Tangenten an den oberen
bzw. unteren Verlauf (Abbildung 4.3). Dadurch errechnet sich der Exzess von C entlang
der Bainit-/Martensitlattengrenzen zu I' =8 Atome/nm? und der der untersuchten

PAGB zu T’ =5 Atome/nm?.

Im Falle der PAGB erlaubt die Segmentierung von Abbildung 4.2a die quantitative
Analyse der Korngrenzenfldche, die 0,102 pm?/um? betrug. Dann errechnet sich durch
den obigen Wert von T bei einer Dichte von Austenit mit ca. 85/nm?® Atomen ein C-
Gehalt von etwa 7,2-10~* at.-% (1,5- 10~* gew.-%) an den PAGB. Dieser Wert ist sehr
gering und unterschreitet den durch Gleichung 18 errechneten Wert um den Faktor 40,
sodass PAGB-Segregationen nicht fiir den Widerstandsanstieg in Abbildung 4.1b verant-
wortlich sein konnen. Die segregierten Konzentrationen der anderen Elemente liegen
nochmals deutlich unterhalb von C und scheiden als Ursache ebenfalls aus. Insbesonde-
re wird durch die PAGB-Analyse deutlich, dass eine Widerstandsanderung durch Nb,
das einen solute drag auf die migrierenden Korngrenzen ausiibt [132], vernachlassigbar
klein war, sodass die Widerstandsdanderung durch Nb-Ausscheidung dadurch nicht

messbar iiberlagert wurde.

Im Falle der Bainit-/Martensitlattengrenzen kann die Grenzflachendichte nur abge-
schétzt werden. Lage sie etwa 100-fach hoher als die der PAGB, was beim Vergleich von
Abbildung 4.2a,b eine denkbare Grofienordnung ist, dann liegt die C-Konzentration
beim oben errechneten Wert fiir I" bei etwa 0,02 gew.-% C. Das ist ein signifikant hoher

Anteil der Gesamtmenge dieses Elements.

Die Diffusion von C aus dem tiibersittigten Martensitmischkristall an die Lattengrenzen
trotz der hohen Abschreckraten wird Autotempern genannt. Das interstitiell geloste C
kann selbst nach der Martensitumwandlung noch weitreichend diffundieren [71,127].
Diese Segregation ist umso mehr unterdriickt, je tiefer die Martensit-Start-Temperatur
liegt. Steigende Austenitisierungstemperaturen verringern diese Temperatur und da-
durch konnte die zwangsgeloste C-Menge hoher liegen als bei tiefen Abschrecktempera-
turen und den Anstieg des elektrischen Widerstandes erklaren. Fiir die Schmelze Nb8+Ti

wurden bei den Temperaturen 950, 1100, 1200 und 1250 °C die geldsten Konzentratio-
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung
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Abbildung 4.3: C-Segregation an einer Martensit- oder Bainitlattengrenze. a) APT-Rekonstruktion
von C mit deutlicher Segregation an Bainit-/Martensitlattengrenze. Ein Zylindervolumen wird
zur Konzentrationsanalyse in b) und c) verwendet. Die Messrichtung ist durch den Pfeil markiert.
b) C-Konzentration bei maximal 4,5 at.-% (0,96 gew.-%), andere Elemente, wie exemplarisch fiir
Nb gezeigt, sind nicht angereichert. c) Kumulative Anzahl der C-Atome besitzt einen Exzess
NEyzess beim Uberstreichen der Lattengrenze (Methode nach [130]). Der schwarze Kurvenverlauf
sind die kumulierten C-Atome iiber alle Atome entlang des Zylinders in a). Die rote Linie ist ein
Polynom sechsten Grades, das an den Verlauf angepasst wurde. Ngy,ess Wurde errechnet als die
Differenz der zwei gestrichelten Tangenten. Die Grenzflédche liegt dort, wo die Dreiecke Dy und
D, flachengleich sind.
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung

nen der Legierungselemente bestimmt. Der gemessene C-Gehalt in Losung stieg tenden-
ziell von 0,015+ 0,011 nach Abschrecken von 950 °C auf 0,042 4 0,019 gew.-% nach Ab-
schrecken von 1250 °C. Bei den intermedidren Temperaturen 1100 und 1200 °C lag der

C-Gehalt auf dhnlichem Niveau wie bei 950 °C (0,017 40,015 und 0,016 £ 0,007 gew.-%).

Insgesamt bewegt sich die C-Menge in Losung bei allen Zustdnden nah an der maxima-
len Loslichkeit in Ferrit bei theoretisch 723 °C und damit deutlich iiber der Loslichkeit
bei Raumtemperatur. Trotz Korngrenzensegregation ist der Fe-Mischkristall also noch
deutlich an C {ibersittigt. Die Verteilung von C ist auf der nm-Skala sehr inhomogen
und es wurde in APT-Rekonstruktionen in [40, 81] deutlich gezeigt, dass C beson-
ders an Versetzungen anreichert, was in Einzelfdllen die deutliche Trennung von C
in Losung verhinderte. Aufierdem stellten Gault et al. [89] fest, dass C-Atome in APT-
Rekonstruktionen oft durch die praferierte Evaporation an kristallographischen Zonen
und zuvorige Migration auf der Probenspitze nicht tiberall gleich verteilt vorliegen. Die

Konzentrationswerte sind daher mit hohen Unsicherheiten behaftet.

Die in APT gemessenen gelosten C-Konzentrationen komplementieren die anhand
der C-Segregation an Lattengrenzen berechneten Mengen. Diese Mengen liegen in der
Grofienordnung, die unter Beriicksichtigung von Gleichung 18 fiir die leichte Wider-
standsdnderung bei Variation der Austenitisierungstemperatur in Abbildung 4.1 gemes-
sen wurde. Eine Variation der segregierten C-Menge durch Autotempern verschieden
austenitisierter Proben ist damit eine plausible Ursache fiir die gemessene Anderung

des spezifischen Widerstands in Abhédngigkeit von der Austenitisierungstemperatur.

4.1.2 Einfluss der Mikrostrukturdefekte auf den elektrischen Widerstand

Neben Segregationen, die die gelosten Mengen in der Fe-Matrix verdndern, iibt die
Defektstruktur des Stahls ebenfalls einen Einfluss auf den elektrischen Widerstand
aus. Da in der vorliegenden Arbeit die Probenzustdnde durch Abschrecken , eingefro-
ren” wurden, wurde auch ein Effekt der Versetzungsdichte in Bainit bzw. Martensit

untersucht.

Das Element Ti bildet zusammen mit N grofse kubische TiN-Ausscheidungen bereits
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4.1 Widerstandsmessung nach der Brammenwiedererwarmung

beim Erstarren. Diese hemmen insbesondere bei hohen Austenittemperaturen oberhalb
1100 °C die Austenitkornvergroberung. Je grofier die Austenitkdrner, umso geringer ist
die Korngrenzflichendichte. Die Nukleation von Martensit/Bainit wird daher wahrend
des Abschreckens zu geringeren Temperaturen verschoben [71]. Grofie Austenitkdrner
vererben daher tendenziell ein martensitisches Gefiige, wiahrend feine Kérner tendenzi-
ell ein bainitisches Gefiige produzieren. Abbildung 4.4 demonstriert den Einfluss von
Ti auf die Mikrostruktur mittels lichtoptischer Aufnahmen vom Gefiige von Ti-freiem
(Nb0) und Ti-haltigem (Nb0+Ti) Stahl nach dem Abschrecken von verschiedenen Aus-
tenitisierungstemperaturen. Ohne den hemmenden Effekt der TiN (Abbildung 4.4a)
vergroberte das ehemalige Austenitgefiige (markiert durch gestrichelte Linien) beson-
ders oberhalb von 1150 °C sichtbar. Gleichzeitig ist die Substruktur in ehemals groben
Austenitkornern ein feinlattiger Martensit, hingegen bei feinen ehemaligen Austenitge-
fiigen zunehmend bainitisch. Im Gegensatz dazu stabilisierte Ti das Austenitgefiige bei
allen untersuchten Temperaturen, sodass es gleichbleibend fein blieb (Abbildung 4.4b).
Das transformierte Gefiige von NbO+Ti war daher fiir alle Austenitisierungstemperatu-

ren bainitisch.

Interessanterweise zeigen die relativen elektrischen Widerstandsverldufe sowohl von
Nb0+Ti als auch Nb0 im Rahmen der Messunsicherheit einen fast identischen Verlauf
(Abbildung 4.5a). Das weist darauf hin, dass die Ti-Ausscheidung selbst, also die oben
bereits diskutierte Aufzehrung von Ti im betrachteten Temperaturbereich, als Ursache
tiir den gemessenen Verlauf ausgeschlossen werden kann. Da in Nb0 kein Ti enthalten
ist, kann N mit Al geringer 16sliche Ausscheidungen vom Typ AIN bilden. Es ist aber
davon auszugehen, dass geméf der etablierten Loslichkeiten von AIN® oberhalb von
1100 °C keine Ausscheidungen mehr auftreten und der weitere Widerstandsanstieg zu

noch hoheren Temperaturen somit nicht dadurch erklédrbar ist.

Die Versetzungsdichte p; der Gefiige wurde mittels Rontgenbeugung (engl. x-ray
diffraction, XRD) untersucht. Ein Maf3 fiir die Defektdichte ist die Verbreiterung der
Rontgenreflexe (siehe Anhang B). Mittels der von Ungdr et al. [133] modifizierten

Williamson-Hall-Gleichung, die den Versetzungskontrast fiir verschiedene Netzebenen

8Gemif Gladman [1] 16st sich in Stahl mit 0,004 gew.-% N ab 1100 °C mehr als 0,03 gew.-% Al darin auf.
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miteinbezieht, wurden deutliche Unterschiede in den Versetzungsdichten zwischen
Nb0O und NO+Ti ermittelt (Abbildung 4.5b). Im Falle von NbO0 vervierfachte sich ¢
von ca. 10" auf 4 - 10'° /m? zwischen 1150 und 1250 °C, wihrend o bei Nb0+Ti relativ
konstant bei ca. 10> /m? verharrte. Entsprechend vergroberte das ehemalige Austenit-
gefiige bei der Ti-freien Variante Nb0 ab 1150 °C besonders stark und erzeugte beim
Abschrecken feinlattigen Martensit (Abbildung 4.4a). Setzt man die Werte fiir o, von
NbO in Gleichung 7 aus [39] ein, ergeben sich Widerstandsdnderungen von etwa 5 n{dm
tiber den gesamten Temperaturbereich. Das ist deutlich hoher als die in Abbildung 4.5a
dargestellte tatsdchliche Steigerung.

Die Unterschiede der untersuchten Versetzungsdichten zwischen Nb0 und Nb0+Ti tiber-
schreitet die der anderen Schmelzen Nb+Ti deutlich. Im ausgepragtesten Fall stieg o
bei der Schmelze Nb8+Ti bis auf 3 - 10¥° /m?2 nach Abschrecken von 1250 °C an, also nur
moderat {iber dem Wert bei 1050 °C. Ein Versetzungseinfluss fiir die untersuchten Wi-
derstandswerte der Reihen Nb+Ti (Abbildung 4.1) kann daher ausgeschlossen werden.
Die Befunde der vorliegenden Arbeit grenzen sich zum Teil deutlich von anderen Arbei-
ten ab [36-38]. Dort wurden die XRD-Peakbreiten mit veralteten Techniken untersucht
und es wird aus der experimentellen Beschreibung nicht klar, ob Peakverbreiterungen

durch die Instrumentenfunktion berticksichtigt wurden.

4.1.3 Zusammenfassung der Einfliisse der Mikrostruktur auf den gemesse-
nen elektrischen Widerstand

Die Gleichung 7 ist in [39] ohne Berticksichtigung der Ausscheidung von C aufgestellt
worden, von daher ist es moglich, dass die Autoren den Einfluss von Versetzungen
tiberschétzt haben. Im Falle der vorgelegten Arbeit zeigt sich selbst bei einem be-
sonders krassen Vergleich von abgeschrecktem und luftabgekiihltem Materialgefiige
(Abbildung 4.6) ein Absinken des Widerstandes um lediglich ca. 10 nQdm bei gleichzei-
tiger Verringerung von p | um mehrere Grofienordnungen. In diesem Beispiel wurde
wahrscheinlich die gesamte geloste Kohlenstoffmenge in Perlit ausgeschieden, was bei
0,042 gew.-% zulegiertem C im Falle von Nb0+Ti geméfs Gleichung 18 in etwa 10 nQdm,

also der tatsachlichen Messwertdifferenz, entspricht. Dies kann als weiteres Indiz gewer-
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b) NbO+

[P s

Abbildung 4.4: Vergleich der PAGB (mit schwarz gestrichelten Linien angedeutet) und der
Martensit/Bainit-Geftigemorphologie in Abhédngigkeit von der Austenitisierungstemperatur
und Ti-Zugabe. a) In der Ti-freien Legierung vergroberte die Austenitkornstruktur sichtbar.
Zudem wandelte sich die Morphologie des Transformationsgefiiges mit steigender PAG-Grofie
von Bainit zu Martensit. b) Ti-Zugabe stabilisierte das Austenitgefiige bis 1250 °C und die
Morphologie des Transformationsgefiiges ist immer bainitisch. Adaptiert an [43].
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a) b)
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Abbildung 4.5: Vergleich von spezifischem elektrischen Widerstand p und Versetzungsdichte
0. (aus XRD) in Abhéngigkeit von der Austenitisierungstemperatur. a) Spezifische elektrische
Widerstandsédnderung Ap von Nb0 und Nb0+Ti je nach Austenitisierungstemperatur bezogen
auf den Wert bei 1050 °C sowie b) rontgenographische Auswertung der Versetzungsdichte o
nach der von [133] modifizierten Williamson-Hall-Methode (siehe Anhang B). Adaptiert an [43].

tet werden, dass der schwach ansteigende Widerstandsverlauf der Probenreihe NbO und
Nb0+Ti sich auf geringe Unterschiede in der gelosten C-Menge in Abhédngigkeit von der
jeweiligen Temperatur bzw. der damit verbundenen Auspragung des Autotemperns

zurtickfiihrt.

Selbst bei Nb8+Ti mit dem hochsten Nb-Gehalt kann von der Gesamtmenge an zulegier-
tem C nur ca. 25 % der Masse fiir die totale Ausscheidung von Nb(C,N) aufgebraucht
werden’. Es ist daher auch zu erwarten, dass die Effekte, die bei NbO+Ti in Abbil-
dung 4.1b bzw. 4.5a auftreten, bei den anderen Nb-Reihen ebenfalls auftreten. Als
Korrekturterm wird der linear angepasste Widerstandsverlauf von Nb0+Ti angewendet.
Die Anpassungsgerade, die als Korrekturterm des spezifischen Widerstandsanstiegs in

Abhéngigkeit von der Temperatur (in °C), Apc(T'), verwendet wurde, lautet dann:

Om
10712 nifm
°C

9Es wurde hier angenommen, dass der C-Gehalt deutlich dominiert, was auch, wie weiter unten gezeigt wird, den

Apc = (=5,1£1,0)-10° nQm + (5,3 +0,9) - T. (19)

Tatsachen in der untersuchten Legierung entspricht.
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Abgeschreckt von 1200 °C Luftabkiihlung von 1200 °C
p =264 nQm p =254 nQm

Abbildung 4.6: Unterschiedliche Mikrostrukturen und spezifische elektrische Widerstinde p
der Schmelze Nb0+Ti nach Austenitisierung fiir 10 min bei 1200 °C und dann a) in Wasser
abgeschreckt, um Martensit/Bainit zu erhalten und b) an der Luft abgekiihlt, um ein ferritisch-
perlitisches Gefiige zu erhalten.

4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb,Ti)(C,N)-Ausscheidungen

Die durch Gleichung 19 angepassten elektrischen Widerstande fiir alle Nb+Ti-Reihen
ergeben ein Verhiltnis, bei dem die relativen Spannweiten zwischen 950 und 1250 °C
gut den nominellen Nb-Gehalten der jeweiligen Reihen entsprechen, d.h. der Verlauf
von Nb8+Ti fillt etwa doppelt so stark ab wie der von Nb4+Ti und wiederum viermal
so stark wie Nb2+Ti (Abbildung 4.7a). Fiir Nb8+Ti wurden zusitzlich bei ausgewahl-
ten Temperaturen die tatsachlich gelosten Nb-Gehalte, [Nb], mittels APT bestimmt
(Abbildung 4.7b). Wenn der Verlauf von [Nb] auf die korrigierten relativen elektri-
schen Widerstande skaliert wird, zeigt sich eine gute Korrelation der Verldaufe. Der
mittels APT ermittelte geloste Nb-Gehalt bei vermutlich vollstandiger Auflosung aller
Nb-Ausscheidungen (1250 °C) liegt aufierdem fast identisch mit dem nominellen Legie-
rungsgehalt. Bei 1100 °C ist die grofite Abweichung zu erkennen. Dies kann mehrere
Griinde haben, z. B. chemische Inhomogenitdten der Proben, jedoch festigte sich die
Abweichung auch nach mehreren Wiederholungsmessungen. Schmelzanalysen der
gegossenen Bramme zeigten bei Nb geringe Schwankungen im Gehalt und nur in Aus-

nahmefillen bis zu 10 % der Gesamtmenge. Eine weitere Ursache konnen chemische
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Abbildung 4.7: a) Differenz des spezifischen elektrischen Widerstands Ap mit Referenzwert
bei 950 °C nach dem Abzug der Anpassungsgerade an Nb0+Ti und b) die Uberlagerung des
spezifischen elektrischen Widerstands p von Nb8+Ti mit der durch APT ermittelten gelosten
Nb-Menge. Adaptiert an [43].

Inhomogenitidten auf der Mikro/Nano-Skala sein, die durch das geringe untersuchte
Volumen in APT (im Bereich 10°—10° nm?) statistisch nicht ausreichend erfasst wur-
den. Jedoch streute die Unsicherheit des Messmittelwerts trotz Praparation mittels
FIB-in-REM an drei {iber mehrere mm getrennten Stellen nicht so stark, dass eine inho-
mogene Nb-Verteilung sichtbar wurde. Kurokawa et al. [134] haben mittels radioaktiver
Tracer in reinem Fe und Fe-Mn-Si-Legierungen die Diffusionskoeffizienten von Nb
im austenitischen Phasenfeld errechnet. Unter Annahme einer Aktivierungsenergie
Q =271,7kJ /mol und dem Diffusionskoeffizienten Dy=1,4-10"*m?/s im Falle von Fe-
Mn-Si ergibt sich fiir die Diffusion von Nb in Austenit bei 1100 °C nach ¢ =30 min in
Proportionalitit zu v/ Dt ein Diffusionsweg von etwa 5 um. Von der Gussmikrostruk-
tur vererbte ortsabhidngige Schwankungen von [Nb] wurden demnach evtl. nicht so
weit ausgeglichen, dass APT ohne eine noch grofiere Stichprobenzahl ein statistisch

verwertbares Ergebnis liefern konnte.

Ein weiterer moglicher Grund sind - analog zu der Betrachtung unterschiedlicher absolu-
ter Widerstande in Abbildung 4.1a - Konzentrationsschwankungen anderer Legierungs-
elemente zwischen den iiber der gegossenen Bramme hinweg verteilt entnommenen

Proben.
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4.21 Thermodynamisches Modell

Im Weiteren wird gezeigt, wie die experimentellen Daten genutzt werden kénnen,
um die temperaturabhdangige Loslichkeit von Karbonitriden zu bestimmen. Im sim-
plen Fall einer bindren Ausscheidung bilden ein Metallatom M (z. B. Nb, Ti, V) und
ein interstitielles Element X (C, N) zusammen eine Ausscheidung MX,,: geméfs der

Reaktionsgleichung:

M + X > MXppt. (20)

In den folgenden Betrachtungen wurde angenommen, dass [Nb] nach 30-mintitigem
Halten bei den untersuchten Austenitisierungstemperaturen im Gleichgewicht zu den
ungeldsten Nb-Ausscheidungen stand. Dann kann eine Gleichgewichtsbeziehung zwi-
schen den chemischen Potentialen der Ausscheidungselemente in Losung und in Aus-

scheidung, also ju, p1x und respektive pin ppt Und fix ppt, aufgestellt werden:

M = HMppt  HX = [Xppt- (21,22)

Es gilt aufSerdem fiir das chemische Potential der Ausscheidung /it die Summe aus

den einzelnen Elementen:

Hppt = HM,ppt T HUX,ppt
PP PP PP (23)
= pM + px-
Aus der Verkniipfung von chemischem Potential mit Standardpotential 4 und der

chemischen Aktivitit a,

p=p’+R,Tlna (24)

folgt dann tiber Einsetzen und Umordnen in Gleichung 23

—AG) = — Har — X 5)

= R,T (ln am +1Inax —In appt) ,
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wobei —AG) ; die Gibbssche freie Energie der Auflosung/Bildung einer Ausscheidung

ist. Man definiert auch aus dem Massenwirkungsgesetz eine Gleichgewichtskonstante

K*1 aus den Aktivitdten der jeweiligen Reaktionspartner:

[ea — IMAX (26)
Gppt

Dann gilt auch nach Einsetzen in Gleichung 25:

R,TIn K® = —AGY (27)

ppt-

Fiir eine verdiinnte Losung von M und X in Fe kann Henrys Gesetz angewendet
werden, sodass die Aktivitdtskoeffizienten vy und yx als Proportionalitdtskonstanten

der Mengen X und X (in at.-%) angenommen werden [135]:

™ = % ~ const. und X = % ~ const. . (28,29)

Durch Umformung folgt dann:

- _AGgpt . _aMmx
XmXx =fBexp ——— mit 8= . (30, 31)
R,T TMYX

Weitere Umformungen erlauben dann die Definition des sogenannten Loslichkeitspro-
dukts ks, das aus Konvention die Massenprozentanteile [M] und [X] verwendet und die

Umrechnung von Atom- zu Gewichtsprozenten  zu 5* transformiert:

~AGY

ks = [M][X] = B%exp Tjﬂ)m. (32)
Man kann durch Logarithmenbildung von ks eine Arrhenius-Auftragung erreichen
mittels der Konstanten A=1g * und B=AG) /R,y In 10:
B
lgks:A—f, (33)

die in der Literatur hauptsdchlich verwendet wird [85]. Beispielsweise sind in einer

Ubersicht in Abbildung 4.8 die von Narita [123] verfassten Loslichkeiten von Karbiden

79



4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

und Nitriden innerhalb von Austenit und Ferrit aufgetragen. Dieses Schaubild liest sich
derart, dass eine entsprechende Verbindung oberhalb ihrer Linie im thermodynamischen
Gleichgewicht in Losung vorliegt und darunter als Ausscheidung. Neben einer hheren
Loslichkeit in Austenit als in Ferrit steigt die Loslichkeit mit der Temperatur, wobei

Nitride um Grofienordnung schlechter 16slich sind als Karbide.

Temperature °C
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Abbildung 4.8: Temperaturabhingige Loslichkeiten verschiedener bindrer Karbide und Nitride
in Austenit und Ferrit gebildet aus den Elementen Nb, Ti und V zusammen mit C oder N [1],
used with permission of the Institute of Materials, Minerals and Mining.

Neben der stochiometrischen MX-Zusammensetzung von NbC [123,136,137] wurden
auch substdchiometrische Zusammensetzungen fiir die Loslichkeitsberechnung heran-
gezogen [17-19]. Mori et al. [19] entwickelten die Methode der chemischen Extraktion
von Ausscheidungen aus der Stahlmatrix heraus. Die Autoren ermittelten rontgeno-
graphisch aus einer Pulvermenge den Gitterparameter der NbC-Ausscheidungen. Aus
Vergleichen mit Bulkphasen verschiedener Zusammensetzungen wurde auf eine Zusam-
mensetzung vom Typ NbCy g7 geschlossen. Nordberg und Aronsson [18] begriindeten

diese Substochiometrie durch interstitielle Leerstellen. In der Literatur wurde diese
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Zusammensetzung hdufig verwendet [85]. Moderne HSLA-Stahle sind neben Nb auch
noch mit Ti, V... mikrolegiert, sodass die Strukturformel komplizierter wird. Ein Karboni-
trid mit Nb und Ti kann z. B. durch die Strukturformel (Nb,,Ti1x)(Cy,N1.y), beschrieben
werden [18], mit z und y den Molenbriichen von M und X, 0 < z,y <1 und z < 1. Dann
andert sich das Massenwirkungsgesetz in Gleichung 26 zu

(I-y)z

T -z Yz
K — L S I (S )

(34)
A(Nb,,Tii—;)(Cy,Ni_y),

und analog nach den Gleichungen 27-32 formuliert sich dann das Loslichkeitsprodukt

der komplexen (Nbx,Til_X)(Cy,Nl_y)Z zu

ks (Nb. Tir_.)(C, No_,y. = [ND)*[Ti] ~*[C]¥*[N] )=, (35)

z

4.2.2 Atomsondentomographische Quantifizierung der Zusammensetzung
von (Nb,Ti)(C,N)

Fiir die vorliegende Arbeit wurden die Gussproben der Schmelze Nb8+Ti mittels APT
untersucht. Die darin befindlichen Ausscheidungspopulationen werden beim Austeniti-
sieren in Abhdngigkeit von der Temperatur entsprechend der experimentellen Daten
in Abbildung 4.7 wieder aufgeldst. Durch die moderate bis langsame Abkiihlung des
Gussblocks ist anzunehmen, dass die gesamte zulegierte Nb-Menge in Ausscheidung
ging, weil die Loslichkeit im Ferrit sehr gering ist [1]. APT bestétigte diese Annahme,
denn in Regionen aufSerhalb von Ausscheidungen wurde die geloste Nb-Menge zu

ca. 0,002 gew.-% bestimmt, was einer Ausscheidung von ca. 98 % entspricht.

Dunkelfeld (engl. high angle annular dark field, HAADF)-STEM-in-REM-Aufnahmen
(Helios NanoLab 600, FEI Company, USA) fixiert auf C-Replika (Abbildung 4.9a, Her-
stellung siehe Anhang C) zeigen kleine Ausscheidungen von ca. 5—10nm, wobei die
Untergrenze noch deutlich aufzulosender Ausscheidungen im Mikroskop bei ca. 5nm
lag. Mittels APT wird die Groflenskala nach unten erweitert und es werden auch Aus-
scheidungen im Bereich von 1nm sichtbar (Abbildung 4.9b). Hierbei muss, wie im

Methodenteil fiir APT genauer beschrieben, beachtet werden, dass Karbonitride in Stahl
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Abbildung 4.9: Karbonitridausscheidungen im Gusszustand der Schmelze Nb8+Ti in a) HAADF-
STEM-in-REM-Aufnahmen fixiert auf C-Replika und b) APT (nur Nb-Atome dargestellt). Adap-
tiert an [43].

mittels APT tendenziell zu grof rekonstruiert werden [109]. Die Ausscheidungen waren
vom Typ (Nb,Ti)(C,N). Sie waren homogen zusammengesetzt. Solche Ausscheidungen
wurden auch zuvor bereits beschrieben [101]. In der vorliegenden Arbeit waren Mo
sowie V im Massenspektrum der Ausscheidungen sichtbar. Sie hatten eine sehr geringe
Konzentration <1 % und wurden nicht weiter berticksichtigt. Insbesondere V wurde
nicht absichtlich hinzulegiert, sondern stammte aus dem Schrott, der die Basis fiir die
Stahllegierungen darstellte und die mittels OES ermittelte Menge war geringer als

0,002 gew-%.

Etwa 100 Ausscheidungen wurden mittels APT auf ihre chemische Zusammenset-
zung hin untersucht. Das Verhiltnis von (Nb+Ti)/(C+N) betrug etwa z~1, sodass
z im Weiteren aus den Berechnungen eliminiert wurde. Ausgedriickt in Molen-
briichen x der berticksichtigten Karbonitridelemente innerhalb der Ausscheidung
xnp=0,39+0,1, x3=0,124+0,1, xc=0,434+0,1 und xn=0,06+0,1 bzw. die Struktur-
formel (Nby,76,Tio24)(Co,89,No,11)-

4.2.3 Massenbilanz fiir die Berechnung der gelosten Konzentration von Ti,
Cund N

Die durch den elektrischen Widerstand bestimmte Menge [Nb] bei den jeweils unter-
suchten Temperaturen und Kenntnis der Ausscheidungszusammensetzung ermoglichen

die Berechnung der anderen Karbonitridelemente Ti, C und N aus einer Massenbilanz.
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4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

Die ausgeschiedene Nb-Menge ist die Differenz aus dem nominellen Nb-Gehalt der
Legierung, d.h. der Bulk-Zusammensetzung (Index /V) und der tatsdachlichen Menge Nb
in Losung, [Nb], also [Nb]; — [Nb]. Wenn man annimmt, das Ti, C und N proportional
zur Menge von Nb gebunden wurden, wie durch die Ausscheidungszusammensetzung

mittels APT bestimmt wurde, dann gilt fiir deren geldste Mengen:

il = (ITily = g (bl — 6] ) X7 (362)
01 = ([Cl - g5 (Nbly — (¥b)) ) 2. (36b)
N] = ([Nl — g (bl — [N ) 2 (36

Die Faktoren 93, 48, 12 und 14 beriicksichtigen die jeweiligen Atomgewichte von Nb,
Ti, C und N (z. B. brduchte man fiir die Bildung von NbC je Atom Nb ein Atom C und
dadurch massenanteilig je gew.-% Nb also 12/93 gew.-% C).

4.2.4 Korrigierte Massenbilanzen unter Beriicksichtigung von grofien, unlds-
lichen TiN-Ausscheidungen

Die durch die Gleichungen 36a—36c¢ gelosten Mengen iiberschitzen die Loslichkeit der
betrachteten Karbonitridausscheidungen. Es ist namlich a priori unbekannt, um wel-
chen Betrag die gelosten Mengen von Ti und N durch unlésliche TiN-Ausscheidungen
verringert wurden. Zuvor wurde festgestellt, dass diese TiN ebenfalls Nb und C ent-
halten [45]. TiN sind fast 1 000-fach weniger 16slich als entsprechende Karbide [1]. Die
Loslichkeit von (Nb,Ti)(C,N) wird de facto nicht durch die Prdasenz von TiN veran-
dert [116]. Daher konnen die in TiN abgebundenen Elemente einfach von der Bilanz
in aus Gleichungen 36a—36¢ subtrahiert werden. TiN bilden sich bei besonders ho-
hen Temperaturen bereits beim Erstarren der Stahlschmelze entlang stark tibersittigter
Fliissig /Fest-Phasengrenzen [117]. Die langsame Abkiihlung der Gussbramme fordert
die Bildung grofier TiN mit Durchmessern ca. 100 nm [138], wie sie auch in eigenen

Experimenten im STEM-in-REM abgebildet wurden [45]. Obwohl in C-Replika zum Teil
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4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

auch kleinere Ti-reiche, kubische Partikel abgebildet wurden, ist doch davon auszuge-
hen, dass mengenmafsig praktisch der gesamte TiN-Volumenanteil durch Erfassung der

grofSen TiN ermittelt werden kann.

Um den Volumenanteil von Ausscheidungen zu bestimmen, eignen sich C-Replikafilme
nicht, denn es ist nicht gesichert, dass alle Ausscheidungen, die freigedtzt wurden, auch
im Film fixiert wurden. Die Dicke der chemisch aufgeldsten Stahloberfldche ist unbe-
kannt, daher kann das Volumen nicht bestimmt werden. Die traditionelle quantitative
Gefiigeanalyse in 2D ermoglicht die Berechnung des Volumenanteils, da dieser dem
Flachenanteil gleichgesetzt werden kann. Auf polierten Oberflachen der Probe, die bei
1250 °C austenitisiert und abgeschreckt wurde, konnten mittels Riickstreuelektronen-
kontrast bis zu 50 nm kleine Ausscheidungen vom Typ TiN sichtbar gemacht werden,
weil ihr Elementkontrast durch den hohen Anteil an Ti und N sehr dunkel im Vergleich
zur Stahlmatrix war. Sie grenzten sich zudem durch ihre charakteristische kubische
Form von anderen Ausscheidungen und Einschliissen ab. In Abbildung 4.10a,b sind
exemplarisch eine Riickstreuelektronenaufnahme und die entsprechende Segmentie-
rung der TiN dargestellt. Es wurden 25 Aufnahmen mit Bildbreite 8,5 um von Hand
in der kommerziellen Software Amira (Thermo Fisher Inc., USA) segmentiert sowie
mit dem Trainable Weka Segmentation-Modul [139], das in der nicht-kommerziellen

Bildverarbeitungssoftware Image] /FiJi implementiert ist.
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4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

Abbildung 4.10: TiN-Charakterisierung in SEM und APT. a) Ausschnitt einer Riickstreuelek-
tronenaufnahme in Nb8+Ti nach Abschrecken von 1250 °C und b) Ergebnisbild der von Hand
segmentierten TiN. c) Eine FIB-Zielpraparation von TiN nach Atzung erlaubte eine d) APT-
Analyse eines Teilausschnitts. Die kubische Struktur ist angedeutet durch die flache Grenzflache.
Die Elemente Nb und C sind ebenfalls im TiN vorhanden. Adaptiert an [43].

Der Volumenanteil V4, von TiN als Mittelwert aller Bilder betrug respektive
0,017 £ 0,002 % und 0,02 £ 0,003 %. Daneben wurde die Zusammensetzung einer TiN-
Ausscheidung mittels APT bestimmt. In Analogie zur Einbettung von Partikeln fiir
die zielgerichtete APT-Analyse [44] wurde die Stahloberfliche chemisch angeétzt, und
in REM sichtbare TiN-Ausscheidungen (Abbildung 4.10 c) wurden mit FIB fiir die
APT-Untersuchung zielprapariert (Abbildung 4.10 d). Aufgrund der Grofie der TiN-
Ausscheidungen wurde nur ein Teil durch eine APT-Messung rekonstruiert. Da die

Verteilung aller Elemente homogen und die Anzahl der Atome mit rund 300 000 Ato-
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4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

men hoch war, wurde angenommen, dass die Zusammensetzung reprasentativ fiir TiN
war. Neben Ti und N waren auch Nb und C in der Ausscheidung ebenso homogen
verteilt. Die Konzentration von C war gering. Die Molenbriiche betrugen xt; = 0,48,
xN =0,42, xnp = 0,07 und xc =0,03. Das heifst, die Nb- und C-Gehalte sind gemessen an
der Teilchenzahl nur gering. Die Massengehalte w in gew.-% und errechnen sich fiir alle

Elemente analog durch die Formel:

WNp = 93 xave (37)
T 93X +48xm + 12xc + 1 X
und die korrigierten geldsten Mengen
[Nb]y.c = [Nb]y — Vi Q;iN wn- (38)

Die Massendichte von Ferrit ist o, =7,8 g/ cm? und fiir TiN wurde der Wert der Rein-
verbindung orin=54g/ cm? angenommen, weil die Ausscheidung nur geringe Anteile
an Nb und C enthilt. Die korrigierten gelosten Mengen sind in Abbildung 4.11 fiir
alle Austenitisierungstemperaturen aufgetragen. In Tabelle 4.1 sind die korrigierten

maximal bei 1250 °C gelosten Mengen der einzelnen Karbonitridelemente dargestellt.

Tabelle 4.1: Geloste Mengen Karbonitrid-Elemente (gew.-%).

Nominell® | APT (1250°C)

Nb 0,083 0,084
Ti 0,0115 0,007
C 0,042 0,049
N 0,0035 0,003
“korrigiert durch TiN.

Die Werte in Tabelle 4.1 stimmen generell sehr gut iiberein. Die deutlich geringere
Menge [Ti] in APT wurde bereits oben diskutiert und wird hier durch die um den
TiN-Anteil korrigierten nominellen Werte bestétigt. Die Ergebnisse der Korrektur be-
legen die mengenméfiig geringe Beteiligung von Nb an der Bildung der TiN. Adrian
und Pickering [140] berichten bei Ti-reichen Nb-Ti-mikrolegierten Stahlen von einem

generell deutlich hoheren Anteil von Ti-reichen Karbonitriden (Ti-Gehalte nominell
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4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

max. 0,039 gew.-%), der jedoch mit steigendem Nb-Gehalt in der Legierung deutlich
abnahm. Dort wird eine potenziell erhthte Loslichkeit von TiN mit erhohtem Anteil an
Nb gemutmaft. In der vorliegenden Arbeit wurden TiN hauptséachlich mit einer Grofle
von 100 nm und kleiner vorgefunden. Daher ist es auch moglich, dass in [140] aufgrund
begrenzter Auflosungsfahigkeit der verwendeten Mikroskope solche Ausscheidungen

nicht erfasst wurden.

0,10 T T T T T T T T T T T T T
—o— [C] berechnet | 0,012
—a— [NDb] berechnet
0,08 - [N] berechnet | | 0.010
—w— [Ti] berechnet ’
< 0.05 % Nb (APT) S
LOYR T ~- 0,008 .
2 =
2 S
O 0,04 1 - 0,006 =
) =
= 0,004 &
0,02
- 0,002
0,00
0,000

I T I T I T I T I T I T I
1250 1200 1150 1100 1050 1000 950
Ofentemperatur (°C)

Abbildung 4.11: Karbonitridelemente in Losung fiir jede Austenitisierungstemperatur, berechnet
unter Einbezug der durch TiN abgebundenen Mengen. Adaptiert an [43].

4.2.5 Loslichkeitsprodukt von (Nb,Ti)(C,N) und Vergleich mit Literaturwer-
ten von simplen bindren Karbiden/Nitriden

Damit sind sowohl die Zusammensetzung der Ausscheidungen als auch die bei jeder
Austenittemperatur im Stahl geldsten Mengen bekannt. Dann kénnen mit Gleichun-
gen 32 bzw. 35 die Loslichkeitsprodukte fiir jede Temperatur formuliert werden. In

Abbildung 4.12a sind die Werte eingetragen. Das errechnete Loslichkeitsprodukt steigt
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4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

ab ca. 1200 °C nicht weiter an, weil bereits simtliches zulegiertes Nb vor 1250 °C in
Losung gegangen ist. Die Daten demonstrieren damit anschaulich die Eignung der
Stahllegierung Nb8+Ti fiir die experimentelle Untersuchung der Karbonitridloslichkei-
ten. Im Falle geringerer Nb-Gehalte (Nb4+Ti oder Nb2+Ti) ist Nb schon bei niedrigeren
Temperaturen vollstandig gelost (Abbildung 4.7a), sodass nur wenige Datenpunkte fiir

einen linearen Fit vorhanden sind.

Der Wert bei 1250 °C unterschitzt die maximale Loslichkeit der Karbonitride und
kommt daher fiir eine Linearisierung der Werte geméfs der Gleichung 33 nicht in
Betracht. Am unteren Ende der Temperaturskala, bei 950 °C, ist die fortgepflanzte Mes-
sunsicherheit viel grofier als bei den anderen Wertepaaren, weil das Loslichkeitsprodukt
tir Nb-Konzentrationen gegen 0 exponentiell gegen negativ unendlich geht. Die Mess-
werte unterhalb von 1250 °C wurden linear angepasst und die empirische Formel fiir

ein Loslichkeitsprodukt wie in Gleichung 33 besitzt die Konstanten .4 und B3:

B 4577
1g ks (b, Tic)(Cy NG y) = A+ 7 = 0,33 — ——

~ 0,33
A= (39)

B=—4577
R? =0,93.

Interessanterweise liegen die mittels APT quantifizierten Nb-Gehalte bei den Haltetem-
peraturen 1200 und 1100 °C fast exakt auf der Fitgeraden. Der Vergleich zeigt, dass
Nb gebunden in Form der untersuchten (Nb,Ti)(C,N) erst bei hoheren Temperaturen
in Losung ging als es in Form von reinen NbC der Fall gewesen wire. Gleichzeitig
wiirden sich reine NbN-Ausscheidungen erst bei noch hoherer Temperatur auflosen,
falls N in stochiometrischem MX-Verhiltnis beztiglich Nb zulegiert wiirde (verwendete
Loslichkeitsprodukte fiir NbC und NbN in [123]). Anschaulicher ist die Auftragung
der temperaturabhingigen ausgeschiedenen Nb-Menge. Analog zur Darstellung in [1]
verdeutlicht Abbildung 4.12b, dass die (Nb,Ti)(C,N) bei jeder Temperatur mehr Nb in
Ausscheidungen binden als die reinen NbC oder NbN aus denselben geldsten Mengen

(aus Tabelle 4.1). Das Diagramm liest sich derart, dass die Verbindung bei negativen
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4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

Werten fiir ausgeschiedenes Nb, [Nb],,¢, komplett aufgelost vorliegt. Die Betrage fiir
negative Gehalte entsprechen der Nb-Menge, die zusétzlich zum nominellen Gehalt
(0,085 gew.-%) in Losung gehen konnen. Die in der vorgelegten Arbeit untersuchten
komplexen Karbonitride 16sen sich also bei einer um mehr als 75 bzw. 100 °C hoheren
Temperatur auf als theoretisch NbN bzw. NbC, wenn diese aus den gelosten Mengen
(Tabelle 4.1) separat gebildet worden wéren. Die in Losung befindliche Menge von N ist
nicht ausreichend, damit NbN stabiler sind als die vorhandenen (Nb, Ti)(C,N). Mittels
des Loslichkeitsprodukts einer bestimmten Ausscheidung kann fiir jede Temperatur die
geloste bzw. ausgeschiedene Menge an Karbonitrid-Elementen berechnet werden. So
zeigt die lineare Anpassung fiir (Nb,Ti)(C,N), dass beim untersuchten Legierungskon-
zept 1250 °C etwa 0,11 gew.-% Nb in Losung gehen konnten, aber nur 0,085 gew.-% Nb

wurden hinzulegiert.

a) 1T (104 K) b)

66 68 70 73 76 8,2
_1 ’5 1 1 1 1 1 1
014 —=—NbC
2,0 ’ A—a—p NbN
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Abbildung 4.12: Experimentell berechnete Loslichkeit ks von (Nb,Ti)(C,N) in der untersuchten
Nb8+Ti-Legierung im Vergleich zu Literaturwerten von NbC und NbN nach Narita [123]. a) Die
Berechnung der Loslichkeit auf Basis der elektrischen Widerstandsmessung (Quadrate) liefert
Werte, die zwischen den Geraden von NbC und NbN liegen. Die Werte wurden linear an eine Fit-
gerade (gestrichelt) angepasst, ohne den Temperaturwert tiberschrittener totaler Loslichkeit bei
1250 °C miteinzubeziehen. Bei 1200 und 1100 °C geloste Mengen Nb (APT) stimmen gut mit der
Fit-Geraden tiberein. Adaptiert an [43]. b) Vergleich der temperaturabhédngigen ausgeschiedenen
Nb-Menge, [Nb],:, fiir (Nb,Ti)(C,N) in Nb8+Ti mit der Bildung von binédren Karbiden oder
Nitriden (gelosten Mengen aus Tabelle 4.1). Karbide (NbC) 16sen sich bereits ab etwa 1050 °C
auf, Nitride (NbN) oberhalb von 1100 °C und die in dieser Arbeit untersuchten Karbonitride
(Nb, Ti)(C,N) 16sen sich erst oberhalb von 1200 °C vollstandig auf.
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4.2 Loslichkeitsberechnung von (Nb, Ti)(C,N)-Ausscheidungen

4.2.6 Vergleich des experimentellen Loslichkeitsprodukts mit theoretischen
Modellen

Hillert und Staffansson [141] entwickelten ein Modell einer reguldren Losung, bei
dem ein komplexes Karbonitrid aus den Loslichkeiten der simplen, das heifdt bindren
Karbide und Nitride beschrieben wird (im (Nb,Ti)(C,N) z. B. durch NbC-, TiC-, NbN-
und TiN-Gitter). Darauf aufbauend wurden Loslichkeiten von komplexen Karboni-
tridausscheidungen in verschiedenen Arbeiten aus der gewichteten Summierung der

Loslichkeiten der einfachen Karbide und Nitride formuliert [116, 142-1471]:

I K (Nb, i) (€, Naoyy) = 2y Ikxbe + (1 — y) In kb

+(1—z)ylnkpc+ (1 —2)(1 —y)Inkpn (40)
AST  AHDL  AGL

R, R,T ' R,T

Der Term AS™

bpt beschreibt die ideale Mischungsentropie der bindren Karbide und
Nitride:

A gf)t =—Ry(zlnz+(1—2)ln(l—2)+yhy+(1—-y)In(l—-1y)). (41)

Der Exzess AH™

bpt” der die reale Mischung der Karbonitrid-Elemente in die Bilanz

eintrdgt, wird durch die reguldren Parameter {2 aller Elemente beschrieben, aber wie
in [142] nachzulesen, sind die Werte generell unbekannt und fiir Nb und Ti in Wech-
selwirkung zu C und N wird derselbe Wert {2 angenommen ({2 =—-4260]/mol [148]).
In diesem Fall gilt fir AH; dann unter Vernachldssigung der Wechselwirkung von C

und N in Nb und Ti:

AH, = y(1—y)2. (42)

Die Loslichkeit von sphérischen Ausscheidungen wird erhoht durch den Losungsdruck

auf die Partikelgrenzfldche, der bei kleinen Ausscheidungen aufgrund der starken

Y

Kriimmung der Grenzflache besonders hoch ist. Die Erhdhung der Energie durch AG)

wird Gibbs-Thomson- oder Kapillareffekt genannt und lautet [135]:
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20 V™M
AGp, = —PP =, (43)
mit o), der Grenzflichenenergie zwischen Ausscheidung und Austenit, die meist

irgendwo zwischen 0,2—0,6]/ m? angenommen wird [121], VI, dem molaren Vo-
lumen der Ausscheidung und r dem Ausscheidungsradius. Das molare Volumen
der untersuchten Ausscheidungen bildet sich aus den Molenbriichen der einfachen

Verbindungen, die die Ausscheidung aufbauen, also gilt fiir die Gitterkonstante

(Nby,Ti(1-2))(Cy,N1—y))*

Q(Nb, Ti(1_))(Cy.Na_yy) = ZY anbe + (1 — y) anbN
+ (1 —=z)yaric+ (1 —2)(1 —y)arin
aANbC = 0,447 nm

(44)
anpN = 0,438 nm

aric = 0,432 nm

aTin = 0,424 nm

Das ergibt V! =1,3-10~° m®/mol. Man muss bei der Umrechnung zwischen natiirli-
chem und dekadischem Logarithmus auf den Faktor In 10 achten. Man erhilt einen Term
der Form g ks = A — B/T mit A=3,4 und B=-8694 (firr o), = 0,3]/m? und r =10 nm).
Tatsachlich liegt der Ausscheidungsradius geméafl den APT-Rekonstruktionen des Aus-
gangszustands der Nb8+Ti-Schmelze in Abbildung 4.9 fiir den Grofiteil aller Partikel im
Bereich 1-2nm. Fiir » = 1 nm erhoht sich die Loslichkeit durch Gleichung 43 deutlich
und die Konstanten werden zu A =3,4 und B=-8327. Wenn die Exzess- und Grenz-
flachenterme vernachlédssigt werden [144,146], ist das Ergebnis ziemlich unverdandert
(A=3,4 und B=-8713) und liegt deutlich iiber der Geraden des durch elektrische
Widerstandsmessung fiir Nb8+Ti experimentell ermittelten Loslichkeitsprodukts in

Gleichung 39.

Die obigen Modellberechnungen haben keinerlei Wechselwirkungen der Legierungs-
elemente auf die Karbonitridloslichkeit berticksichtigt. Diese ist in den sogenannten

Wagner-Wechselwirkungsparametern ausgedriickt [149], die je nach Element und de-
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4.3 Zusammenfassung Brammenwiedererwdrmung

ren Konzentration den Term fiir das Loslichkeitsprodukt deutlich verandern konnen.
Nach den Werten in Sharma et al. [150] kann z. B. allein die Interaktion von Mn in der

Schmelze Nb8+Ti mit N den Term A um 0,2 reduzieren.

Die Berechnungen der Modellierungen fuflen auf thermodynamischem Gleichgewicht.
Eine Diskrepanz zu den experimentellen Berechnungen ist denkbar, falls die isotherme
Haltezeit, die der Brammenerwdrmung im TMCP nachempfunden war, mit 30 min
so kurz war, dass bei den niedrigeren Austenitisierungstemperaturen ein thermody-
namisches Gleichgewicht noch nicht erreicht wurde [121]. Ist dies der Fall, entspra-
che das auch einer niedrigeren Auflosungstemperatur der komplexen (Nb,Ti)(C,N)-
Karbonitride als der hier ermittelten. Bei einer Verkiirzung der Haltezeit von 30 auf
5min im Falle der Temperatur 1100 °C wurde ein spezifischer elektrischer Widerstand
auf dem Niveau des Zustands bei 950 °C /30 min gemessen. Im Gegensatz dazu wurde
in den Warmumformungsversuchen im Folgekapitel die Austenitisierungszeit vor der
Umformung auf 10 min reduziert. Das gentigte bei 1200 und 1250 °C fiir die praktisch
vollstandige Auflosung der (Nb,Ti)(C,N), da der mittels APT ermittelte Nb-Gehalt in
Losung im Rahmen der Standardunsicherheit identisch zum Wert nach 30-miniitigem
isothermen Halten war. Die Loslichkeit der Ausscheidungen fiir solch hohe Temperatu-
ren wird daher durch die Gleichung 39 korrekt beschrieben und liegt deutlich unterhalb

der Werte aus den modellhaften Berechnungen.

4.3 Zusammenfassung Brammenwiedererwdrmung

Im TMCP-Prozessabschnitt der Brammenwiedererwdrmung bzw. Austenitisierung
wurde fiir verschiedene Nb-Gehalte die temperaturabhidngige Auflosung der Nb-Ti-
Karbonitride ermittelt. Dabei kamen die elektrische Widerstandsmessung und - fiir die
Probe Nb8+Ti mit dem hochsten Nb-Gehalt - die APT zum Einsatz, die trotz der vollig
unterschiedlichen Arbeitsprinzipien und untersuchten Probenvolumina komplementére

Ergebnisse lieferten.

Da die elektrischen Widerstandswerte nicht nur durch die geloste Nb-Menge beeinflusst

wurden, ist eine exakte Quantifizierung der anderen Einflusseffekte nicht immer mit
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vollstandiger Sicherheit moglich. Es konnten einige Effekte, insbesondere die Verset-
zungsdichte, ausgeschlossen werden. Im Falle des untersuchten Prozessstadiums und
der Mikrolegierungszusammensetzung kam als Konkurrenzausscheidung nur TiN in
Frage, welches jedoch nicht zeitgleich mit den hauptséchlich fiir die Nb-Auflosung
verantwortlichen (Nb,Ti)(C,N) in Losung ging. Auch die Grofse der TiN erleichterte die
Bestimmung von deren Menge und in Kombination mit APT eine Abschitzung der
dauerhaften Abbindung von Legierungselementen im Stahl. In Ti-freien Stahlen muss
jedoch auch die Ausscheidung von AIN und in V-haltigen Stahlen die Ausscheidung
von VC und VN berticksichtigt werden, die im fiir die Nb-Ausscheidung relevanten
Temperaturfenster stattfinden und die Interpretation des elektrischen Widerstandes

kompliziert gestalten.

Die elektrische Widerstandsmessung ermoglicht durch die schnelle und kostengiins-
tige Messung vieler Proben die Verfolgung der Kinetik der Ausscheidung bzw. de-
ren Auflosung und ist daher Berechnungen tiberlegen, die immer vom chemischen
Gleichgewicht ausgehen. Im Folgekapitel wird dies ausgenutzt, um die Kinetik der
dehnungsinduzierten Ausscheidung von Nb wihrend der Warmumformung, die der

Brammenwiedererwdrmung bzw. Austenitisierung angeschlossen ist, zu untersuchen.

93



Kapitel 5
Ausscheidung von Karbonitriden wahrend

der Warmumformung

Bei der Warmumformung, zu der z. B. das Warmwalzen z&hlt, wird Nb fiir die deh-
nungsinduzierte Ausscheidung von NbC bzw. Nb(C,N)!? aufgebraucht. Dutta et al. [151]
haben das klassische Modell fiir die Keimbildung, aus der ein kritischer Keimradius
aus der Bilanz von freiwerdender chemischer Volumenenergie und aufzubringender
Grenzflachenenergie errechnet wird, durch einen Term erweitert, der die Energie von
Versetzungen berticksichtigt. Dadurch sinkt der kritische Keimradius fiir ein stabiles
Wachstum, sodass gefolgert werden kann, dass eine Austenitverformung die Nb(C,N)-

Ausscheidung begiinstigt (Abbildung 5.1).

Beim Abschitzen der dehnungsinduzierten Ausscheidungskinetik ist es wichtig, die
Menge an gelostem Nb vor der Umformung zu kennen. Daneben sind die Umformpara-
meter von Interesse, wie sie im Methodenteil definiert wurden. Der Fokus des folgenden
Kapitels liegt auf der Untersuchung, ob die elektrische Widerstandsmessung valide Aus-
sagen tiber die Nb-Ausscheidungskinetik wahrend der Warmumformung treffen kann.
Dafiir wurden Warmumformversuche durchgefiihrt, bei denen die Umformtemperatur
Tums zwischen 800 bis 1000 °C und die Haltezeit nach einem Umformschritt, ¢, zwi-
schen 2 und 6 000 s variiert wurden. Der Effekt ethohter Umformung wurde ebenfalls

untersucht (¢ =-0,3 und ¢ =-0,6). Teile dieses Kapitels wurden in [45] veroffentlicht.

10Im Sprachgebrauch und theoretischen Betrachtungen wird oft von NbC gesprochen, aber in der Praxis ist immer
auch ein gewisser Teil N in den Ausscheidungen enthalten, auch in der vorliegenden Arbeit, sodass die Schreibweise des
Karbonitrids Nb(C,N) verwendet wird.
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Abbildung 5.1: Vergleich von Energiebilanzen fiir homogene und heterogene (an Versetzungen)
Keimbildung von Nb(C,N). AGem beschreibt den volumetrischen Anteil, der durch den Keim
frei wird, AGjy die aufzubringende Grenzflichenenergie zwischen Keim und Austenit und
AG | ist der Anteil, der durch die heterogene Keimbildung an Versetzungslinien bereitgestellt
wird. Abbildung adaptiert an [151].

5.1 Mikroskopische Charakterisierung von dehnungsinduzier-
ten Nb(C,N)-Ausscheidungen

Die dehnungsinduzierte Ausscheidung von Nb ldsst sich sehr deutlich in C-
Replikafilmen im STEM-in-REM auswerten. So sieht man im Fall einer Umformung
bei 950 °C ¢ =—-0,3 nach etwa 250 s Nb-Ausscheidungen in der Grofienordnung von
5nm, die nach 1200s auf 20nm gewachsen sind (Abbildung 5.2). Im Gegensatz zu
den im Gusszustand vorgefundenen (Nb,Ti)(C,N) wurde in den Ausscheidungen, die
wiéhrend der Warmumformung gebildet worden waren, kein oder kaum Ti mittels

energiedispersiven Rontgenstrahlen (engl. energy dispersive x-ray, EDX) nachgewiesen.
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Im verwendeten REM ist die Aussagekraft von EDX jedoch nur begrenzt, da auch im
Hintergrund des partikelfreien C-Films Photonen mit Energien des Ti-Atoms gemessen
wurden. Rontgenstrahlen stammen zudem aus einem Volumen grofierer Ausdehnung
als die Ausscheidungen. Daher kann Ti auch von einer der TiN oder heterogenen
TiN+Nb(C,N)-Ausscheidungen in der Umgebung stammen, die in geringem Ausmaf3
im STEM-in-REM zu sehen waren [45]. Ausscheidungen treten oft wie in Abbildung 5.2b
angehduft vor. Es ist auflerdem sichtbar, dass Nb-Ausscheidungen bevorzugt an den

PAGB auftreten (Abbildung 5.2¢c), wo sie deren Migration effektiv behindern [69].

~5nm Energy (keV) Energy (keV)

~20 nm

Abbildung 5.2: HAADF-STEM-in-REM-Aufnahmen von Nb-Ausscheidungen in C-Replikafilmen
nach der Umformung von Nb8+Ti bei 950 °C/¢ =-0,3. a) 250 s nach der Umformung wurden
Ausscheidungen mit rund 5 nm Durchmesser gesehen, die laut EDX-Analyse kein Ti enthielten.
b) Nach 1200 sind die AusscheidungsgrofSen auf etwa 20 nm angestiegen. ¢) Die Ausscheidung
dekorieren besonders stark PAGB. Adaptiert an [45].
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Daher wurden warmumgeformte Proben mittels APT auf Ausscheidungen hin unter-
sucht. Das kleine Volumen einer APT-Rekonstruktion stellt jedoch fiir die Charakterisie-
rung von dehnungsinduzierten Ausscheidungen eine Herausforderung dar. Eine Berech-
nung mit der Software MatCalc zeigt in Abbildung 5.3, wie die Ausscheidungsdichte
von etwa 10" /m? um mehr als das 1 000-fache erh6ht wurde, wenn der Umformgrad
von ¢ =-0,3 auf ¢ =—0,6 verdoppelt wurde!!. Es wird angemerkt, dass in Modellierun-
gen zur dehnungsinduzierten Ausscheidung, z. B. von Dutta et al. [152], von einem
betrachtlichen Vergrobern und damit einhergehenden Absenken der Ausscheidungs-
dichte ausgegangen wird. Hingegen betonen neuere Arbeiten von Medina et al. [153] zu
V-mikrolegierten Stdhlen, dass bei den untersuchten Umformtemperaturen, der begrenz-
ten Diffusion (bei V in dhnlicher Grofsenordnung wie Nb) und dem raschen Erholen der
Versetzungsstruktur ein Vergrobern nicht bzw. kaum stattfindet und die Ausscheidung
effektiv dann beendet ist, wenn durch Umformung gebildete Ausscheidungskeime un-
ter Aufnahme aller gelosten Nb-Atome zu ihrer finalen Ausscheidungsgrofse gewachsen

sind.

Zum Vergleich: Im Gusszustand wie in Abbildung 4.9 betrug die mittlere Teilchenanzahl-
dichte rund 10 /m®. Umgerechnet auf das typische Volumen einer APT-Rekonstruktion
(in der Grofenordnung von 100 000 nm? in der vorliegenden Arbeit) lasst der Gusszu-
stand (Ferrit) statistisch etwa 10 Ausscheidungen, der umgeformte Austenitzustand
bei 850 °C/¢ =-0,6 eine Ausscheidung in jeder zehnten APT-Rekonstruktion und der
umgeformte Zustand bei 950 °C/¢ =—-0,3 nur eine Ausscheidung bei mehr als 1000
APT-Messungen erwarten. Diese Werte decken sich gut mit den experimentellen Erfah-

rungen.

Dementsprechend konnten Ausscheidungen bei Proben mit dem Umformgrad ¢ =-0,3
auch nach einer Vielzahl an Messungen nicht charakterisiert werden, wahrend nach
doppeltem Umformgrad (¢ =-0,6) in einigen Féllen Nb-Ausscheidungen vorgefun-
den wurden (Abbildung 5.4). Deren Zusammensetzung ist fast ausschliefllich vom
Typ Nb(C,N), wobei Ti in geringer Menge (Nb:Ti =10:1) in einer groflen Ausscheidung

(20—25nm) messbar war und bei kleinen (< 10 nm) Ausscheidungen kein Ti messbar war.

1n MatCale wurde mit der Ausscheidung von NbC gerechnet.
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Abbildung 5.3: Temperatur-Zeit-Verlauf fiir die Austenitisierung bei 1200 °C und Umformung
bei 850 bzw. 950 °C sowie Abschreckung nach etwa 10 000s. Simulation der Teilchenanzahldichte
von dehnungsinduzierten NbC-Ausscheidungen mittels MatCalc-Software. Adaptiert an [45].

In letzterem Fall ist aber auch nicht auszuschliefien, dass die geringe Anzahl an Atomen
nicht ausreichte, um im Massenspektrum Ti-Peaks oberhalb des Hintergrundrauschens
zu identifizieren. Der Peak bei 24 Da, der sowohl C,* und Ti?** enthalten kann, steigt im
extrahierten Massenspektrum der Nb(C,N)-Ausscheidungen bis etwa 10 Atome [45].
Der Hintergrund lag im extrahierten Massenspektrum der Nb(C,N)-Ausscheidungen
bei 3 Atomen. Nimmt man an, dass der Peak vollstindig durch Ti-Atome gebildet
wurde, so hitten die kleineren Nebenpeaks von Ti (23 Da, 23,5 Da, 24,5 Da und 25 Da)
mit ihren relativen Haufigkeiten (jeweils <1/10 des Hauptpeaks bei 24 Da) so wenige
Atome, dass sie unterhalb des Rauschens liegen. Im Methodenkapitel wurde bereits
vorgestellt, dass eine Extraktions- und Wiedereinbettungsmethodik die Zielpraparation
von Ausscheidungen erlaubt oder die Menge an Ausscheidungen in einer APT-Messung

erhoht (Abbildung 3.12—3.14). Auch dort hat eine gezielte Analyse der PAGB die APT-
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Abbildung 5.4: APT-Rekonstruktion der Elemente Nb, Ti, C und N fiir vermutlich dehnungs-
induzierte Ausscheidungen, die in der Probe Nb8+Ti nach Umformung bei 850°C, ¢ =-0,6
und isothermer Haltezeit 200 s detektiert wurden. a) Groiere Ausscheidung (Nb,Ti)(C,IN) mit
geringem Anteil an Ti und b) Nb(C,N)-Ausscheidungen. Nur die Elemente Nb, C, Ti und N
werden dargestellt. Adaptiert an [45].

Charakterisierung einer Nb-Ausscheidung ermoglicht (Abbildung 3.14a), deren Zusam-
mensetzung als Nb(C,N) beschrieben wurde [44]. Es sei jedoch darauf hingewiesen,
dass auch dort die totale Zahl an Ausscheidungsatomen nicht ausreichend war, um Ti

in der Ausscheidung vollstandig auszuschliefien.

Die hohere Menge dehnungsinduzierter Ausscheidung in der Probe mit ¢ = -0,6 duflert
sich auch in der Verteilung der Partikelgrofien, die im STEM-in-REM in C-Replika
gemessen wurde. In Abbildung 5.5 sieht man, dass 200 bzw. 250 s nach der Umformung
die Verteilung der Partikelgrofien bei der hoher verformten Probe hin zu kleineren
Ausscheidungen verschoben ist. Ursache ist die hohere Dichte an Keimbildungsstel-
len. Die feinen Ausscheidungen sind sehr gleichméflig in der Mikrostruktur verteilt

(Abbildung 5.5b).

Aufgrund des mehrheitlichen Nb(C,N)-Charakters und der Grofie der nach der Warm-
umformung identifizierten Ausscheidungen kann auf dehnungsinduzierte Ausschei-

dungen geschlossen werden [16].
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Abbildung 5.5: Vergleich der dehnungsinduzierten Ausscheidung von Nb nach Umformung
mit einem Umformgrad von ¢ =-0,3 oder ¢ =—0,6, beide bei 900 °C umgeformt und 250 bzw.
200s gehalten. a) Die Verteilung verschiebt sich fiir ¢ =-0,6 gegen kleinere Ausscheidungen.
b) C-Replika zeigen bei der hoher verformten Probe (¢ =-0,6) besonders im Grofienbereich
<30nm eine gleichméfig verteilte hohe Dichte an Ausscheidungen.

5.2 Charakterisierung der Ausscheidungskinetik von deh-
nungsinduzierten Niob-Karbonitriden mittels elektrischer

Widerstandsmessung

Analog zur Brammenerwarmung wurde mittels elektrischer Widerstandsmessung die
Nb-Ausscheidung bei verschiedenen Zustanden der Warmumformung untersucht. In
Abbildung 5.6 ist fiir die Schmelze Nb8+Ti der spezifische Widerstandsverlauf und
Nb-Gehalt in Losung nach Abschrecken von verschiedenen Haltezeiten und nach
einer Verformung bei 950°C/¢=-0,3 aufgetragen. Der abnehmende Nb-Gehalt in
Losung korreliert eng mit dem Widerstandsverlauf. Weiss und Jonas [154] haben mittels
mechanischer Testungen festgestellt, dass der Start und der vollstindige Abschluss
der Nb-Ausscheidung bei einer bestimmten Temperatur in unverformtem Austenit
mindestens die zehnfache Zeit im Vergleich zu verformtem Austenit benotigte. Bei der
in Referenz [154] untersuchten Legierung (0,035 gew.-% Nb) war die Ausscheidung
in unverformtem Austenit je nach Temperatur im Bereich zwischen 3-10% und 10°s

beendet, wohingegen eine Verformung um 5 % die Ausscheidung derart beschleunigte,
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dass bei maximaler Kinetik (bei etwa 900—950 °C) die komplette Ausscheidung nach
weniger als 10% s beendet war. Da die Verformung und Dehnrate in der vorgelegten
Arbeit deutlich hoher waren, ist eine Erklarung des Verlaufs der Widerstandsabsenkung
bzw. Nb-Ausscheidung in Abbildung 5.6 durch die dehnungsinduzierte Ausscheidung
denkbar.

Interessanterweise betrug laut Abbildung 5.6 die geloste Nb-Menge bereits 2s nach Um-
formung nur noch etwa 75 % des nominell zulegierten Levels, ndmlich etwa 0,06 gew.-%.
Fast identische Mengen [Nb] wurden nach Abkiihlung auf eine niedrigere Austenit-
temperatur (850 °C) und Abschreckung ohne Umformung gemessen. Die Nb(C,N)-
Ausscheidung in unverformtem Austenit wurde in der Literatur als iiberaus trage
beschrieben, mit Inkubationszeiten um Grofsenordnungen oberhalb der von verform-
tem Austenit [36,85,154]. Die bereits vor oder kurz nach der Umformung im Vergleich
zum nominellen Gehalt verminderte Nb-Menge kann daher nicht mit Aufzehrung
von Nb durch dehnungsinduzierte Ausscheidung erkldart werden. Ebenfalls wurde
ein , Verlust” von Nb an gemischte (Ti,Nb)(C,N)-Ausscheidungen im Kapitel iiber die
Brammenerwarmung als deutlich niedriger (0,002 gew.-%) quantifiziert. Fiir eine Aus-
scheidung von Nb an bereits existierenden TiN-Ausscheidungen durch heterogene
Nukleation von Nb(C,N) an der Grenzflache zu TiN gibt es einige Nachweise in der Lite-
ratur [16,20,48] und auch in der vorliegenden Arbeit mittels STEM-in-REM-Aufnahmen
von C-Replika nachgewiesen. Eine Abschidtzung des Volumenanteils dieser komplexen
Ausscheidungen (Abbildung 5.6b) wie bei den TiN (Abbildung 4.10 und Gleichungen 37

und 38) war aufgrund der geringen GrofSe nicht moglich.

Die Haltezeit der simulierten Brammenerwarmung bei 1200 °C, d.h. Austenitisierung
vor der Warmumformung, betrug 10 min. Im Warmumformsimulator wurden Pro-
ben der Schmelze Nb8+Ti bei 1200 und 1250 °C fiir jeweils 10 min gehalten und ab-
geschreckt. Mittels APT wurde fiir 1200 °C ein geloster Nb-Anteil von 0,075 gew.-%
ermittelt, was im Rahmen der Unsicherheiten (+ 0,002 gew.-%) exakt den Werten nach
einer 30-mintitigen Haltezeit entspricht (0,077 gew.-%). Eine Haltezeit von 10 min reichte
demnach aus, damit Nb in der Schmelze Nb8+Ti die Gleichgewichtsmenge erreichte.

Die Ausscheidungsdichte wihrend der Abkiihlung von der Austenitisierungstempera-
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Abbildung 5.6: a) Spezifischer elektrischer Widerstand p und gelster Nb-Gehalt, [Nb], der Pro-
benreihe Nb8+Ti in Abhdngigkeit von der Haltezeit nach Umformung bei 950 °C und Umform-
grad ¢ =-0,3. b) HAADF-STEM-in-REM-Aufnahme an einem C-Replikafilm von heterogenen
Nb(C,N) an TiN bei ¢ =2 s nach der Umformung. Adaptiert an [45].

tur zur Temperatur, bei der der Stahl umgeformt und anschliefiend isotherm gehalten
wurde, wurde entlang der Zeitachse mittels MatCalc berechnet (Abbildung 5.3). Sichtbar
ist eine Nukleation von Partikeln bereits wahrend der Abkiihlung auf die Umform-
temperatur, die jedoch mengenmafiig nicht die gemessene Aufzehrung von Nb bis zur

Umformung bzw. kurz im Anschluss erkldaren kann.

Die Untersuchungen fiir die Ausscheidungskinetik bei variierter Umformtemperatur
wurden fiir Nb8+Ti im Rahmen der vorgelegten Arbeit bereits zuvor fiir die Tem-
peraturen 850, 900 und 950 °C mit ¢ =-0,3 und zusétzlich bei 850 °C mit ¢ =-0,6 in
Referenz [45] dargelegt. Die Untersuchungen wurden ausgehend davon weitergefiihrt
und weitere Umformtemperaturen 800 und 1000 °C untersucht. In Abbildung 5.7 sind
die spezifischen Widerstande fiir den Umformgrad ¢ = -0,3 dargestellt. Die spezifischen
Widerstdnde der wiederholten Reihen sind im absoluten Level niedriger als in [45], da
zum dortigen Zeitpunkt der spezifische Widerstand noch mit einem konstanten Ab-
stand der Potentialkontakte von 5 mm gerechnet wurde. Dieser Abstand wurde in der
vorliegenden Arbeit durch Reintitan mit bekanntem spezifischem Widerstand berechnet
und hielt in die Berechnung der in Abbildung 5.7 dargestellten spezifischen Widerstan-

de Einzug. Die Kurvenverldufe decken sich im Rahmen der Fehlerbetrachtung sehr gut
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Abbildung 5.7: Spezifischer elektrischer Widerstand p der Schmelze Nb8+Ti fiir verschiedene
Haltezeiten und Umformtemperaturen. Allen Umformtemperaturen fiihren zu einem tendenzi-
ellen Abfall von p. Uberlagert ist in schwarz gestrichelter Linie mit einem roten Konfidenzband
der Widerstandsverlauf durch unterschiedliche Austenitisierungstemperaturen wéahrend der
Brammenerwarmung (Abbildung 4.7a). Dabei wurde der Wert von p fiir theoretisch maximale
Ausscheidung unter Verwendung von Gleichung 39 eingezeichnet (durch Pfeil gekennzeichnet).

mit den Verldufen in [45] und der Masterarbeit von Herges [86] (Abbildung 5.8).

Alle Kurven besitzen einen tendenziell abfallenden spezifischen Widerstandsverlauf,
der, wie in Abbildung 5.6, mit der Ausscheidung von Nb (und seinen Bindungspart-
nern) mit fortschreitender Zeit nach der Umformung erklarbar ist. Uberlagert man die
zeitliche Entwicklung der spezifischen Widerstdande nach der Umformung mit dem Wer-
tespektrum zwischen vollstandiger Auflosung und Ausscheidung von Nb der Schmelze
Nb8+Ti nach der Brammenwiedererwdrmung (Abbildung 4.7a), so kann der Anteil
an ausgeschiedenem Nb wihrend der Warmumformung abgeschétzt werden. Fiir die

volle Ausscheidung!? wurde mittels Gleichung 39 die Gleichgewichtstemperatur von

12Vollstindige Ausscheidung wurde bei dieser Berechnung bei einem Restgehalt an [Nb] von 1% der Gesamtmenge,

also 0,0008 gew.-%, angenommen.
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Abbildung 5.8: Spezifischer elektrischer Widerstand p der Schmelze Nb8+Ti (hier bezeichnet als
08NDb, ¢ =—0,3 bezeichnet mit 0,3eps) fiir verschiedene Haltezeiten und Umformtemperaturen
aus der Masterarbeit von Herges [86].
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etwa 850 °C errechnet. Der theoretische errechnete Widerstand bei dieser Temperatur
ist in Abbildung 5.7 mit einem Pfeil dargestellt. Die Differenz zwischen Maximum und

Minimum liegt bei etwa 5,7 nQim.

Die maximale Spanne des spezifischen Widerstands war bei allen untersuchten War-
mumformtemperaturen im Mittel geringer als der Maximalbetrag zwischen vollstan-
diger Auflosung und Ausscheidung aller Ausscheidungen (Abbildung 5.7). Identisch
zur Umformtemperatur 950 °C betrug der initiale Nb-Gehalt in Losung bei 850 °C et-
wa 0,06 gew.-%, also etwa 25 % weniger als der nominelle Nb-Gehalt. Relativ zum
nominellen Nb-Gehalt waren die gelosten Nb-Mengen in den Schmelzen Nb2+Ti und
Nb4+Ti vor der Umformung noch drastischer reduziert. APT-Untersuchungen des
zum Zeitpunkt der Umformung gelosten Nb zeigen jedoch auch im Falle der Pro-
ben Nb2+Ti und Nb4+Ti nicht die vollstandig geloste Nb-Menge. Waren im Falle von
Nb4+Ti bei 900 °C noch 0,022 + 0,002 gew.-% Nb gelost, so waren es bei Nb2+Ti nur
noch 0,006 £ 0,001 gew.-% Nb. Bei beiden Schmelzen entspricht das einer Differenz
bzw. einem , Verlust” von etwa 0,02 gew.-% Nb zum nominellen Wert, also fast iden-
tisch zur Differenz fiir Nb8+Ti. Das spiegelt sich in den Widerstandswerten wider
(Abbildung 5.9), wo der spezifische Widerstandsabfall mit der Haltezeit nach einer
Umformung bei 900 °C/ ¢ =-0,3 sowohl bei Nb4+Ti als auch Nb2+Ti nicht der jeweils
zulegierten Nb-Menge entspricht. Im Falle der Nb2+Ti-Schmelze ist gar kein Abfall zu
sehen. Dies ist auch zum Teil durch die Messunsicherheit zu erkldren. In jedem Fall ist
- unabhingig von der Temperatur oder dem nominellen Nb-Gehalt - die geloste Nb-
Menge um etwa 0,02 gew.-% geringer beim Erreichen der Umformtemperatur. Folglich
wird in weiteren Berechnungen fiir alle Widerstandsverldufe der Schmelze Nb8+Ti in
Abbildung 5.7 der initiale Nb-Gehalt beim Start der Warmumformung als 0,06 gew.-%
verwendet. Das hat zur Folge, dass die dehnungsinduzierte Nb-Ausscheidungskinetik

fiir alle Zeiten anhand korrekter geloster Legierungsmengen berechnet werden kann.
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Abbildung 5.9: Spezifischer elektrischer Widerstand p der Schmelzen Nb2+Ti und Nb4+Ti fiir
verschiedene Haltezeiten nach einer Warmumformung bei 900 °C/ ¢ =-0,3. Ein geringer Abfall
ist im Fall von Nb4+Ti zu sehen, wihrend Nb2+Ti keine abfallende Tendenz zeigt.

Vergleicht man bei der Legierung Nb8+Ti die verschiedenen Umformtemperaturen
(Abbildung 5.7), so ist auffallig, dass alle spezifischen Widerstandskurven nicht den-
selben (scheinbaren) Ursprung besitzen, sondern in ihrer absoluten Lage voneinander
abgesetzt liegen. Die einzelnen Proben fiir die Warmumformung stammten unabhangig
von der Messreihe/Umformtemperatur aus derselben Menge an Zylinderrohlingen, die
verteilt tiber die Probenschmelze entnommen wurden. Lokale chemische Inhomogenita-
ten konnen daher als Ursache ausgeschlossen werden. Eine zuféllige Messabweichung
ist ebenfalls nicht plausibel, da die mittleren spezifischen Widerstandswerte fiir alle
Umformtemperaturen einen mit der Zeit systematisch abfallenden Verlauf besitzen.
Dies bezieht sich auch auf falsch gemessene Werte fiir die Probengeometrie, oder der
Ermittlung des Potentialabstands [ im Messaufbau, der fiir jeden Messaufbau zu Be-

ginn eines Messtages durch Reintitanproben mit bekanntem spezifischem Widerstand
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ermittelt worden war.

Weiterhin kommen die Umgebungsbedingungen in Betracht. Die einzelnen Messreihen
unterschiedlicher Umformtemperatur wurden teilweise an unterschiedlichen Tagen
durchgefiihrt. Sie laufen 1 bis 2 n{dm voneinander abgesetzt. Klimabedingungen wurden
in der Berechnung berticksichtigt. Geradtetechnische bzw. Netzschwankungen kénnten
einen Einfluss auf die Messgrofien ausgetibt haben. Jedoch zeigt ein Vergleich mit den
Ergebnissen der Masterarbeit von Herges [86] (Abbildung 5.8), dass die Messreihen fiir
die jeweiligen Umformtemperaturen in fast identischer Weise voneinander abgesetzt
verlaufen, was gegen systematische Messabweichungen durch die Umgebungsbedin-

gungen des Messaufbaus am jeweiligen Messtag spricht.

Eine leichte Schwankung des Aspektverhiltnisses der zylindrischen Proben kénnte zu
einer systematischen Messabweichung der einzelnen Probenreihen gefiihrt haben. Wie
im Methodenkapitel beschrieben, wurde bei nahezu konstantem Zylinderdurchmesser
eine mit kiirzer werdenden Proben zunehmend stdrkere Absenkung des scheinba-
ren spezifischen Widerstandes gemessen (Abbildung 3.5). Die umgeformten Proben
der untersuchten Stahlschmelzen wurden fiir die Widerstandsmessung durch Zerspa-
nen auf die Endgeometrie gefertigt und die Zylinderlange unterlag fertigungsbedingt
Schwankungen im Zehntelmillimeterbereich. Die geringen Widerstandsdifferenzen der
jeweiligen Temperaturreihen resultieren gegebenenfalls aus diesem Grofieneffekt der
Widerstandsmessung. Am deutlichsten ist der Unterschied der Lage der spezifischen
Widerstande bei der Reihe, die bei 900 °C mit Umformgrad ¢ = 0,6, also hoher verformt
wurde. Der gemessene spezifische Widerstand der Messreihe lag etwa 10 nQ)m tiefer
als die anderen Reihen (Abbildung 5.10). Die letztendlich fiir die Widerstandsmessung

abgedrehten Probenzylinder sind rund 2 mm kiirzer als die bei ¢ = -0,3 umgeformten.

Im Verlauf der Promotion wurden parallel metallographische Untersuchungen durch-
gefiihrt, die bestimmte Proben weiter verkiirzten. Der mittlere spezifische Widerstand
bei Wiederholungsmessungen verringerte sich um weitere 20nQ2m als noch in [45]
(Abbildung 5.10b). Die Probenreihe 900 °C mit geringerer Verformung ¢ =-0,3 zeig-
te trotz einer Verkiirzung der Lange durch metallographische Untersuchungen der

Stirnflachen nicht denselben Effekt wie bei der hoher verformten Probe. Eine kritische
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Abbildung 5.10: Spezifischer elektrischer Widerstand p nach Erhohung des Umformgrades .
a) Vergleich von Umformgrad ¢ =-0,3 und -0,6 bei 900 °C (Daten fiir ¢ = —0,6 stammen aus [45]).
b) Vergleich verschiedener Messungen der Probe mit hohem Umformgrad ¢ =-0,6: Messung
aus [45], neue Messung bei verkiirzter Probenldnge (wegen metallographischer Untersuchun-
gen), Messung des Widerstandsverhéltnisses derselben Probe bei Raum- und Fliissig-Stickstoff-
Temperatur und berechnet nach Gleichung 16.

Lédnge, unterhalb derer ein widerstandsmindernder Grofieneffekt deutlich hervortrat,
lag demnach bei etwa 10 mm Lange im verwendeten Messaufbau, was sich ungefahr
auch mit den Messungen des scheinbar langenabhingigen spezifischen Widerstands

der untersuchten Reintitanproben deckt (Abbildung 3.5).

Das Widerstandsverhiltnis zwischen Raum- und Tieftemperatur (fliissiger Stickstoff) er-
laubt, die Geometrie aus der Berechnung des spezifischen Widerstandes zu eliminieren
(Gleichung 16). Fiir die Probenreihen mit einer geringen Umformung (¢ =—-0,3, Abbil-
dung 5.7) wurden die spezifischen Widerstande der jeweils kiirzesten Haltezeit nach
Umformung einer Reihe aus den Widerstandsverhiltnissen berechnet und miteinander
verglichen. Die Werte der Reihe 800 und 1000 °C waren mit ~258 und 259 n{dm niedriger
als die Werte der Reihen 850, 900 und 950 °C (jeweils ~260 bis 262 n{2m). Vertraut man
darauf, dass die Widerstandswerte der ldngeren Zeiten in gleichem Verhéltnis zueinan-
der standen, ergibt sich ein dhnliches Bild wie in Abbildung 5.7. Der Messfehler war
im Zuge der Stickstoffmessung mit etwa 2-5ndm hoher als der Abstand der einzelnen
Messreihenwerte, sodass abschliefSend fiir die niedrig verformten Messreihen keine

Erklarung fiir die unterschiedlichen Startwerte der Verldufe genannt werden kann. Fiir
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die Reihe (900 °C/¢ =—0,6) errechnen sich fiir die verkiirzten Proben aus dem Wider-
standsverhiltnis Werte, die in etwa auf dem spezifischen Widerstandsniveau von der

urspriinglichen Messung liegen (Abbildung 5.10b).

Wihrend der APT-Untersuchungen zur Charakterisierung von Ausscheidungen und ge-
16stem Nb in den hoher verformten Proben waren, sowohl bei 900 als auch 850 °C, hdufig
C-reiche Phasengebiete mit einer C-Konzentration von ~1 bis 2 gew.-% rekonstruiert wor-
den (Abbildung 5.11b,c). Diese unterschieden sich durch ihre grofie Ausdehnung von
den C-Segregationen an Bainit/Martensitlattengrenzen oder C-Anreicherungen um ver-
meintliche Versetzungen, wie sie auch in unverformten oder gering verformten Proben
vorgefunden wurden. Elektronenoptische Aufnahmen nach metallographischer Atzung
mittels wassriger Kaliumdisulfit-Losung bestétigten eine Phase, die als , erhabene” Blo-
cke oder Filme in den Zwickeln und entlang der Martensit- oder Bainit-Lattengrenzen

lagen und als stabilisierter Restaustenit charakterisiert wurden (Abbildung 5.11a).
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Distanz (nm)

Abbildung 5.11: Charakterisierung von Restaustenit in abgeschreckten Proben, die bei 900 °C
mit hohem Umformgrad (¢ =-0,6) deformiert wurden. a) Elektronenoptische Aufnahme einer
metallographisch gedtzten Oberfldche mit glatt und erhabenen , Inseln” von Restaustenit (bei-
spielhaft mit Pfeilen markiert). Das liegt an ihrer hoheren chemischen Bestdndigkeit gegentiber
dem kohlenstoffarmen Ferrit. b) APT-Rekonstruktion von C-Atomen zeigt C-reiche Region.
Entlang der Richtung des schwarzen Pfeils eines zylindrischen Gebiets wird die chemische
Zusammensetzung in c) aufgetragen. c) Verlauf der Konzentrationen von C, Mn, P und Nb von
dem C-reichen Gebiet in eine Bainit-/Martensitlatte hinein. Die Zusammensetzung der C-reichen
Phase (6 at.-% bzw. etwa 1,3 gew.-% C) kennzeichnen sie als Restaustenit, weil der C-Gehalt in
Zementit mit 25 at.-% viel hoher ist.

Hochverformter und nicht-rekristallisierter Austenit besitzt eine hohe Dichte an Ver-
setzungen und Korngrenzfliachen, sodass die Ferritnukleation erleichtert wird. Ein
Abschrecken begiinstigt daher die Bildung von Bainit gegeniiber der Martensittransfor-
mation [155]. Metallographische Untersuchungen der ehemaligen Austenitkornstruktur
belegen, dass eine hohe Verformung nicht zu einer dynamischen Rekristallisation fiihrte
(Abbildung 5.12). Der Mechanismus der Bainittransformation, bei der sich C aus dem
tibersittigten bainitischen Ferrit in den untransformierten Austenit absetzt, ermoglicht

dessen Stabilisierung bis zur Raumtemperatur in Form von Restaustenit [155].
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Abbildung 5.12: Lichtmikroskopische Aufnahme der ehemaligen Austenitkornstruktur anhand
der PAGB von bei 900 °C umgeformten Proben Nb8+Ti mit a) ¢ =—-0,3 und b) ¢ =-0,6. Deutlich
zu sehen ist das pancaking, d.h. Langstrecken der Korner ohne Einsetzen von Rekristallisation.
Die Proben wurden metallographisch in 3-vol.-%-iger wissriger Pikrinsdure geatzt.

Die gemessene Konzentration an C in verschiedenen Rekonstruktionen von Restauste-
nit und eine grobe Abschitzung des Phasenanteils von > 1 vol.-% ergeben ein Defizit
von >0,01 gew.-% C, das nicht zwangsgelost in der Matrix vorliegt. Das entspricht
einem knappen Viertel der Gesamtmenge, die an C zulegiert wurde, bzw. in etwa
derselben Menge, die durch komplette Ausscheidung von Nb in Form von NbC gebun-
den wird (0,083 gew.-% Nb binden 0,083 - 12/93 =0,011). Nach der empirischen Formel
von Asano et al. [39] in Gleichung 7 entspricht das einer Absenkung des spezifischen
Widerstandes um 2,5 n{dm. Der verminderte spezifische Widerstand der mit o =-0,6
hoher verformten Proben ist folglich durch die Stabilisierung von Restaustenit und der
Abreicherung der bainitischen Matrix erkldarbar. Die abgesetzten Verldufe der Reihen
bei variierter Umformtemperatur und gleichem Umformgrad sind eventuell ebenfalls
auf leichte Unterschiede in der Umverteilung von C zuriickzufiihren. Im Weiteren
wird jedoch angenommen, dass solche Einfliisse auf den gemessenen Widerstand in
allen Proben einer Umformtemperatur bzw. eines Umformgrades gleich waren und
die relativen Widerstandsanderungen zwischen den Proben einer Reihe nur durch die

Ausscheidungsvorgédnge, das heifst die Bildung von Nb(C,N), zustande kamen.
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5.3 Modellrechnungen der Ausscheidungskinetik

Zusammenfassend lassen sich die Widerstandskurven aus den elektrischen Messungen
so deuten, dass fiir alle Temperaturen dehnungsinduzierte Nb(C,N)-Ausscheidung
stattfand. Aufgrund nicht genau eingrenzbarer Einfliisse besitzen die spezifischen
Widerstandsverldufe nicht denselben Ursprung. Daher kann die Inkubationszeit der Nb-

Ausscheidung fiir verschiedene Umformtemperaturen nicht genau ermittelt werden.

Wie oben beschrieben, liegt die Differenz des spezifischen Widerstands zwischen Ma-
ximum und Minimum bei etwa 5,7 n{dm, wenn man das aus der Brammenwiederer-
warmung ermittelte Loslichkeitsgleichgewicht in Gleichung 39 zugrunde legt. Bei allen
Umformtemperaturen in Abbildung 5.7 liegen die Maximaldifferenzen der spezifischen
Widerstandsverldufe (den Ausreifier bei 900 °C, 1200s, ausgenommen) prozentual in-
nerhalb dieses Rahmens. Der Verlauf von 850 °C hat die meisten Messpunkte und zeigt
keine Verringerung des spezifischen Widerstandes ab 1200s, was auf eine vollstandige
Ausscheidung ab diesem Zeitpunkt hindeutet. Der maximale spezifische Widerstands-
abfall von 2,9 nQm fiir die Mittelwerte entspricht dann relativ zu der Widerstandskurve
fiir die Gleichgewichtskonzentrationen der Ausscheidung von 52 % der nominellen
Konzentration von Nb. Dabei wies APT nach, dass vor der Umformung bei 850 °C nur
noch etwa 0,06 gew.-% Nb in Losung waren. Rechnerisch verblieben also rund 75 % Nb,
sodass die Widerstdande im Mittel diese Menge um 20 % unterschitzen. Die spezifischen
Widerstande von bei 900 °C umgeformten Proben errechnen eine Ausscheidung von
~86 % der gesamten hinzulegierten Nb-Menge zwischen 2 und 6 000s. Fiir die ibrigen
Temperaturen wurden Umformversuche fiir die Widerstandsmessung nur fiir Zustan-
de bei 10, 250 und 1200s durchgefiihrt. Man sieht in diesem Fall einen tragen Abfall
zwischen 10 und 250 und einen grofieren Abfall zwischen 250 und 1200s mit unter-
schiedlichem Betrag. Insgesamt haben die Kurven ihren deutlichsten Abfall zwischen
250 und 1200s, wo die Ausscheidung demnach am ausgeprégtesten ist. Bei 900 °C
liegt der Wert bei 1200s deutlich abseits der anderen Punkte und wird als AusreifSer
angenommen. Der Wert bei 6 000 s deutet auf eine nahezu vollstandige Ausscheidung

hin.
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Aus den gemessenen Widerstanden kann der Fortschritt der dehnungsinduzierten
Nb(C,N)-Ausscheidung mit der Zeit verfolgt werden. Phasentransformationen folgen
einem sigmoidalen Verlauf, der durch die JMAK (Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov)-
Gleichung beschrieben werden kann [156-158], oder kurz: Avrami-Gleichung. Die um-
gewandelte Menge von sphérischen Partikeln 0 < ¢ <1, die mit konstanter Nukleations-

und Wachstumsrate wachsen, ist vom Typ:

E=1—exp (—l{:th) , (45)

wobei k£ und h Parameter sind und ¢ die Reaktionszeit. Die Nb(C,N)-Ausscheidung
ist ein guter Anwendungsfall fiir die Avrami-Gleichung, da sowohl die Teilchenan-
zahldichte gebildeter Ausscheidungen als auch die maximale Volumenfraktion bei
Vollausscheidung von Nb(C,N) so gering ist, dass nukleierte Keime erst gelostes Nb
in der Umgebung zum Wachstum aufzehren, bevor Ausscheidungen miteinander in
Wechselwirkung treten. Daher grenzen sich das Ausscheidungswachstum und die
anschliefSende Vergroberung zeitlich deutlich voneinander ab [153,159]. Mit dieser
Begriindung wurden die Widerstandsverldufe aus Abbildung 5.7 und 5.10b durch
Anpassung an den Avrami-Verlauf gemaf} Gleichung 45 in die ausgeschiedene Nb(C,N)-
Menge umgerechnet (Abbildung 5.13). Es wurde als Startwert von [Nb] von dem mittels
APT gemessenen Gehalt bei Erreichen der Umformtemperatur bzw. zu Beginn der
Umformung ausgegangen, der bei 850 und 950 °C bei 0,06 gew.-% lag. Fiir die anderen
Temperaturen wurde derselbe Startwert angenommen. Die Einzelwerte folgen, im Rah-
men der Messabweichungen, gut der Anpassung durch Gleichung 45. Fiir die Reihen
850 und 900 °C fallt auf, dass fiir die Zeiten nach Beginn der Umformung der Avrami-Fit
die tatsdchliche Verarmung der Matrix von Nb unterschétzt. Bereits vor der Umformung
vorhandene Ti-reiche Keime, z. B. TiN, konnten trotz geringer Teilchenanzahldichte
durch heterogene Keimbildung von Nb(C,N) an den eigenen Grenzfldchen zu einer
raschen Verarmung von gelostem Nb gefiihrt haben [16]. Derartige Ausscheidungen

wurden in STEM-in-REM nachgewiesen (Abbildung 5.6).

Es wird deutlich, dass vor allem die hohere Umformung der Reihe bei 900 °C mit ¢ =-0,6

eine beschleunigte Nb(C,N)-Ausscheidung erfahren hat, sodass darauf geschlossen
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werden kann, dass die in STEM-in-REM ermittelte hohere Dichte an feinen Nb(C,N)
(Abbildung 5.5) auch zu einem schnelleren Abschluss der Nb-Ausscheidung fiihrte.
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Abbildung 5.13: Mittels spezifischer Widerstandsverldufe in Abbildung 5.7 und 5.9 ermittelte
ausgeschiedener Nb-Anteil, ausgehend von einem anfidnglichen Nb-Gehalt von 0,06 gew.-%
in Losung, in Abhédngigkeit von der Umformtemperatur von 800—1000 bei ¢ =-0,3 und f)
zum Vergleich bei doppeltem Umformgrad ¢ =-0,6 und 900 °C. Die durchgezogenen bzw.
gestrichelten Linien sind einem Avrami-Verlauf in Gleichung 45 angepasst.
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In Abbildung 5.14 sind alle Avrami-Anpassungskurven zusammen dargestellt. Nimmt
man aus diesen Kurven z.B. die Werte fiir 5%-ige und 95%-ige Ausscheidung der
verfiigbaren Nb-Menge, dann ergibt sich das in Abbildung 5.14b dargestellte Bild einer

Zeit-Temperatur-Umwandlung, die die typische , Nasen”-Form besitzt.
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Abbildung 5.14: Dehnungsinduzierte Nb(C,N)-Ausscheidungskinetik. a) Ausgeschiedener An-
teil von Nb, £, ausgedriickt durch eine Anpassung an Avrami-Kurvenverldufe fiir die verschie-
denen Umformtemperaturen und im Falle von 900 °C einer hoheren Umformung (¢ =-0,6
statt ¢ =—-0,3). b) Zeit-Temperatur-Umwandlung (ZTU)-Schaubild der dehnungsinduzierten
Nb(C,N)-Ausscheidung. Die Zeiten sind errechnet mittels Gleichung 45 fiir die ausgeschiedenen
Fraktionen 0,05 und 0,95, also 5 und 95 % Ausscheidung.

Die Geschwindigkeit der dehnungsinduzierten Nb(C,N)-Ausscheidung ist bei einer
mittleren Temperatur maximal, laut Abbildung 5.14b im Bereich um 900 °C. Bei ho-
heren Temperaturen, hier 1000 °C, ist zwar die Diffusion von Nb beschleunigt, die
zu schnellerem Ausscheidungswachstum fiihrt, jedoch ist die Keimbildungsrate ver-
ringert. Bei niedrigen Temperaturen wie 800 °C ist das Umgekehrte der Fall. In der
Literatur wird die maximale Nb-Ausscheidungskinetik ebenfalls im Bereich von 900 °C

angegeben [36,38,152,154,160].

Der ausgeschiedene Nb-Anteil kann durch Multiplikation mit dem molaren Volumen

von Nb(C,N) in eine Volumenfraktion umgerechnet werden:

[Nb] ppt OAust m

- kb 4
VV MNb Vppt 9 ( 6)
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wobei 0., die Massendichte von Austenit, My, die molare Masse von Nb und V’;fpt das
molare Volumen von Nb(C,N) beschreibt, das mit den Werten aus Gleichung 44 fiir den
vorliegenden Fall aus der mittels APT charakterisierten Zusammensetzung berechnet
werden kann zu V7L, =1,28 - 1075 m?/mol. Mittels APT wurde aufSerdem eine nahezu
50:50-Stochiometrie von Nb:(C+N) in Nb(C,N) ermittelt, sodass die Stoffmengen von

Nb ([Nb]ppt/Mnp) und Nb(C,N) ndherungsweise gleichgesetzt werden konnen.

Die im vorangegangenen Kapitel aus experimentellen Daten ermittelte Loslichkeit
von Nb in Austenit [Nb]*? (Hochstellung eq: im Gleichgewicht) und die wihrend
der Warmumformungssimulation ermittelten tatsdachlichen Gehalte [Nb] beschreiben

zusammen die Uberséittigung der Austenitmatrix, [Nb]/[Nb]®? [152].

Die Ubersittigung des Austenits bildet die Triebkraft fiir die Keimbildung von Aus-
scheidungen. Aus der klassischen Keimbildungstheorie kann die Aktivierungsenergie
fiir heterogene Keimbildung an Versetzungen aus der Summe der chemischen Volu-
menenergie AGgem, der vom Keim aufzubringenden Grenzflichenenergie fiir eine

inkohdrente Grenzfliche AGin: und der Energie durch die Versetzungen AG, [152].

Dabei ist
4 3
AGchem = —57791;7" ) (4-7)
AGint = 47ragptr2 (48)
und
AG | = — 0,4/1austb?T, (49)

mit r dem Keimradius, g, der Volumenenergie, piaust dem Schermodul von Austenit
und b dem Burgersvektor von Austenit. Der kritische Radius fiir einen stabilen, wachs-

tumsfahigen Keim, r*, errechnet sich dann zu:

2
r* = \/(ngt) _ O?lluAustb2 + ngt ) (50)
912) Tgv Gu
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Die chemische Energie ist in [152] ausgedriickt aus der Ubersittigung des Austenits

durch mehr Nb, C und N, als im Gleichgewicht geldst werden kdnnen:

v (51)

_RT m( [NB[CJIN >
Vi \INba[CJa[NJea )

ppt
mit den Gewichtsmengen [Nb], [C] und [N] von Nb, C und N, die bei der betrachteten
Temperatur tatsdchlich in Losung vorliegen sowie [Nb]*9, [C]*? und [N]*? von den
entsprechenden Elementen im Gleichgewicht. Die chemische Energie in Gleichung 51
kann mit den tatsdchlichen Gleichgewichtsmengen ausgewertet werden. Diese wieder-
um werden mit dem experimentellen Loslichkeitsprodukt aus dem vorigen Kapitel
in Gleichung 4.12 errechnet. Die tatsdchlichen Mengen an gelostem Nb konnen durch
die Widerstandsmessung abgeschitzt werden. Dabei wird der , Verlust” von Nb vor

Erreichen der Umformtemperatur bertiicksichtigt, die mittels APT gemessen wurde

(Abbildung 5.6a).

Von 800°C bis 1000°C steigen die im Gleichgewicht losbaren Gewichtsmengen
Nb, C und N nach Gleichung 4.12 von [Nb]*1=0,003 gew.-%, [C]*1=0,002 gew.-%
und [N]®9=2-10"13 gew.-% an auf [Nb]*9=0,02gew.-%, [C]*1=0,012gew.-% und
[N]*9=2-10"" gew.-%. Fiir die gelosten Mengen wird die Massenbilanz aus Glei-
chung 36b verwendet und mit Gleichung 38 beziiglich der Abreicherung in zuvor
ausgeschiedenen TiN korrigiert. Im Falle von heterogener Ausscheidung von reinem
Nb(C,N) an existierenden TiN (Abbildung 5.6b) sind die Gleichungen 36b und 38 an-
wendbar. Partitionierendes C, welches bei den hoher umgeformten Proben den Restaus-
tenit stabilisiert, fiihrt wahrscheinlich zu einer Uberschitzung von [C]®d. Setzt man in
Gleichung 50 fiir die Grenzfldchenenergie o . denselben Wert wie fiir die Abschit-

ppt
zung der Partikelloslichkeit im vorigen Kapitel ein, ngt =0,3]/m?, fiir den Schermodul
von Austenit (iaust =4,5 GPa bei 950 °C und fiir den Burgersvektor b =0,259 nm [152],
dann errechnet sich 7*=0,22nm bei 950 °C. Analoge Berechnungen fiir 850 °C erge-
ben r*=0,18 nm, also plausibel einen kleineren Wert als fiir 950 °C. Ausgehend von
r* kann das diffusionsgesteuerte Wachstum der dehnungsinduzierten Keime aus den

tatsdchlichen Nb-Mengen in Losung errechnet werden [161]. Das Wachstum von Aus-

scheidungen wird oft durch einen parabolischen Verlauf ausgedriickt [151,153,159,162].
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5.3 Modellrechnungen der Ausscheidungskinetik

Zu jedem Zeitpunkt ¢t nach Keimbildung kann dann der Zuwachs des Keimradius
von g auf r aus den aktuellen Mengen [Nb] bzw. Molenbriichen Xy, also aus der
Ubersittigung der Losung (Xnn/Xx,) berechnet werden:

2 2 = 2D Vbt (Xno — X15)

m €q ym
Aust XNprpt

(t —to). (52)

Dabei sind die Zeitintervalle (¢ — ¢y), t >ty den entsprechenden Xy, zu diesen Zeit-
punkten zuzuordnen. V% . =7,1-107% m3/mol ist das molare Volumen von Austenit.
D ist der Diffusionskoeffizient von Nb (Dg=1,4-10"4m?/s, Q =271,7 k] /mol [134]). Da
Nb gegeniiber C und N deutlich langsamer diffundiert, kann es als ratenbestimmend
tiir das diffusionsgesteuerte Wachstum der Ausscheidung angenommen werden [151].
Hierbei ist anzumerken, dass in der Literatur auch andere Diffusionswerte fiir Nb ver-
wendet werden. Fujita und Bhadeshia [159] verwendeten in ihren Modellrechnungen
gegeniiber den Werten aus [134]) niedrigere Werte fiir den Vorfaktor Dy bei dhnlicher
Aktivierungsenergie (Do =0,56 - 10~*m?/s, Q =286 k] /mol). Das hat erheblichen Ein-
fluss auf die Ergebnisse der berechneten Radien. Eine Entwicklung der Radien unter

Verwendung der verschiedenen Diffusionswerte von Nb ist in Abbildung 5.15 gezeigt.

a) Dy=1,4x10% Q=271,7 kJ/mol b) D,=0,56 x10*, Q = 286 kJ/mol
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Abbildung 5.15: Wachstum von Nb(C,N) fiir verschiedene Umformtemperaturen und berechnet
nach Gleichung 52. Die gestrichelten Linien beziehen sich auf die hohere Verformung (¢ =-0,6)
gegentiber den anderen Verldufen, bei denen der Umformgrad ¢ =-0,3 betrug. a) Radienent-
wicklung fiir Diffusionsparameter von Nb in Austenit nach Kurokawa et al. [134], b) nach [163]
und verwendet in [159].
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5.3 Modellrechnungen der Ausscheidungskinetik

Deutlich grofiere Radien werden bei hohen Umformtemperaturen erreicht. Die Dif-
fusionswerte fiir Nb laut Kurokawa et al. [134] errechnen um den Faktor 3 grofiere
Radien als die Werte von Fujita und Bhadeshia [159, 163]. Letztere liefern fiir 950 °C
bessere Ubereinstimmung mit den qualitativen Werten aus STEM-in-REM an C-Replika
(Abbildung 5.2), wobei die Berechnungen zwischen 250 und 1200 s nach der Umfor-
mung keine Vervierfachung des Radius vorhersagen, sondern bereits deutlich vor 1200's
das Wachstum der Ausscheidungen gestoppt hat. Herges hat in der durchgefiihrten
Masterarbeit [86] Partikelgrofienverteilungen fiir verschiedene Haltezeiten nach der
Umformung bei 950 °C anhand von STEM-in-REM-Aufnahmen in C-Replika erstellt
(Abbildung 5.16). In dieser Untersuchung fand zwischen 250 und 1200 s in Einklang mit
Abbildung 5.15 nur geringes Ausscheidungswachstum statt. Weiterhin lagen die Aus-
scheidungsdurchmesser im Mittel in Einklang mit den Werten aus Abbildung 5.15a, also
unter Verwendung der Diffusionswerte von Nb, die durch Kurokawa et al. [134] ermit-
telt wurden. In der Masterarbeit von Herges [86] wurden alle in den Replika sichtbaren
Teilchen in die Berechnung der Verteilungen aufgenommen. Sie wurden nicht nach
reinen Nb(C,N) und vor Umformung bereits vorliegenden und relativ grofSen Ti-reichen
Ausscheidungen unterschieden. Dadurch ist die Grofienverteilung in Abbildung 5.16

zu hoheren Durchmessern verschoben.

Man sieht beim Wachstum der Ausscheidungen auflerdem, wie die Erhohung des
Umformgrades von ¢ =-0,3 zu —0,6 bei 900 °C zu kleineren Ausscheidungen fiihrt,
die frither authéren zu wachsen. Bei 1000 und 950 °C verbleiben im Gleichgewicht
etwa 0,02 und 0,012 gew.-% Nb gelost, und bei noch niedrigeren Temperaturen scheidet
nahezu alles verbleibende Nb aus. Demnach ldsst sich aus Abbildung 5.15 schliefien,
dass eine Umformung bei 900 °C mit ¢ = 0,6 fiir Zeiten <100s nach der Umformung
zu den kleinsten Ausscheidungen mit einer besonders hohen Partikeldichte im Austenit

fihrt.

Die Nb(C,N)-Ausscheidungen tiben entsprechend ihrer Grof3e eine sog. pinning-Kraft
auf die Austenitkorngrenzen aus, das heifst eine Kraft, mit der die Ausscheidungen

diese am Migrieren hindern. Sie wurde nach Zener [164] beschrieben als [5]:
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5.3 Modellrechnungen der Ausscheidungskinetik
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Abbildung 5.16: Groflenverteilung von Ausscheidungen ermittelt aus STEM-in-REM-Aufnahmen
von C-Replika, mit Daten aus der Masterarbeit von Herges [86]. Die Ausscheidungsgroienver-
teilung der Reihe 950 °C/ ¢ = —0,3 verschiebt sich zu grofieren Werten mit steigender Zeit nach
der Umformung, stagniert jedoch bei 250 s. Im Vergleich sind die Ausscheidungen bei 900 °C
und einer Umformung mit ¢ = —-0,6 auch nach 200 s kleiner.

B 303;]3 \%%

F
P o )

(53)

wobei o, die Grenzflichenenergie von Austenitkorngrenzen darstellt. Dem gegeniiber

steht die Triebkraft fiir Rekristallisation mit:

1
Fr = 201 [1Austb? (54)

Nimmt man fiir U%B =0,75]/m?, dann errechnet sich der kritische Wert fiir -, oberhalb
dessen das Austenitgefiige rekristallisiert, bei 950 °C zu r =1,5nm entsprechend der
ausgeschiedenen Nb(C,N)-Volumenfraktion 100 s nach der Umformung (siehe Abbil-
dung 5.14a).

Fiir die Umformtemperatur bei 950 bis 1000 °C wurden mechanische Tests zur Er-
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5.3 Modellrechnungen der Ausscheidungskinetik

mittlung der Rekristallisationskinetik durchgefiihrt [45]. Durch sogenannte Doppel-
schlagversuche, wie z. B. in [165] beschrieben, wurde der rekristallisierte Anteil fiir
verschiedene isotherme Haltezeiten zwischen zwei gleichartigen Umformungen ermit-
telt, wobei als Maf fiir die Rekristallisation die Verfestigung der zweiten Spannungs-
Dehnungskurve gegentiber der initialen ausgewertet wurde. In diesem Fall wurden
Anteile der Versetzungserholung nicht berticksichtigt. Die charakteristischen Grofien
der Spannungsdehnungskurven wurden durch die 5%-Methode [166] nach dem Sche-
ma von Eisenhut [10] ausgewertet. Im Falle von 1000 und 975 °C ist eine ungebremste
Erweichung mit Avrami-typischem Verlauf zu erkennen, wéahrend sich bei 950 °C ein

Plateau zwischen ungefdhr 10 und 100 s ausbildet (Abbildung 5.17a).
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a) b)

1,0

I 2 s nach Umformung
| 155 nach Umformung
100's nach Umformung

m 950 °C
A 975°C
® 1000 °C|

w
o
1

0,8

N
(&)
1

N
o
1

0,6

0,4

Grad der Erweichung

0,2 1

Normalisierte Flachendichte (%)

T T T T T —
0,01 0,1 1 10 100 1000 10000 1 10 100 1000

Zeit nach Umformung (s) Aquivalenter Austenitkorndurchmesser (um)

Abbildung 5.17: Die Rekristallisationskinetik Nb8+Ti bei der Warmumformung (¢ =-0,3). a) Er-
weichung nach dem sog. Doppelschlagversuch fiir verschiedene Temperaturen und Zeiten
zwischen den Umformschritten. Bei Umformung bei 950 °C ist ein Stoppen der Erweichung fiir
einen Zeitbereich zwischen etwa 10 und 100 s zu erkennen, der mit der dehnungsinduzierten
Ausscheidung von Nb(C,N) erklart wird. b) Die Entwicklung der PAGB zeigt eine Verkleine-
rung der Korner von 2 bis 100s, weil die Rekristallisation zu einer Geftigeneubildung fiihrt.
c) Lichtmikroskopische Aufnahmen der PAGB durch Bechet-Beaujard-Atzmittel [129] nach
Warmumformung bei 950 °C/¢ =-0,3 und 2 bis 100s. Adaptiert an [45].

Laut der Erweichungskurve in Abbildung 5.17a ist demnach der Zeitpunkt, ab dem
Fp < F, etwa bei 100 s nach der Umformung, bzw. laut den Gleichungen 53 und 54 fiir
r=1,5nm. Dieser Wert deckt sich sehr gut mit dem modellierten Ausscheidungsradius
unter Verwendung der geringeren Diffusionsparameter fiir Nb in Austenit [159,163].
Dort ist auch ersichtlich, dass bei 1000 °C die Ausscheidungen in einem frithen Stadium

nach der Umformung bereits zu grof sind, um Rekristallisation zu vermeiden.

Betrachtet man die Rekristallisationskinetik des in der vorgelegten Arbeit untersuch-

ten Stahls Nb8+Ti, so stellt man fest, dass die dehnungsinduzierte Ausscheidung
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5.4 Zusammenfassung Warmumformung

von Nb(C,N) im Vergleich zur Literatur die Rekristallisation weniger effektiv behin-
dert [5,167], sowohl was die Lange des Zeitintervalls mit einem ausgepragten Plateau
angeht als auch die geringere Umformtemperatur, unterhalb derer die Rekristallisa-
tion ein Plateau besitzt. Eine mogliche Ursache ist dabei die hohe Ubersittigung des
Austenits [Nb]/[Nb]®1, durch die gemifs Gleichung 52 die Ausscheidungen schneller
wachsen. Eine Schlussfolgerung daraus ist, dass beim verwendeten Nb-Gehalt durch
eine Anpassung des Umformgrads und der Dehnrate die Versetzungsdichte und damit
die Anzahl der Keime erhoht wird und dadurch Nb feiner ausscheidet. Dadurch wird

die Rekristallisation stirker behindert.

5.4 Zusammenfassung Warmumformung

Zusammenfassend konnte die dehnungsinduzierte Nb(C,N)-Ausscheidung wahrend
der Warmumformung durch die elektrische Widerstandsmessung charakterisiert wer-
den. Die vorhergesagten temperatur- und zeitabhdngigen gelosten bzw. ausgeschiede-
nen Nb-Gehalte wurden an mehreren Beispielen durch APT-Messungen untermauert.
Dartiber hinaus zeigen physikalischen Modelle unter Verwendung der experimentellen
Daten ein stimmiges Bild hinsichtlich der Nb-Ausscheidungskinetik. Messungen der
gelosten Nb-Menge mittels APT zeigten fiir die unterschiedlichen Schmelzen eine im
Vergleich zum nominellen Anteil um etwa 0,02 gew.-% verringerte Menge zum Zeit-
punkt der Umformung. Dies konnte nicht auf eine verkiirzte Austenitisierungszeit zu-
riickgefiihrt werden im Vergleich zu den fiir die Loslichkeitsberechnungen verwendeten
Zeiten im vorigen Kapitel. Die heterogene Ausscheidung von Nb an den Grenzflachen
bereits existierender Ti-Ausscheidungen wurde in Betracht gezogen und in STEM-in-
REM-Aufnahmen dokumentiert. Gelostes Nb kann womoglich dadurch aufgezehrt

werden, was fiir den weiteren TM-Prozess von Nachteil ist.

GrofSeneffekte bei der Widerstandsmessung wurden identifiziert. Es zeigte sich, dass
sie sich nur mit groffem Aufwand und Unsicherheiten an anderer Stelle kompensieren
lassen. Die fortgepflanzte Messunsicherheiten des spezifischen Widerstands tibertragen

sich auf eine Unsicherheit der Nb-Bestimmung von etwa 0,008 gew.-%. Im Vergleich zu
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5.4 Zusammenfassung Warmumformung

den Widerstandsmessungen im vorigen Kapitel, wo die Proben langer waren, waren
die Messunsicherheiten bei Messungen der Warmumformproben grofier. Da die Mes-
sunsicherheit insbesondere aus kleiner Probengrofie und einem gewissen mechanischen
Spiel im Messaufbau resultiert, ist ein Weg zu erhdhter Messgenauigkeit entweder die
Vergrofierung der Messprobengrofie oder der Stabilitdt des Messaufbaus, worauf im

Ausblick eingegangen wird.
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Kapitel 6
Ausblick und Zusammenfassung

6.1 Prozesse nach der Warmumformung

Nach dem Warmumformen folgt im TMCP die finale Einstellung der Stahlmikrostruk-
tur. Das heifst, die Austenitmikrostruktur wandelt durch kontrollierte Abkiithlung in
Ferrit, Bainit oder Martensit um und im Ferritphasenfeld konnen durch Auslagern
und Anlassen gezielt weitere Ausscheidungsprozesse ablaufen. Niob ist erneut in viel-
facher Weise wirksam. Zum einen ist die Ausscheidung von Nb-Karbonitriden im
Ferrit deutlich begiinstigt durch die um Grofienordnungen geringere Loslichkeit im
Mischkristall [1]. Es ist daher zu erwarten, dass im industriellen Stahlprozess samt-
liches Nb, das nicht zuvor ausgeschieden wurde, in Form feinster Ausscheidungen
vorliegt [45,115,168,169]. Ausscheidungen bilden sich im Ferrit auf verschiedene Weise.
Zum einen bilden sie sich abhédngig von der Abkiihltemperatur bereits bei der Austenit-
Ferrit-Umwandlung. Ein Charakteristikum dieser Umwandlung sind die sogenannten
interphase precipitates (nach Campell und Honeycombe [170]), das sind Ausscheidungen,
die je nach Form und Energie der Ferrit-Austenit-Grenzflache hiufig eine sehr regelma-
fige und schichtartige Anordnung haben [171]. Im TEM ist diese Anordnung nur bei
der korrekten Ausrichtung der Ebenen mit Ausscheidung im Strahlengang zu erkennen,
wie in Okamoto et al. [172]. In der APT sind der Abstand und die Verteilung der Aus-
scheidungen durch die rekonstruierte 3D-Darstellung der Atome leicht zu erkennen.
Abbildung 6.1a zeigt eine Rekonstruktion der Nb und C-Atome des Gusszustands der
Nb8+Ti-Legierung.

Im Gegensatz dazu entstehen Karbide auch im Ferrit selbst, besonders bei isothermem
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6.1 Prozesse nach der Warmumformung

b)

Abbildung 6.1: Nb-Ausscheidung in Ferrit. a) Ausscheidungen wihrend der Austenit-Ferrit-
Transformation an der migrierenden Ferritfront (engl. interphase precipitates [170]), b) Ausschei-
dung wihrend isothermer Behandlung (670 °C/60 min) im Ferrit mit kleinsten Ausscheidungen
oder Clustern, c¢) Erhohung der isothermen Temperatur auf 690 °C/60 min) zeigt deutlich grofsere
Ausscheidungen mit teilweise plattenhafter Morphologie. Adaptiert an [45].

Halten im oberen Temperaturbereich des Ferrits. Die Ausscheidungen sind je nach
der Dauer und der Temperatur der isothermen Behandlung unterschiedlich fein und
reichen von wenigen Atomen (Abbildung 6.1b) bis hin zu nm-grofien Ausscheidung-
en (Abbildung 6.1c). Die plattenartige Morphologie resultiert aus der Nukleation von
monoatomaren und vollstindig oder teilkohdrenten Nb(C,N)-Lagen, die entlang der
energetisch giinstigsten Kristallebene im Ferrit wachsen. Da die Gitterkonstanten von
Ferrit (a, =0,286 nm) und NbC (anpc = 0,447 nm) sehr verschieden sind, konnen nach
diesem Wachstumsmechanismus bei kleinen Ausscheidungen Kohédrenzspannungen

reduziert werden [173,174].

Im Methodenkapitel wurde theoretisch begriindet, dass Cluster bzw. Feinstausscheidun-
gen in Metallen durch einen Streuanteil den elektrischen Widerstand erhchen, dieser
in den gdngigen Nb-legierten Stihlen jedoch aufgrund des geringen Volumenanteils
einen vernachlédssigbaren Effekt besitzt. Die experimentellen Daten bestatigten dies.
Vergleicht man fiir Nb8+Ti die totale Ausscheidung von Nb in Form von interphase

precipitates im Falle des langsam abgekiihlten Gusszustands (Abbildung 6.1a) und ein
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6.1 Prozesse nach der Warmumformung

sehr feines Clustering, das nach einer einstiindigen Auslagerung bei 670°C im An-
schluss an eine Losungbehandlung bei 1200 °C oder 690 °C nach Losen bei 1250 °C
entstand (Abbildung 6.1b)'3, so lagen die Widerstdnde im Rahmen der Messabweichung
auf etwa demselben Niveau (etwa 253 bis 255 n{)m). Ein Effekt der Cluster- bzw. Aus-
scheidungsgrofse auf den Widerstand ist demnach selbst im Falle der besonders feinen
Clusterbildung (Abbildung 6.1b) im Rahmen der Messgenauigkeit nicht deutlich mess-
bar gewesen. Die Widerstandswerte lagen unabhéngig von der Ausscheidungsform
gemessen am Werteumfang in z. B. Abbildung 5.7 deutlich tiefer als die vollstandige
Ausscheidung von Nb erwarten lief3. Der starke Widerstandsabfall im Vergleich zu den
abgeschreckten Austenitzustdnden fiir die Charakterisierung der Warmumformung
(Abbildung 5.7) ist eindeutig auf die Ausscheidung von restlich gelost vorliegendem
C in Form von Zementit zuriickzufiihren, da die C-Loslichkeit in Ferrit sehr gering ist.
Dies ist auch schon im Vergleich der Nb-freien Legierung (Nb0+Ti) bei der Gegentiiber-
stellung von abgeschrecktem und luftabgekiihltem Zustand nach dem Austenitisieren
messbar gewesen (Abbildung 4.6). Des Weiteren wurde im Kapitel Warmumformung
der niedrigere Widerstand bei den hoher verformten Proben mit der Stabilisierung
von Restaustenit durch C erklart (Abbildung 5.11), was ebenfalls mit einem verringer-
ten C-Gehalt in der Matrix einherging. Entsprechend liegt auch der C-Gehalt gemafs
mit 0,006 & 0,004 gew.-% in der Ferritmatrix der langsam abgekiihlten Gussproben der
Schmelze Nb8+Ti viel niedriger als in den aus dem Austenit abgeschreckten Proben,
bei denen die Zementitausscheidung grofitenteils unterbunden wurde und ein deutlich
hoherer C-Gehalt zwangsgelost in der Matrix verblieb (0,015 £ 0,011 gew.-% nach dem
Abschrecken von 950 °C).

Simoneau et al. [36] haben Proben vor der Widerstandsmessung 16 Stunden bei 300 °C
angelassen, mit der Absicht, Unterschiede in der gelosten Menge von C durch eine
komplette Ausscheidung in Form von Zementit zu nivellieren. Diese Methode wurde

in dhnlicher Weise immer wiederholt [37,38,69,70]. Auf andere mikrostrukturelle Ef-

13Im Falle der langsam abgekiihlten Gussprobe ist die Quantifizierung der ausscheidungsfreien Matrix in APT leicht
moglich und der verbleibende Nb-Gehalt lag bei 0,001 gew.-% Nb, also im Bereich der chemischen Aufldsungsgrenze der
APT. Bei der Probe mit den feinen Clustern ist eine Trennung der Matrix und der Cluster praktisch nicht moglich, aber in
Perrard et al. [169]) wird bei einer dhnlichen Zusammensetzung nach derartiger Behandlung von einer fast vollstindigen
Ausscheidung von Nb ausgegangen.

127



6.1 Prozesse nach der Warmumformung

2,68

266 m—
2,641
2,62
2,601
2,58 1
2,56
2,54 1
2,521

2,50
0 48|/~ 950°C, ¢ =-0,3
* 7 ]|—@—950 °C, ¢ =-0,3, 16h bei 300 °C
2,46 — - | - |
10 250 1200
Zeit nach Umformung (s)

p (107 Qm)

Abbildung 6.2: Absenkung des spezifischen Widerstands nach einer 16-stiindigen isothermen
Behandlung bei 300 °C im Vakuumofen (aus der Masterarbeit von Herges [86]).

fekte wurde nicht eingegangen, z. B. Versetzungserholung, die bei dieser Temperatur
stattfindet. Wahrend in der Masterarbeit von Herges [86] eine Langzeitbehandlung bei
niedrigen Temperaturen fiir ausgewédhlte warmumgeformte Proben eine einheitliche
Absenkung des Widerstandes bewirkte (Abbildung 6.2), konnte dies in anderen Proben
nicht reproduziert werden. Widerstande erhohten sich teilweise und unschliissige Ver-
laufe waren die Folge. Fehler in der Vakuumbehandlung kénnen nicht ausgeschlossen
werden. In weiteren Arbeiten muss untersucht werden, wie solche nachtraglichen Tem-
peraturbehandlungen die Mikrostruktur verdndern, um die Nb-Ausscheidung auch im

Ferrit genau quantifizieren zu kénnen.

Daneben wirkt sich auch gelostes Nb auf die Austenit-Ferrit-Transformation aus [13,14].
Niob in Losung verzogert die Nukleation von Ferrit, sodass die Transformationstem-
peratur niedriger liegt als in einer Nb-freien Variante. Die Abbildung 6.3 zeigt dies
ftir Nb8+Ti und Nb0+Ti. Dargestellt sind lichtmikroskopische Aufnahmen in Wasser
abgeschreckter und an Luft abgekiihlter Mikrostrukturen. Bei den abgeschreckten Gefii-
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6.2 Erhohung der Messgenauigkeit der Widerstandsmessung

gen sind neben der martensitischen und/oder bainitischen Strukturen auch die PAGB
schwach sichtbar. Durch Ti, das temperaturstabile TiN-Ausscheidungen bildet, war die
Kornvergroberung auch bei hoheren Austenittemperaturen effektiv behindert und ein
Effekt der AustenitkorngrofSe auf das Austenit-Ferrit-Transformationsverhalten kann

ausgeschlossen werden [175].

Wihrend fiir den Nb-freien Stahl die Morphologie des Abschreckgefiiges keine sichtba-
ren Unterschiede im Lichtmikroskop zeigt, unterscheiden sich die Gefiige von Nb8+Ti
insbesondere bei hohen Temperaturen deutlich. Mit steigender Austenitisierungstem-
peratur stieg der Nb-Gehalt in Losung und die Martensit-Start-Temperatur wurde
entsprechend herabgesenkt. Es entstand ein feinlattiges Martensitgefiige, wahrend
bei geringen Mengen an Nb in Losung vermehrt Bainit entsteht. Der deutlichste Un-
terschied zeigt sich bei den luft-abgekiihlten Proben (AC), wo im Falle von Nb8+Ti
das vorhandene Nb in Losung die gleichgewichtsnahe Bildung von Ferrit und Perlit

verhinderte.

Es ist folglich fiir die Kontrolle der Transformation ebenfalls von Bedeutung, die Nb-

Menge in Losung nach der Warmumformung quantifizieren zu kénnen.

6.2 Erhohung der Messgenauigkeit der Widerstandsmessung

Die empirische Standardabweichung des spezifischen Widerstands vom Mittelwert,
0p, betrug bei den Proben fiir die Warmumformung maximal etwas weniger als 1 nQm.
Bei den stabférmigen, langeren Proben fiir die Simulation der Brammenwiedererwir-
mung war die Unsicherheit mindestens um etwa den Faktor 2 kleiner, ndmlich maxi-
mal 0,4 nQm (Abbildung 6.4)!. Als Gegeniiberstellung zu den empirischen Messwerten
wurde die Messunsicherheit der elektrischen Widerstandsmessung auch durch die
,Gauf$sche Fortpflanzung” der einzelnen Messunsicherheiten der Messgeréate ermittelt

(Anhang A). Diese deckt sich gut mit dem gemessenen Wert fiir 0. Die fortgepflanzte

14Wie in den Abbildungen 4.7, 5.7, 5.9 und 5.10 zu sehen, sind die Standardunsicherheiten in der Regel kleiner als
diese Maximalwerte, jedoch stets etwa um den Faktor 2 geringer im Fall der langeren Stabproben fiir die Brammenwie-
dererwdrmung im Vergleich zu den Zylinderproben fiir die Warmumformung. Eine grofSe Ausnahme bilden die durch
erhchte Umformung nochmals kiirzeren Zylinderproben, bei denen sich der empirische Wert von o vervielfachte. Die
in Abbildung 6.4 dargestellten Werte sind als Vergleichswerte zu verstehen
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Nb&+Ti

i

1100 °C

1050 °C
Abbildung 6.3: Mikrostrukturen bei Nb-Ti-mikrolegiertem Stahl (Nb8+Ti) und Nb-freiem Ti-
mikrolegiertem Stahl (Nb0+Ti). Die Ti-Zugabe hielt im betrachteten T-Bereich die Austenitkorn-
grofSe stabil, und der Einfluss von gelostem Nb auf die Morphologie des Abschreckgefiiges wird
sichtbar. Die Proben wurden bei den angezeigten Austenitisierungstemperaturen fiir 30 min

gehalten und in Wasser abgeschreckt. AC bezeichnet den Zustand der Luftabkiihlung nach
30-mintitigem Halten bei 1200 °C.

Messunsicherheit resultiert aus der Messungenauigkeit der Spannungsmessung, der
Unsicherheit in dem aufgebrachten Quellstrom, der Messungenauigkeit der Probendi-
mensionen und des Potentialabstands sowie der Temperaturmessung, und lag bei etwa

0,5nOQm fiir die Warmumformproben.

Der empirische Wert o resultierte aus der Messung des Widerstands einer Einzelprobe,
aber jeweils nach wiederholtem Ein- und Ausbau in den bzw. aus dem Messaufbau.
Im Vergleich dazu fiihrte das wiederholte Messen derselben Einzelprobe im selben
Einbauzustand zu viel geringeren Werten von etwa 0,2n{2m und unabhéngig von
der Probengeometrie. Die Messabweichung, die beim wiederholten Ein- und Ausbau
entsteht, stieg mit abnehmender Liange der Messproben. Ein mechanisches Spiel der
Messkontaktaufnahmen im Aufbau wiegt fiir kleine Proben schwerer, da der Abstand
der Potentialkontakte fiir die Spannungsmessung im Falle kiirzerer Proben abnahm.
Die Widerstandsmessung von Reintitanproben mit verschiedenen Lingen, aber mit
konstant annehmbaren spezifischen Widerstdanden (Abbildung 3.5) verdeutlicht zu-

dem, dass unterhalb einer kritischen Lange die Messabweichungen deutlich stiegen.
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Abbildung 6.4: Die grofiten gemessenen Standardabweichungen der Mittelwerte, o, aus wieder-
holten Messungen (nach erneutem Probeneinbau) in Abhéngigkeit von der Probengeometrie und
dem zugehorigen Kontaktabstand im jeweiligen Messaufbau. Die rechte Ordinate bezeichnet die
Umrechnung von o, zu den entsprechenden Unsicherheiten bei der Bestimmung des gelosten
Nb-Gehalts, A[Nb].

Die Ursache ist der steigende Einfluss der Geometrieeffekte auf die Widerstandsmes-
sung, insbesondere die Unsicherheit hinsichtlich der exakten Lage der Messproben
relativ zu den Potentialkontakten. Folglich besafien die hoher warmumgeformten und
dadurch kiirzeren Stahlproben mit 8 mm Lange statistische Messunsicherheiten, die
zum Teil um das 5-fache hoher waren als bei den mit 10 mm nur geringfiigig langeren

Warmumformproben (Abbildung 5.10).

Konsequenterweise ist eine Vergrofierung der Probendimensionen, insbesondere der
Probenldnge, empfehlenswert. Die Widerstandsmessungen fiir die 28 mm langen stab-
tormigen Proben nach der Brammenwiedererwdrmung demonstrierten, dass eine Ver-
besserung von o, um mehr als den Faktor 2 durch eine Vervierfachung der Lange
des Potentialabstands erreicht wurde. Eine Empfehlung fiir die Dimensionierung des
Messaufbaus ist durch die Norm ASTM B193-16 [176] beschrieben und wurde im in

der vorgelegten Arbeit verwendeten Messaufbau berticksichtigt, mit der Ausnahme
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6.2 Erhohung der Messgenauigkeit der Widerstandsmessung

der Abstande der Potentialkontakte. In diesem Punkt werden 300 mm als Mindestmaf3
empfohlen, also die 30-fache Lange des Potentialabstands im Messaufbau fiir die war-
mumgeformten Proben. Um die Grenzen des Systems zu erfassen, wurden vergleichbare
Benchmark-Stahlproben mit der geforderten Lange untersucht und eine nochmalige Ver-
besserung der Unsicherheit des Mittelwerts auf unter 0,1 nQ2m erreicht (Abbildung 6.4).
Umgerechnet auf die Spannweite der spezifischen Widerstinde zwischen vollstian-
diger Auflosung und Ausscheidung von Nb aus dem Kapitel Brammenerwarmung
entspricht das einer Unsicherheit von 0,002 gew.-% oder 12 ppm, also konkurrenzfihig
beispielsweise mit der APT bei einem gleichzeitig um viele Gréfsenordnungen erhhtem

Probenvolumen, das untersucht werden kann.

Gleichzeitig ist offensichtlich, dass die Grofse der Warmumformproben durch die Krifte
des verwendeten Warmumformsimulators - im Falle der verwendeten Gleeble 3800
etwa 200 kN - limitiert ist. Eine unbegrenzte Vergrofierung der Proben war daher nicht
moglich. Sie war technisch auch nicht sinnvoll, da sehr grofle Mengen an Ausgangsmate-
rial fiir die Vielzahl der gemessenen Proben notwendig gewesen wiéren. Im Falle der im
Rahmen der vorliegenden Arbeit hergestellten Gussbrammen bedeutete dies aufierdem,
dass die Anzahl der Proben, die aus einer Bramme gewonnen werden konnten, mit
steigender Probengrofie abnahm. Es war jedoch unabdingbar, dass alle Proben einer
Legierungszusammensetzung, die mittels elektrischer Widerstandsmessung charakteri-
siert und verglichen werden sollten, von derselben Gussbramme stammten. Ansonsten
héitten die Schwankungen der anderen Legierungselemente, die zum Teil den Nb-Gehalt
deutlich tiberwiegten, jeglichen Vergleich von TMCP-Zustdnden hinsichtlich der Nb-
Ausscheidung unmoglich gemacht. Lunker und andere Giefifehler waren ein weiterer
Grund, warum grofSe Proben unter Beibehaltung von nahezu homogener Zusammen-

setzung und Porenfreiheit nicht einfach herstellbar waren.

Anstelle der Optimierung der Probengrofie kann die Genauigkeit des Messaufbaus
erhoht werden. Insbesondere kann durch eine Verringerung des mechanischen Spiels
der Potentialkontakte die Reproduzierbarkeit der Messwerte bei wiederholtem Ein- und
Ausbau verbessert werden. Zudem zeigten die in der vorgelegten Arbeit verwendeten

Kontakte nach vielen Versuchen eine Abplattung an der Kontaktstelle (Abbildung 6.5).
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Die Abstiande der Kontakte wurden am Messtag mittels Ti-Proben mit bekanntem
spezifischem Widerstand berechnet, sodass die wahre Kontaktgeometrie fiir einen di-
rekten Vergleich der Werte in den Abbildungen 4.1 bzw. 4.7a und 5.7 nicht bekannt
sein muss. Hingegen ist der Vergleich dieser Werte mit denen aus weiter zuriicklie-
genden Messungen [45] oder der Masterarbeit von Herges [86] (Abbildung 5.8), die
Bestandteil der Ergebnisdiskussionen waren, durch solche Verschleifierscheinungen
erschwert. In zukiinftigen Messungen sollten stets festsitzende Kontakte mit definierter
Kontaktgeometrie verwendet werden. Eine Werkstoffauswahl sollte darauf abzielen,
den Kontaktverschleifd durch haufigen Ein- und Ausbau der Proben zu reduzieren, Kor-

rosion zu vermeiden und den thermoelektrischen Effekt aufgrund der unterschiedlichen

Kontaktmetalle zu reduzieren.

a)

Abbildung 6.5: Verschleifs der Cu-Kontaktstifte fiir die Spannungsmessung fithren zu einer ver-
dnderten Kontaktgeometrie. Bei den kleinen Kontaktabstdnden [, insbesondere bei der Messung
der Warmumformproben, ist dadurch evtl. der wahre Kontaktabstand bei linger zurtickliegen-
den Messungen wie in [45] oder der Masterarbeit von Herges [86] (Abbildung 5.8) verdndert
gegeniiber den finalen Messungen (Abbildungen 4.1 bzw. 4.7a und 5.7), bei denen [ mittels
Ti-Proben mit bekanntem Widerstand riickwérts errechnet wurde.

Neben der Messgenauigkeit des Aufbaus stellt sich zudem die Frage, ob die Messung
fiir einen Zustand hinsichtlich der untersuchten Probenbereiche reprasentativ war. Im
Falle der Benchmark-Stahlproben mit sehr grofien Probendimensionen von [ >300 mm
wurde neben dem berechneten Wert fiir o einer Einzelmessung auch die tatsdchliche
Standardabweichung der Messung mehrerer Einzelproben mit derselben Herstellung
ermittelt. Diese lag ebenfalls bei geringen 0,2 n{m, sodass der spezifische Widerstand
einer Einzelprobe demnach aufgrund der makroskopischen Messung eines grofien

Probenvolumens aussagekraftig beziiglich der chemischen Zusammensetzung und
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6.2 Erhohung der Messgenauigkeit der Widerstandsmessung

Abbildung 6.6: Fehler in Proben fiir die elektrische Widerstandsmessung. a) Stirnflache einer
Zylinderprobe hat eine ausgeprégte Zone, die bei der Warmumformung in der Gleeble lokal
aufgeschmolzen wurde. b) Sichtbare Poren, die noch aus dem Guss stammen.

Verteilung ist. In der vorliegenden Arbeit wurden, auch wegen der grofien Menge an
untersuchten Zustdnden, pro Zustand in der Regel nur eine Einzelprobe mehrfach
gemessen und der Mittelwert und dessen Abweichung dokumentiert. Dabei wurde
festgestellt, dass Einzelproben gelegentlich herstellungsbedingt werkstofftechnische
Fehler besaflen, die grofie Auswirkung auf den gemessenen Widerstand hatten. Bei der
Warmumformung im Warmumformsimulator traten wegen der Kontakt- bzw. Joule-
schen Erwdrmung der Stahlproben durch den starken Stromfluss gelegentlich lokal
hohe Stromspitzen auf. Kontaktfolien aus Graphit fithrten zu einem fldchigen Kontakt,
aber in wenigen Fallen war dennoch eine lokale Aufschmelzung an der Stirnflache der

Zylinderproben sichtbar (Abbildung 6.6a).

Weiterhin sind, wie oben bereits angesprochen, grofse Poren aus dem Gussmaterial ein
Grund fiir Widerstandserh6hungen, wenn der durchflossene Querschnitt sich deut-
lich dandert, sowie Poren die Leitung der Elektronen streuen. Abbildung 6.6b zeigt
eine Fotographie der Zylinderprobe, die fiir den ausreiffenden Messwert der Rei-
he 900°C/¢=-0,3/1200s in Abbildung 5.7 steht. Chemische Inhomogenititen im
Probenmaterial, wie sie nach dem Guss auftreten konnen, sind ebenfalls Fehlerursachen.
In der vorliegenden Arbeit wurde darauf verzichtet, die Proben nach dem Gief3pro-
zess bzw. vor der Brammenwiedererwdrmung durch ein vorgeschaltetes Umformen

chemisch und mikrostrukturell zu homogenisieren, um den industriellen thermomecha-
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nischen Prozess so realistisch wie moglich nachzuempfinden.

6.3 Zusammenfassung der vorliegenden Arbeit

Die vorliegende Arbeit charakterisierte die Auflosung und Ausscheidung von Mikrole-
gierungselementen mit dem Fokus auf das Element Nb. Die Messskala erstreckte sich
vom mm- bis hinunter in den sub-nm- bzw. fast-atomaren Mafistab. Zu diesem Zwe-
cke wurden die makroskopische elektrische Widerstandsmessung und die hochlokale
APT kombiniert eingesetzt. Es wurde demonstriert, dass beide Techniken hochsensitiv
den gelosten Nb-Anteil bestimmen konnen. Ergdnzend zu diesen beiden Techniken
wiesen die Elektronen- und Lichtmikroskopie Ausscheidungsvorgédnge direkt nach
und unterstiitzten die Aufklarung Mechanismen auf der Mikrostrukturebene, die den
elektrischen Widerstand beeinflussten. Ein Schema der untersuchten Grofienskalen ist in
Abbildung 6.7 dargestellt. Das Ausscheidungsverhalten der Mikrolegierungselemente
Nb sowie Ti wurde anhand der Simulation des TMCP, im Detail bei den Stadien Bram-
menwiedererwdrmung bzw. Austenitisierung und Warmumformung, im Labormafistab

beschrieben.

Aus der Untersuchung verschiedener Szenarien der Brammenwiedererwdrmung wurde
die temperaturabhéngige Loslichkeit der nach dem initialen GiefSprozess im erstarrten
Stahlgefiige vorliegenden Nb-Ti-Karbonitride untersucht, indem die Zusammensetzung
der Karbonitride und deren geldster Gehalt im Austenit experimentell quantifiziert
wurden. Dabei zeigte sich, dass die experimentell ermittelte Loslichkeit von (Nb,Ti)(C,N)
deutlich niedriger war, als es die Gesetzmaéfligkeiten der reguldaren Mischung von sim-
plen bindren Karbiden und Nitriden vorhergesagten. Die entwickelte experimentelle
Methodik ist im Falle realer Stahlwerkstoffe wertvoll fiir die Validierung von theo-
retischen Modellrechnungen. Letztere fufSen auf einer Vielzahl an Annahmen und
miissen viele Aspekte simplifizieren, insbesondere die Komplexitidt der Stahl- und
Ausscheidungszusammensetzung und -morphologie, kinetische Aspekte und die Pro-
benhomogenitit, die Wechselwirkung mit anderen Legierungselementen im Stahl und

den Verlust von z. B. Karbonitridelementen an praktisch unldsliche TiN, die alle das
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Ausscheidungsverhalten stark beeinflussen. Aufierdem enthalten die experimentellen

Messungen Informationen tiber die Kinetik der Ausscheidung bzw. Auflosung.

Die im TMCP an die Brammenwiedererwdarmung anschlieffende Warmumformung
untersuchte die Kinetik der dehnungsinduzierten Ausscheidung von Nb(C,N), die fiir
verschiedene Umformtemperaturen verglichen wurde. Untersuchungen mittels APT
stellten fiir deutlich unterschiedliche Umformtemperaturen konstant einen ,, Verlust
“von etwa 25 % der urspriinglich zulegierten Nb-Menge vor bzw. zu Beginn der Um-
formung fest. Im Vergleich mit den vorangegangene Loslichkeitsbetrachtungen der
Karbonitride vor der Warmumformung war diese Diskrepanz nicht schliissig, sodass
davon ausgegangen wurde, dass bei der Abkiihlung von der Austenitisierungs- zur
Umformtemperatur bereits Ausscheidungsprozesse abliefen. Eine mogliche Erklarung
liefern bereits bestehende, zuvor nicht aufgeloste Ti-reiche Ausscheidungen, die durch
die Bereitstellung von heterogener Keimbildungsflache auch im kurzen Zeitfenster
der Abkiihlung zur Warmumformtemperatur die geloste Nb-Menge verringerten. Ein
Vergleich mit der Ti-freien Variante konnte Aufschluss dartiber liefern, da dort keine
ungeldsten Ausscheidungen vor der Warmumformung bzw. nach der Brammenwieder-

erwarmung vorliegen.

Die Kinetik der dehnungsinduzierten Nb(C,N)-Ausscheidung und deren Wachstum
war temperaturabhidngig und hatte ein Maximum um 900 °C. Eine hthere Umformung
beschleunigte die Ausscheidung. Beim Vergleich der Umformgrade ¢ =-0,3 oder -0,6
zeigten sich Schwierigkeiten bei der Interpretation der elektrischen Widerstandswerte,

weil unterschiedliche Probenldngen verglichen werden mussten.
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Messgrofienskala

nm pm

Atomsondentomographie Elektronenmikroskopie Lichtoptische Mikroskopie Elektrische Widerstandsmessung

Fe Nb

pi L] o ofe

- X X~

X z

20 nm
—

Korrelation

Abbildung 6.7: Ubersicht iiber die Multiskala der Charakterisierung von Nb in Nb-Ti-
mikrolegiertem HSLA-Stahl. Die elektrische Widerstandsmessung auf der mm-oder cm-
Groflenskala korreliert mit der Atomsondentomographie auf der sub-nm-Grofienskala. Adaptiert
an [45].

Uber den gesamten untersuchten TMCP, sowohl der Brammenwiedererwdrmung als
auch Warmumformung, iiberlagerten mikrostrukturelle Prozesse im Zusammenhang
mit C mit dem durch die Nb-Auflosung bzw. Ausscheidung verdnderten elektrischen
Widerstand. In weiteren Arbeiten soll ein Fokus darauf liegen, wie der C-Einfluss
methodisch eliminiert oder durch eine genaue Quantifizierung subtrahiert werden

kann.

Die elektrische Widerstandsmessung zeigte sich als hochprazise Methode mit einer
Messgenauigkeit von spezifischen Widerstanden unterhalb 1n{2m. Dadurch konnte
der Zustand von Nb im Stahl mit der hochsten Nb-Menge, 0,085 gew.- charakterisiert
werden, wobei die umgerechnete Messgenauigkeit der Zusammensetzungsbestimmung
fiir die niedrigeren Nb-Gehalte (0,042 und 0,022 gew.-%) grofs war. Eine weitere Ver-
besserung des Messaufbaus ist ein wichtiger Schritt, um auch niedrige Nb-Gehalte in

HSLA-Stahlen mit ausreichend geringer Unsicherheit zu quantifizieren.
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Anhang A
Bestimmung der Messunsicherheiten in
der elektrischen Widerstandsmessung

An dieser Stelle werden die Messunsicherheiten der elektrischen Widerstandsmessung
erldutert. Dies wird am Beispiel der Messungen der Zylinderproben fiir die Warmum-
formung dargestellt, weil diese Geometrie aufgrund der kleinen Probendimensionen in
Verbindung mit kleinem Aspektverhiltnis die grofiten Messunsicherheiten besaf3. Die
Messunsicherheiten des Messaufbaus fiir die Proben der Brammenwiedererwarmung

waren entsprechend geringer.

Die Ausgangsmessgrofie, der spezifische elektrische Widerstand, berechnet sich zu:

p= R(T)% (55)

R ist der elektrische Widerstand, dessen Abhdngigkeit von der Temperatur hier betrach-
tet werden soll, und wird aus dem Quotienten von Messspannung U und Quellstrom
berechnet. Die Datenblitter der verwendeten Messgerite liefern eine Unsicherheit des
programmierten Quellstroms von Al = (0,27 % des abgelesenen Messwerts + 0,9 mA) bei
I'=1A[177]. Diese Stromstarke war aufserdem der Maximalwert in allen Messungen der
vorliegenden Arbeit. Die Unsicherheit einer einzelnen Spannungsmessung ist im Da-
tenblatt mit einem sehr geringen Wert von nur 0,008 % des Messwerts im untersuchten
Messbereich angegeben [178]. Die Standardabweichung der Spannungsmessung war
nach vielen Messungen (> 10) etwa AU =4 - 107 V. Dieser hthere Wert wurde daher an-
stelle des Wertes auf dem Datenblatt iibernommen. Die oft verwendete sog. ,Gaufische

Fehlerfortpflanzung” lautet fiir R=U/I:
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wobei U und I =1 A die Mittelwerte aller Messungen waren. Fiir den Fall der kleins-
ten Proben lag U bei etwa 5-107°Q. Dann war AR=4,5-10"7(), also etwa 1% der
Messausgangsgrofie. Da dies fiir das notwendige Ziel der Nb-Quantifizierung zu hoch
war, wurde eine lineare Regression verschiedener Stromstiarken und der jeweils da-
zu gemessenen Spannungswerte durchgefiihrt. AR reduzierte sich bei Linearisierung
der Messungen von U von 0,2 bis 1A auf AR= 1078 Q. Zu AR addierte sich noch
der Einfluss der Temperaturungenauigkeit, die bei AT'=0,2 °C lag. Die Temperaturab-
héangigkeit des Widerstandes der verwendeten Stahlproben wurde aus einer linearen

Anpassung ermittelt (Abbildung A.1):

Q
R(T)=5,229-107°Q+1,4-107" ol R2 = 0,98, (57)

sodass eine Unsicherheit von 0,2°C sich in einer Temperaturunsicherheit fir R,

ARp~3-107%Q duBerte, und das gesamte ARges ~4-1078 ).

Die Unsicherheit des spezifischen Widerstands A p bezieht dann noch die Unsicherheiten

der Messung der Probengeometrie mit ein. Der Probenquerschnitt A wurde mit einer Mi-

krometerschraube (Mitutoyo, Japan) ermittelt, die eine Unsicherheit von Ad =0,001 mm

besaB. Fiir die kreisformigen Querschnitte der Zylinderproben mit A =rd?/4 gilt dann:
04 wd

AA=——Ad=—Ad.
od 2 8

Mit dem durchschnittlichen Durchmesser der Proben d = 5,586 mm ist A A ~ 0,009 mm?.
Die Ermittlung des tatsdchlichen Potentialabstands [ war komplexer. Zum einen wurde
ermittelt, dass der [ durch mechanisches Spiel der Kontaktstifte in den Fiihrungen
um wenige 10 pm schwanken konnte. Zum anderen hatten die Kontakte selbst Ver-
schleifs, sodass sich [ im Laufe der Zeit dndern konnte. Um [ zu ermitteln, wurden
Rein-Titanstdbe verwendet. Der spezifische Widerstand von Ti ist mehr als viermal so

hoch wie der von Fe. Der spezifische Widerstand des verwendeten Ti wurde an einem
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Abbildung A.1: Temperaturabhédngiger elektrischer Widerstand R(T) der Schmelze Nb08+Ti.
Die Messpunkte wurden wéhrend der Abkiihlung einer Probe gemessen (Anfangskiihlrate
<0,5°C/min).

langen diinnen Stab mit [ =200 mm gemessen. Dadurch waren die Messfehler sehr ge-
ring und der spezifische Widerstand von Ti konnte errechnet werden zu 443 £+ 0,2 nQ2m.

In diesem Fall ergab sich eine Unsicherheit Al ~ 1072 mm und /=5,17 mm.

Durch Einsetzen aller Unsicherheiten ldsst sich dann Ap berechnen mit:

Ap= (2P AR i 9P A4 i 9 n; 2~5 10-100) 59
p = ﬁ + 8714 + E ~J- m. ( )

Dabei dominiert Al die Gesamtunsicherheit Ap. Dieser Wert liegt in der Grofsenord-

nung der meisten tatsdchlich gemessenen durchschnittlichen Standardunsicherheiten
der Messmittelwerte, o5, der warmumgeformten Proben und um etwa den Faktor 2 ge-

ringer als der Maximalwert (Abbildung 6.4). Eine nicht quantifizierbare Unsicherheit als
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Ursache fiir den hoheren Wert von o; war das mechanische Spiel der Potentialkontakte,
d.h. Kontaktstifte fiir die Spannungsmessung innerhalb der Fithrungen im Messauf-
bau. Dies begriindet sich dadurch, dass eine Vergrofierung aller Probendimensionen
o5 gegen Ap gehen lief3, weil die Unsicherheit durch mechanisches Spiel weniger ins

Gewicht fiel.
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Anhang B
Rontgenographische Bestimmung der
Defektdichte

Die Aufhértung, d.h. Austenitvergroberung und zunehmend martensitische Mikrostruk-
tur (Abbildung 4.4) mit steigender Austenitisierungstemperatur fiir NbO wurde mittels
Rontgenbeugungsanalyse (XRD) und der sukzessiven Analyse der Versetzungsdichte
untersucht und mit Nb0+Ti verglichen. Dafiir wurde die von Ungar et al. [133] entwi-

ckelte Modifikation des sog. Williamson-Hall-Plots verwendet.

Der urspriingliche Williamson-Hall-Plot behandelt die Peakverbreiterung AK eines
Beugungspeaks beim Beugungsvektor K als die Summe des Einflusses durch Verset-

zungen und der Kristallitgrofle [179]:

0,9

AK =
D

+ N*by/o K, (60)

wobei N* eine Konstante darstellt und b die Lange des Burgersvektors im kubisch-
raumzentriertem (krz) Fe. Fiir elastisch anisotrope Kristallgitter wie krz-Fe ist die
Gleichung 61 nicht linear fiir K. Ungér et al. [133] fiihrten einen Faktor fiir den Verset-

zungskontrast, C, ein und dnderten Gleichung 61 zu:

0,9
D

AK =

+ M*D ggLK\/E. 61)

M* wird oft als Verteilungsfaktor fiir Versetzungen bezeichnet, der in Martensit z. B.
als M* =1,4 angenommen wurde [180]. Der Versetzungskontrastfaktor C ist weiterhin

definiert durch den durchschnittlichen Kontrast Cj,og einer Kristallebene {h 00}:
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C = Choo (1 - ¢H), (62)

mit ¢ einem Faktor der elastischen Konstanten von krz-Fe [181] und H einem Orientie-

rungsfaktor, der aus den Millerschen Indizes berechnet wird gemafs:

B h2k2+h2l2+k2l2

(h2 + k2 + 12)° 5

Der Wert von ¢ wurde experimentell bestimmt aus der linearen Anpassung
(AK —0,9/D)/K)? gegen H auf der Abszisse. Der Schnitt der Anpassungsgeraden
mit der Abszisse betrdgt —1/q. Der Wert fiir Cjo9 folgt der linearen Mischungsregel aus
den Anteilen von Stufen- und Schraubenversetzungen f; und f;, mit den jeweiligen

Kontrastfaktoren Cjgo, | und Chog p:

Choo = f1.Choo, 1 + [uChoo - (64)

Die Faktoren C,ioo mit =1, 2 berechnen sich zu [181]:

_ . _A* o
Clpo=0a" + (1 — exp ( b >> + A%+ (65)

mit den Parametern af, b, ¢’ und d' sowie der elastischen Anisotropie
A*=2¢y4 (c11 — c12), c11 =230 GPa, ¢12 = 130 GPa und ¢4y = 116 GPa. In [181] sind d’, ',
¢ und d' fiir verschiedene Werte von cia/cy4 tabelliert und fiir krz-Fe (c12/c44 ~1,16)
werden die Werte aus dem Eintrag unter c¢12/c44 =1 entnommen. Die Anteile f, und f,

verhalten sich komplementér zueinander:

9L — 9

fi=1-fyp= ,
qu — 4L

(66)

wobei ¢; =1,298 und ¢, =2,676 [181].

AK wurde iiber KV/C auf der Abszisse fiir die Beugungsreflexe (krz-Fe) {110}, {200},
{211} und {220} aufgetragen und linear angepasst, wobei die Steigung ¢, und der
Schnitt mit der Ordinate D ausdriickt. Letzterer Wert schwankte um den Nullpunkt,
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was zu unrealistisch hohen positiven sowie negativen Kristallitgrofien fiithrte. Zwar
besitzen Martensitlamellen in den vorliegenden Proben teilweise nur Dicken um etwa
100nm, jedoch haben sie eine lange Streckung im Bereich von pm. Die Aussagekraft

von D ist daher gering, und es wird nur o berticksichtigt.

Proben von Nb0 und Nb0+Ti mit den Brammenwiedererwdrmungstemperaturen von
1050 bis 1250°C /30 min und einer Fliche von etwa 30 x 15 mm? wurden bis 2 500er
Feinheit geschliffen und dann mit 6, 3 und 1 um Diamantsuspension poliert sowie mit

kollodialem Siliziumoxid (0,05 pm) oxidpoliert.

XRD wurde im Rontgendiffraktometer Empyrean (Malvern Panalytical, Niederlande)
durchgefiihrt unter Verwendung der charakteristischen Rontgenstrahlung von Ko-
balt, CoK, mit einer Wellenldnge A =0,17890 nm. Beugungsreflexe wurden in einer
Bragg-Brentano-Anordnung aufgenommen in einem Bereich fiir Beugungswinkel 26

beginnend bei 45° und endend bei 130°.

Ein Pulverstandard von LaBg diente der Aufnahme der Instrumentenfunktion. Die
Peaks der Beugungsreflexe wurden in der Software Highscore Plus (Malvern Panalyti-
cal, Niederlande) mit der Pseudo-Voigt-Funktion angepasst, die die Verbreiterung als
Konvolution von einer Gauf3- und Lorentz-Funktion annimmt. Die integrale Peakbreite
von Gaufsscher und Lorentzscher Komponente B und B;" der Reflexe der Stahlproben
wurden um die integrale Verbreiterung der Peaks des Standards (B5*5% und BL56)
korrigiert durch die folgenden Berechnungen, um die korrigieren Peakbreiten B¢, und

B;f zu erhalten [182]:
Bf = B — BRS, (67a)

(B&)? = (BE)? — (BE™%)”. (67b)

AK wurde analog zu [180, 183] berechnet zu:

AK =05 (1,0692Bﬁ +/0,86639 (B + 4 (Bg;)2> . (68)
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Abbildung B.1: Williamson-Hall-Plots in a) konventioneller Auftragung mit AK tber K [179]
und b) der modifizierten Variante mit AK tiber K Vel [133].

In Abbildung B.1 sind der konventionelle Williamson-Hall-Plot und die modifizierte

Version nach Ungér [133] dargestellt. Die oben diskutierte Anisotropie der Elastizitit
von krz-Fe ist im Peak der {2 0 0}-Ebenenschar sichtbar (Abbildung B.1a). Erkennbar ist,

dass nach der Einfiihrung des Versetzungskontrastfaktors C' die Beugungsreflexe einer

linearen Gesetzmafigkeit folgen (Abbildung B.1b).

Die Auswertung der Proben von Nb0O und Nb0+Ti bei den verschiedenen Austenitisie-

rungstemperaturen gemafs Gleichung 61 errechnete schliefilich die in Abbildung 4.5

dargestellten Versetzungsdichten o .
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Anhang C
Metallographische Praparation

C.1 Metallographisches Atzen

Fiir die metallographischen Untersuchungen im Licht- und Elektronenmikroskop sowie
fiir die Zielprdparation von einzelnen Ausscheidungen fiir die APT-Untersuchungen
wurden chemische Atzverfahren angewendet. Ehemalige Austenitkorngrenzen
(engl. prior austenite grain boundaries, PAGB) wurden mithilfe des Atzmittels nach
Bechet-Beaujard [129] in abgewandelter Form kontrastiert. Daftir wurden 3 g Pikrinsdu-
re (Merck, Deutschland) in 100 ml deionisiertem Wasser (etwa Raumtemperatur) gelost.
Da die Loslichkeit von Pikrinsdure in Wasser schlecht ist, wurde der nicht geloste Nie-
derschlag ausfiltriert. Die Losung wurde darauthin auf etwa 70 °C erwédrmt [184], und
einige Tropfen Teepol-Detergens (Merck, Deutschland) hinzugegeben, um die Benet-
zung zu verbessern. Durch Einreduzieren des Losungsvolumens auf etwa 90 ml wurde
sichergestellt, dass die Losung mit Pikrinsdure gesittigt war. In Bakelit eingebettete und
bis auf 1 um polierte Oberfldchen der zu untersuchenden Stahlproben wurden senk-
recht in die 70 °C erwdrmte Losung eingetaucht. Das senkrechte Eintauchen vermied
dabei Lochfrafs (engl. pitting) [185]. Die Probe wurde nicht bewegt und zwischen 40
und 100s in der Losung gehalten, bis ein dichter schwarzer Film auf der Probe abge-
schieden wurde. Gute Ergebnisse der PAGB-Darstellung wurden dann erreicht, wenn
die Stahlprobe nicht bewegt wurde. Zwischenzeitlich wurde von Thackray et al. [186]
bestétigt, dass eine Bewegung die gleichméaflige Filmformation stért und damit auch die
Darstellung der PAGB. Anschlieffend wurde die Probe unter flielendem Wasser gerei-

nigt, und der Film mechanisch (z. B. mit feuchtem Wattebausch) abgewaschen und die
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C.2 C-Replika-Herstellung

a) & ol - b)

200 um Fosel Luris 20 pm

Abbildung C.1: Lichtmikroskopische Darstellung der PAGB von Nb8+Ti verschiedener Zustidnde,
die mit dem Atzmittel nach Bechet-Beaujard [129] angeitzt wurden. a) Gutes Ergebnis fiir
eine warmumgeformte Probe (950 °C/¢ =-0,3/100s). b) Unvollstindige Korngrenzen in einer
austenitisierten und dann abgeschreckten Probe (1000 °C/30 min).

Probenoberfliche mit Ethanol gereinigt und per Druckluft getrocknet. Ein Beispiel eines
sehr guten Ergebnisses ist in Abbildung C.1a anhand einer warmumgeformten und
abgeschreckten Probe (950 °C/ ¢ =-0,3/100s) abgebildet. Es wurde festgestellt, dass hin
zu langeren Zeiten (1200 bis 6 000s) die Darstellung der PAGB nicht mehr hinreichend
sichtbar war. In Mikrostrukturen von Proben, die im hohen Austenittemperaturbereich
gehalten und abgeschreckt wurden, war stets zudem ein ausgepragtes Anédtzen des
Transformationsgeftiges sichtbar. Dies beeintrachtigte die Sichtbarkeit der PAGB (siehe
z.B. Abbildung C.1).

C.2 C-Replika-Herstellung

Mikrolegierungskarbonitride wurden auf nm-diinnen C-Replika-Filmen fixiert und
mittels STEM-in-REM untersucht. Die Methode ist in drei Schritte unterteilbar und ein

Schema in Abbildung C.2a zu sehen:

1. Freilegung von Ausscheidungen auf der Stahloberflache,

2. Abscheidung eines C-Films, der freigelegte Ausscheidungen ganz oder teilweise

umschliefst und

3. Ablosung des C-Films und Fixieren auf einem Cu-Grid fiir die Untersuchung im
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STEM-in-REM.

Fiir Schritt 1 wurden Proben bis 1 um poliert. Eine Anédtzung der Stahloberfldche in alko-
holischer 3%-iger Salpetersdure (verdiinnt von 67%-iger Salpetersaure, Merck, Deutsch-
land) legt im Oberflichenbereich befindliche Ausscheidungen frei, die resistenter gegen
die Saure sind als das umliegende Stahlgefiige (Abbildung C.2b). Dafiir reichte eine
Immersion in der Atzlé’)sung fir etwa 30 s aus, woraufhin die Oberflache mit Ethanol,

dann Wasser und wieder Ethanol gereinigt und mit Druckluft getrocknet wurde.

Im zweiten Schritt wurde ein C-Film durch thermisches Verdampfen von Graphit in
Vakuum (Emitech K950X Turbo Evaporator, jetzt Quorum Technologies, UK) auf die

zuvor angedtzte Oberflache abgeschieden.

Im dritten Schritt wurde der C-Film auf der Probenoberfliche mit einem Skalpell in
etwa 3x3mm? grofle Kacheln unterteilt. Dann wurden die Stahlproben mit dem an-
geritzten Film erneut in die bereits in Schritt 1 verwendete Atzlosung gegeben. Dabei
war darauf zu achten, dass zur Vermeidung von Kontamination der Filme durch frem-
de Ausscheidungen jede Probe eine eigene Losung verwendete. Nach einer lingeren
Zeit, meist > 10 min, begannen sich die Kacheln des C-Films abzul6sen, weil der Stahl
unterhalb des Films sich aufzuldsen begann. Um die filigranen Kacheln nicht zu bescha-
digen, durfte die Stahlprobe in der Losung nur mit Vorsicht bewegt werden, um fast
vollstandig abgeloste Kacheln vom Stahl zu 16sen. Sodann schwammen die Filme auf

der Oberfldache der Losung.

Mittels Pinzette und Cu-Grid wurden die Filme abgefischt und in ein Gefaff mit deioni-
siertem Wasser gegeben, um sie von restlicher Sdure zu reinigen. Daraufhin wurden
die Cu-Grids an Luft getrocknet. Ein mit C-Replikafilm benetztes Cu-Grid ist in Ab-
bildung C.2¢ zu sehen. In Abbildung C.2d sieht man beispielhaft Ausscheidungen auf

dem C-Film, die mittels STEM-in-REM aufgenommen wurden.
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a)

4 3. C-Film ablosen

4 2. C-Film abscheiden

4 1. Atzen

Stahl mit Ausscheidungen

Abbildung C.2: Arbeitsschritte fiir die Herstellung von C-Replikafilmen fiir die STEM-in-REM-
Untersuchung. a) Schema fiir die Herstellung. b) REM-Aufnahme durch Atzung freigelegter
Ausscheidungen auf der Stahloberfldche (adaptiert an [44]). c) Cu-Grid mit teilweise intaktem
C-Replikafilm in einigen Fenstern. Die martensitische Mikrostruktur ist deutlich sichtbar in
den C-Film tibertragen worden. d) STEM-in-REM-Aufnahme von Ausscheidungen auf einem
C-Replikafilm.
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1.1

1.2

1.3

Abbildungsverzeichnis

Schema des TMCP und des Effekts des Mikrolegierungselements Nb auf
die Stahlmikrostruktur. a) Verschiedene TMCP-Stadien und resultierende
Geftige (M: Martensit, B: Bainit, P: Perlit, F: Ferrit). b) Schematischer Ver-
gleich der Mikrostrukturentwicklung wahrend des TMCP von Stahl ohne
Mikrolegierung und am Beispiel der Mikrolegierung mittels Nb. Gestri-
chelte Linien stellen das jeweils ehemalige Gefiige dar, durchgezogene

das vererbte Gefiige (adaptiertan [4]). . . . . ... ... . ... ......

Wirkung von Mikrolegierungselementen auf das Rekristallisationsver-
halten. a) Verdnderung der Rekristallisations-Stop-Temperatur, oberhalb
derer das verformte Austenitgefiige grofitenteils rekristallisiert, in Abhéan-
gigkeit von den Mikrolegierungsgehalten von Nb, Ti, V sowie Aluminium
(Al). Besonders wirksam ist Nb (adaptiert an [12], used with permission
of The Minerals, Metals & Materials Society). b) Wirkung von Nb auf

die Rekristallisationskinetik durch solute drag und dehnungsinduzierte

Nb-Ausscheidung in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur [10].

Prozessschema des TMCP ausgerichtet auf die Fragestellung nach dem
Zustand von Nb wahrend der einzelnen Prozessstadien. Die vorliegende
Arbeit umfasst die Beschreibung der Stadien vom Gussausgangszustand,
der Brammenwiedererwarmung bzw. Austenitisierung und der Warm-

umformung und gibt einen Ausblick auf die Prozesse bei der Phasentrans-

formation von Austenit zu Ferrit und innerhalb des Ferritphasengebiets.

5

12
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2.1

2.2

2.3

3.1

Messungen der Schmelzenzusammensetzung. a) Gussblock mit Andeu-
tung der Bereiche, wo mittels OES die Zusammensetzung gemessen
wurde. b) Pro Scheibe wurden je neun Stellen tiber den Blockquerschnitt
verteilt untersucht. c) Beispiel: Lokale Variationen der Konzentrationen
der Elemente Si, Mn, Cu und Ni im gegossenen Block der Schmelze

Nb8+Ti korrelierten mit der Messstelle. . . . . .. .. .. ... .. ....

Schema der untersuchten TMCP-Stadien. Q bezeichnet das Abschre-
cken (von engl. quenching) von dem jeweiligen TMCP-Stadium, sodass
bei Raumtemperatur ,eingefrorene” Ausscheidungszustiande untersucht
werden konnten. Die T .t wurde variiert zwischen 950 und 1250 °C fiir
die Untersuchung der temperaturabhéngigen Auflésung von Ausschei-
dungen. Tun¢, ¢ und t wurden variiert fiir die Kinetik dehnungsindu-

zierter Nb(C,N)-Ausscheidungen. . . . .. ... ... ...........

Walzsimulationen im Warmumformsimulator Gleeble. a) Beispiel einer
Warmumformung einer zylindrischen Probe (nicht in vorliegender Arbeit
verwendeter Aufbau). b) Weiterbearbeitung der Proben nach der Warm-
umformung zu zylindrischen Proben fiir die elektrische Widerstands-
messung, hier zur Verbildlichung durch Funkenerosionsdrahtschneiden
dargestellt. Proben wurden durch Zerspanen in der Drehmaschine auf

Endmafigebracht. . . . ... ... ... ... .. .. L L

Temperaturabhingiger spezifischer elektrischer Widerstand von Metal-
len. a,b) Cu mit verschiedenen Reinheitsgehalten (RRR ~ 1200 mit Daten
aus [57] und RRR ~ 1,9 mit Daten aus [58]). c) In der vorliegenden Arbeit
untersuchte Schmelze Nb8+Ti. d) Verschiedene Festigkeitsklassen von

HSLA-Stahlen zwischen —180—300 °C (adaptiertan [60]). . . . . . . . ..

15

16

19
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3.2

3.3

34

3.5

3.6

3.7

Spezifische elektrische Widerstandsanderung durch Nb-Ausscheidung
oder Auflosung in Arbeiten verschiedener Autoren. a) Simoneau et al.
fiir Fe-C-0,04Nb und Fe-C-0,058NDb [36] (used with permission of Taylor
& Francis, www.tandfonline.com), b) adaptiert an Park et al. [69] fiir

Fe-C-0,038Nb und c) Jung et al. fiir Fe-C-0,067Nb-0,02Ti-0,056V [38].

Anderung des spezifischen elektrischen Widerstands p durch Nahord-
nung bzw. die Bildung von Clustern. a) Spezifischer elektrischer Wider-
stand verschieden ausgelagerter Al-Mg-Si-Cu-Legierungen. Die Pfeile
1—4 bezeichnen die isotherme Haltezeit fiir den jeweiligen Zustand in b).
b) Cluster einer APT-Rekonstruktion bei verschiedenen isothermen Hal-
tezeiten zwischen 60 und 180 °C (adaptiert an [42], used with permission

of Taylor & Francis, www.tandfonline.com). . .. ... .. ... ... ..

Spannungsmessung mit zwei Polaritdten zur Eliminierung von Offset-
Spannungen im Messaufbau. Die Probe ist grau eigezeichnet. Einge-
zeichnet sind die Thermospannung Ur und die tiber der Lange [ und
Querschnitt A abfallende Spannung U ess. a) Messung von Umess,1 mit

+1 und b) Messung von U pess » mit umgekehrter Stromrichtung —1I.

Abhéngigkeit des berechneten spezifischen Widerstands p von der Lange

von Ti-Zylinderproben mit konstantem Durchmesser. . . . . . . ... ..

Simulation der Potentialverteilung in 2D in verschiedenen Probengeome-
trien. a) Verlauf der Aquipotentiallinien bei variiertem Aspektverhaltnis
zwischen etwa 1 und etwa 5. b) Berechnete Abweichung vom wahren
Wert des Spannungsabfalls (bei bekannt angenommenem spezifischen

elektrischen Widerstand p) je nach Probendimensionen. . . . . . . . . ..

APT-Rekonstruktion der Stahlmatrix (Nb8+Ti bei 1250 °C gehalten fiir
30min). a) Rekonstruktion der Nb-Atome zeigt zuféllige Verteilung.
b) Massenspektrum der Rekonstruktion aus a) mit c) Ausziigen zur bes-

seren Ubersichtlichkeit. . . . . . . . . . o o o v

27

31

34

38

39
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3.8

3.9

3.10

3.11

3D-Darstellung von rekonstruierten Nb-Atomen im Ausgangszustand
(Guss) von Nb8+Ti zeigt scheinbar drei verschieden grofie Ausschei-
dungen. Unterschiedliche Iso-Konzentrationswerte fiir Nb definieren

die Ausscheidung dabei entsprechend grofier oder kleiner (abgewandelt

Einfluss der unterschiedlichen elektrischen Feldstiarken auf die Evaporati-
on von Ausscheidungsatomen auf die Rekonstruktion. a) Rekonstruierte
Nb-Atome zeigt eine grofie Ausscheidung. Eine zylinderférmige Maske
extrahiert die Atome innerhalb des Volumens in b) und c) (innerhalb einer
1 at.-%-igen Nb Iso-Konzentrationsfldache). b) Nb, C und N (als NbN) in-
nerhalb der Ausscheidung. c) Atome aus b) mit breiter Uberlagerung von
Fe-Atomen aus der umgebenden Stahlmatrix bis tief in die Ausscheidung

hinein. Adaptiertan [44].. . . . . . ... ... . L o L

APT-Charakterisierung einer (Nb,Ti)(C,N)-Ausscheidung. a) Rekonstruk-
tion von Nb, Ti, C und N-Atomen, die eine Ausscheidung bilden (N
ist durch NbN-Ionen dargestellt). Die Fe-Atome sind verkleinert darge-
stellt. b) Massenspektrum der Ausscheidung in a). Dabei wurde eine
Iso-Konzentrationsflache fiir Nb von 1at.-% gewdhlt. c) Vergrofierte Aus-

ziige der umrahmten Bereiche des Massenspektrumsinb). . . . . . . ..

APT-Rekonstruktion von Nb(C,N)-Ausscheidungen in einer isotherm
(690°C fiir 60min) gehaltenen Ti-freien Nb8-Schmelze. a) Rekonstru-
ierte Nb-Atome. Die Pfeile markieren die Ausscheidungen, von denen
eine besonders grof3 ist. b) Rekonstruktion der C-Atome zeigen neben
den Ausscheidungen eine Segregation, die wahrscheinlich entlang ei-
ner Martensit- bzw. Bainitlattengrenze oder Versetzung lauft. Die grofie

Ausscheidung liegt genau auf der segregierten Zone. . . . .. ... ...

47

49

50

153



3.12

3.13

3.14

3.15

Methode 1: Chemisches Freidtzen von Ausscheidungen auf der Stahlo-
berflache und Wiedereinbetten durch stromlose Abscheidung von me-
tallischem Ni-P. REM-Aufnahmen: a) Stahlmikrostruktur mit PAGB, die
durch Atzen mittels Pikrinsdure-Lésung freigelegt wurden. b) Hochver-
groflerte Aufnahme von Ausscheidungen nahe einer PAGB. c) Markie-
rung eines Gebiets mittels FIB. d) Markierungen nach Beschichtung mit
metallischem Ni-P noch leicht sichtbar. e) FIB-Querschnitt zeigt Ausschei-
dungen gehduft im Stahl sowie wiedereingebettet in metallischem Ni-P.
f) Vergroflerte Aufnahme von e) zeigt auch kleine Ausscheidungen, die

nicht durch Atzung aufgelost wurden (adaptiert an [44]). . . . . . . . ..

Methode 2: Vollstandige chemische Extraktion von Ausscheidungen und
hochangereicherte APT-Probenspitzen. a) TEM-Aufnahme von Ausschei-
dungen eingeschlossen in einer Silikatmatrix, die sich nach der chemi-
schen Extraktion der Ausscheidungen gebildet hatte. b) FIB-in-REM-
Préparation von Probenspitzen. c) REM-Aufnahme der finalen APT-
Probenspitze mit hoher Dichte an Ausscheidungen (adaptiert an [44]). .

APT-Rekonstruktion von Nb(C,N)-Ausscheidungen in Nb8+Ti, die in
metallisches Ni-P nach Methode 1 eingebettet wurden. a) Rekonstruktion
von Nb-,Fe- und Ni-Atomen. Die ehemalige Stahlmatrix wird durch Fe-
Atome reprasentiert, die neue, aufgewachsene Matrix durch Ni-Atome
und die Nb(C,N)-Ausscheidung wird durch Nb-Atome gekennzeich-
net. b) Massenspektrum (innerhalb 1 at.-% Nb Iso-Konzentrationsfldche).

Adaptiertan [44]. . . . . . . ...

APT-Rekonstruktion eingebetteter Ti(C,N)-Ausscheidungen in Nb8+Ti
eingebettet in Ni-P (Methode 1). a) Rekonstruktion von Ti-,Fe- und Ni-
Atomen. Die ehemalige Stahlmatrix wird durch Fe-Atome reprasen-
tiert, die neue, aufgewachsene Matrix durch Ni-Atome und die Ti(C,N)-
Ausscheidung wird durch Ti-Atome gekennzeichnet. b) Massenspektrum

(innerhalb 1 at.-% Ti Iso-Konzentrationsfliche). Adaptiert an [44]. . . . .
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3.16 APT-Rekonstruktion vollstindig chemisch extrahierter [27] und in Silikat

4.1

4.2

wiedereingebetteter (Nb,Ti,V)(C,N)-Ausscheidungen in einem Nb-Ti-V-
Stahl untersucht in [30]. a) Rekonstruktion von Nb-, C und Si-Atomen.
Die Si-Atome gehoren zur Silikatmatrix, die die Ausscheidungen (mar-
kiert durch Nb und C) umschliefsit. b) Massenspektrum (innerhalb 1 at.-%
Nb-Iso-Konzentrationsflache). Vergrofiert sind Ausziige zur besseren

Lesbarkeit. Adaptiertan [44]. . . . ... ... ... ... .. ... .. ..

a) Spezifischer elektrischer Widerstand p und b) bezogen auf Refe-
renzwert bei 950 °C, Ap, der Probenreihen Nb+Ti fiir verschiedene 30-
miniitige Austenitisierungsbehandlungen im Kammerofen mit folgender

Abschreckung (Adaptiertan [43]). . . .. ... ....... ... .....

FIB-in-SEM-Zielpraparation einer PAGB der Probe Nb8+Tij, die 2's nach
einer 30-%igen Verformung bei 950 °C abgeschreckt wurde. a) Lichtopti-
sche Aufnahme einer metallographischen Atzung der PAGB nach Bechet-
Beaujard [129], b) REM-Aufnahme von PAGB, die Bainit-/Martensit-
Substruktur ist schwach erkennbar, ¢) FIB-in-REM-Lift-out eines PAGB-
Segments zur weiteren APT-Analyse und d) APT-Rekonstruktion der
Elemente C, Nb, Mn und Ni, die entlang einer vermeintlichen PAGB
segregiert sind. Ein Zylindervolumen wird zur Konzentrationsanalyse
in e) und f) verwendet. Die Messrichtung ist durch den Pfeil markiert.
e) Konzentrationen von C, Nb, Mn und Ni entlang der zylindrischen
Region in d). f) Kumulative Anzahl der C-Atome besitzt einen Exzess
NEyzess beim Uberstreichen der Lattengrenze (Methode nach [130]). Der
schwarze Kurvenverlauf sind die kumulierten C-Atome tiber alle Atome
entlang des Zylinders in d). Die rote Linie ist ein Polynom sechsten Gra-
des, das an den Verlauf angepasst wurde. Ngyzess Wurde errechnet als die
Differenz der zwei gestrichelten Tangenten. Die Grenzfldche liegt dort,

wo die Dreiecke D; und D, flichengleichsind. . . . . .. ... ... ...
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4.3

44

4.5

C-Segregation an einer Martensit- oder Bainitlattengrenze. a) APT-
Rekonstruktion von C mit deutlicher Segregation an Bainit-
/Martensitlattengrenze. Ein Zylindervolumen wird zur Konzen-
trationsanalyse in b) und c) verwendet. Die Messrichtung ist durch den
Pfeil markiert. b) C-Konzentration bei maximal 4,5 at.-% (0,96 gew.-%), an-
dere Elemente, wie exemplarisch fiir Nb gezeigt, sind nicht angereichert.
¢) Kumulative Anzahl der C-Atome besitzt einen Exzess Ngy,ess beim
Uberstreichen der Lattengrenze (Methode nach [130]). Der schwarze
Kurvenverlauf sind die kumulierten C-Atome iiber alle Atome entlang
des Zylinders in a). Die rote Linie ist ein Polynom sechsten Grades,
das an den Verlauf angepasst wurde. Ngyess Wurde errechnet als die
Differenz der zwei gestrichelten Tangenten. Die Grenzfldche liegt dort,

wo die Dreiecke Dy und D, flachengleichsind. . . . . ... .. ... ...

Vergleich der PAGB (mit schwarz gestrichelten Linien angedeutet) und
der Martensit/Bainit-Gefiigemorphologie in Abhdngigkeit von der Aus-
tenitisierungstemperatur und Ti-Zugabe. a) In der Ti-freien Legierung
vergroberte die Austenitkornstruktur sichtbar. Zudem wandelte sich die
Morphologie des Transformationsgefiiges mit steigender PAG-Grofie
von Bainit zu Martensit. b) Ti-Zugabe stabilisierte das Austenitgefiige
bis 1250 °C und die Morphologie des Transformationsgefiiges ist immer

bainitisch. Adaptiertan [43]. . . . .. ... ... ... .. .o oL

Vergleich von spezifischem elektrischen Widerstand p und Versetzungs-
dichte o, (aus XRD) in Abhédngigkeit von der Austenitisierungstempe-
ratur. a) Spezifische elektrische Widerstandsanderung Ap von Nb0 und
Nb0+Ti je nach Austenitisierungstemperatur bezogen auf den Wert bei
1050 °C sowie b) rontgenographische Auswertung der Versetzungsdichte
01 nach der von [133] modifizierten Williamson-Hall-Methode (siehe
Anhang B). Adaptiertan[43]. . . ... .. ... ... ... oL
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4.6

4.7

4.8

49

4.10

411

Unterschiedliche Mikrostrukturen und spezifische elektrische Widerstan-
de p der Schmelze Nb0+Ti nach Austenitisierung fiir 10 min bei 1200 °C
und dann a) in Wasser abgeschreckt, um Martensit/Bainit zu erhalten
und b) an der Luft abgekiihlt, um ein ferritisch-perlitisches Gefiige zu

erhalten. . . . . . . . . e

a) Differenz des spezifischen elektrischen Widerstands Ap mit Referenz-
wert bei 950 °C nach dem Abzug der Anpassungsgerade an Nb0+Ti und
b) die Uberlagerung des spezifischen elektrischen Widerstands p von
Nb8+Ti mit der durch APT ermittelten gelosten Nb-Menge. Adaptiert
an [43]. . . . e

Temperaturabhédngige Loslichkeiten verschiedener binédrer Karbide und
Nitride in Austenit und Ferrit gebildet aus den Elementen Nb, Ti und
V zusammen mit C oder N [1], used with permission of the Institute of

Materials, Minerals and Mining. . . . ... ... ... .. ... ......

Karbonitridausscheidungen im Gusszustand der Schmelze Nb8+Ti in
a) HAADF-STEM-in-REM-Aufnahmen fixiert auf C-Replika und b) APT
(nur Nb-Atome dargestellt). Adaptiertan [43]. . ... ... ... .....

TiN-Charakterisierung in SEM und APT. a) Ausschnitt einer Riickstreu-
elektronenaufnahme in Nb8+Ti nach Abschrecken von 1250 °C und b) Er-
gebnisbild der von Hand segmentierten TiN. c) Eine FIB-Zielpraparation
von TiN nach Atzung erlaubte eine d) APT-Analyse eines Teilausschnitts.
Die kubische Struktur ist angedeutet durch die flache Grenzflache. Die
Elemente Nb und C sind ebenfalls im TiN vorhanden. Adaptiert an [43].

Karbonitridelemente in Losung fiir jede Austenitisierungstemperatur, be-
rechnet unter Einbezug der durch TiN abgebundenen Mengen. Adaptiert
an [43]. . . . e e
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4.12 Experimentell berechnete Loslichkeit ks von (Nb,Ti)(C,N) in der unter-

5.1

52

suchten Nb8+Ti-Legierung im Vergleich zu Literaturwerten von NbC
und NbN nach Narita [123]. a) Die Berechnung der Loslichkeit auf Basis
der elektrischen Widerstandsmessung (Quadrate) liefert Werte, die zwi-
schen den Geraden von NbC und NbN liegen. Die Werte wurden linear
an eine Fitgerade (gestrichelt) angepasst, ohne den Temperaturwert {iber-
schrittener totaler Loslichkeit bei 1250 °C miteinzubeziehen. Bei 1200
und 1100 °C geloste Mengen Nb (APT) stimmen gut mit der Fit-Geraden
iiberein. Adaptiert an [43]. b) Vergleich der temperaturabhidngigen aus-
geschiedenen Nb-Menge, [Nb],;, fiir (Nb,Ti)(C,N) in Nb8+Ti mit der
Bildung von bindren Karbiden oder Nitriden (gelosten Mengen aus Ta-
belle 4.1). Karbide (NbC) l6sen sich bereits ab etwa 1050 °C auf, Nitride
(NbN) oberhalb von 1100 °C und die in dieser Arbeit untersuchten Kar-
bonitride (Nb,Ti)(C,N) 16sen sich erst oberhalb von 1200 °C vollstandig

auf. . .,

Vergleich von Energiebilanzen fiir homogene und heterogene (an Verset-
zungen) Keimbildung von Nb(C,N). AGem beschreibt den volumetri-
schen Anteil, der durch den Keim frei wird, AGjn: die aufzubringende
Grenzflichenenergie zwischen Keim und Austenit und AG | ist der An-
teil, der durch die heterogene Keimbildung an Versetzungslinien bereit-

gestellt wird. Abbildung adaptiertan [151]. . . . ... ... ... ... ..

HAADEF-STEM-in-REM-Aufnahmen von Nb-Ausscheidungen in C-
Replikafilmen nach der Umformung von Nb8+Ti bei 950°C/ ¢ =-0,3.
a) 250 s nach der Umformung wurden Ausscheidungen mit rund 5 nm
Durchmesser gesehen, die laut EDX-Analyse kein Ti enthielten. b) Nach
1200 s sind die Ausscheidungsgrofien auf etwa 20 nm angestiegen. c) Die

Ausscheidung dekorieren besonders stark PAGB. Adaptiert an [45]. . . .
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5.3

54

5.5

5.6

5.7

Temperatur-Zeit-Verlauf fiir die Austenitisierung bei 1200 °C und Um-
formung bei 850 bzw. 950 °C sowie Abschreckung nach etwa 10000s.
Simulation der Teilchenanzahldichte von dehnungsinduzierten NbC-

Ausscheidungen mittels MatCalc-Software. Adaptiertan [45]. . . . . . .

APT-Rekonstruktion der Elemente Nb, Ti, C und N fiir vermutlich deh-
nungsinduzierte Ausscheidungen, die in der Probe Nb8+Ti nach Um-
formung bei 850 °C, ¢ =-0,6 und isothermer Haltezeit 200s detektiert
wurden. a) Grofsere Ausscheidung (Nb,Ti)(C,N) mit geringem Anteil an
Ti und b) Nb(C,N)-Ausscheidungen. Nur die Elemente Nb, C, Ti und N
werden dargestellt. Adaptiertan[45]. . ... ... ... ..........

Vergleich der dehnungsinduzierten Ausscheidung von Nb nach Umfor-
mung mit einem Umformgrad von ¢ =—0,3 oder ¢ =-0,6, beide bei 900 °C
umgeformt und 250 bzw. 200 s gehalten. a) Die Verteilung verschiebt sich
fiir ¢ =-0,6 gegen kleinere Ausscheidungen. b) C-Replika zeigen bei der
hoher verformten Probe (o =-0,6) besonders im Groéfienbereich <30 nm

eine gleichméflig verteilte hohe Dichte an Ausscheidungen. . . . .. ..

a) Spezifischer elektrischer Widerstand p und geloster Nb-Gehalt, [Nb],
der Probenreihe Nb8+Ti in Abhédngigkeit von der Haltezeit nach Umfor-
mung bei 950 °C und Umformgrad ¢ = -0,3. b) HAADF-STEM-in-REM-
Aufnahme an einem C-Replikafilm von heterogenen Nb(C,N) an TiN bei
t=2snach der Umformung. Adaptiertan[45]. . . . .. ... ... ....

Spezifischer elektrischer Widerstand p der Schmelze Nb8+Ti fiir ver-
schiedene Haltezeiten und Umformtemperaturen. Allen Umformtem-
peraturen fiihren zu einem tendenziellen Abfall von p. Uberlagert ist
in schwarz gestrichelter Linie mit einem roten Konfidenzband der Wi-
derstandsverlauf durch unterschiedliche Austenitisierungstemperaturen
wihrend der Brammenerwarmung (Abbildung 4.7a). Dabei wurde der
Wert von p fiir theoretisch maximale Ausscheidung unter Verwendung

von Gleichung 39 eingezeichnet (durch Pfeil gekennzeichnet). . . . . . .
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5.8

59

5.10

5.11

Spezifischer elektrischer Widerstand p der Schmelze Nb8+Ti (hier bezeich-
net als 08Nb, ¢ =-0,3 bezeichnet mit 0,3eps) fiir verschiedene Haltezeiten

und Umformtemperaturen aus der Masterarbeit von Herges [86]. . . . .

Spezifischer elektrischer Widerstand p der Schmelzen Nb2+Ti und
Nb4+Ti fiir verschiedene Haltezeiten nach einer Warmumformung bei
900°C/¢=-0,3. Ein geringer Abfall ist im Fall von Nb4+Ti zu sehen,
wihrend Nb2+Ti keine abfallende Tendenz zeigt. . . .. ... ... ...

Spezifischer elektrischer Widerstand p nach Erhthung des Umformgra-
des ¢. a) Vergleich von Umformgrad ¢ =-0,3 und —0,6 bei 900 °C (Daten
fiir ¢ = -0,6 stammen aus [45]). b) Vergleich verschiedener Messungen der
Probe mit hohem Umformgrad ¢ = —0,6: Messung aus [45], neue Messung
bei verkiirzter Probenldnge (wegen metallographischer Untersuchungen),
Messung des Widerstandsverhiltnisses derselben Probe bei Raum- und

Fliissig-Stickstoff-Temperatur und berechnet nach Gleichung 16.

Charakterisierung von Restaustenit in abgeschreckten Proben, die bei
900 °C mit hohem Umformgrad (¢ =-0,6) deformiert wurden. a) Elektro-
nenoptische Aufnahme einer metallographisch geétzten Oberfldche mit
glatt und erhabenen ,Inseln” von Restaustenit (beispielhaft mit Pfeilen
markiert). Das liegt an ihrer hoheren chemischen Bestandigkeit gegen-
uber dem kohlenstoffarmen Ferrit. b) APT-Rekonstruktion von C-Atomen
zeigt C-reiche Region. Entlang der Richtung des schwarzen Pfeils eines
zylindrischen Gebiets wird die chemische Zusammensetzung in c) aufge-
tragen. c) Verlauf der Konzentrationen von C, Mn, P und Nb von dem
C-reichen Gebiet in eine Bainit-/Martensitlatte hinein. Die Zusammenset-
zung der C-reichen Phase (6 at.-% bzw. etwa 1,3 gew.-% C) kennzeichnen

sie als Restaustenit, weil der C-Gehalt in Zementit mit 25 at.-% viel hoher
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5.12

5.13

5.14

5.15

Lichtmikroskopische Aufnahme der ehemaligen Austenitkornstruktur
anhand der PAGB von bei 900 °C umgeformten Proben Nb8+Ti mit
a) ¢ =-0,3 und b) ¢ =-0,6. Deutlich zu sehen ist das pancaking, d.h. Lang-
strecken der Kérner ohne Einsetzen von Rekristallisation. Die Proben

wurden metallographisch in 3-vol.-%-iger wéssriger Pikrinsdure geitzt.

Mittels spezifischer Widerstandsverldaufe in Abbildung 5.7 und 5.9 er-
mittelte ausgeschiedener Nb-Anteil, ausgehend von einem anfanglichen
Nb-Gehalt von 0,06 gew.-% in Losung, in Abhdngigkeit von der Um-
formtemperatur von 800—1 000 bei ¢ =-0,3 und f) zum Vergleich bei
doppeltem Umformgrad ¢ =-0,6 und 900 °C. Die durchgezogenen bzw.

111

gestrichelten Linien sind einem Avrami-Verlauf in Gleichung 45 angepasst.114

Dehnungsinduzierte Nb(C,N)-Ausscheidungskinetik. a) Ausgeschiede-
ner Anteil von Nb, ¢, ausgedriickt durch eine Anpassung an Avrami-
Kurvenverldufe fiir die verschiedenen Umformtemperaturen und im Fal-
le von 900 °C einer hoheren Umformung (¢ = -0,6 statt ¢ =-0,3). b) Zeit-
Temperatur-Umwandlung (ZTU)-Schaubild der dehnungsinduzierten
Nb(C,N)-Ausscheidung. Die Zeiten sind errechnet mittels Gleichung 45
fiir die ausgeschiedenen Fraktionen 0,05 und 0,95, also 5 und 95 % Aus-

scheidung. . . ... ... ... .. .. ..

Wachstum von Nb(C,N) fiir verschiedene Umformtemperaturen und
berechnet nach Gleichung 52. Die gestrichelten Linien beziehen sich
auf die hohere Verformung (¢ =-0,6) gegeniiber den anderen Verldufen,
bei denen der Umformgrad ¢ =-0,3 betrug. a) Radienentwicklung fiir
Diffusionsparameter von Nb in Austenit nach Kurokawa et al. [134],

b) nach [163] und verwendetin [159]. . . ... ... ... ... ......
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5.16

5.17

6.1

6.2

Grofienverteilung von Ausscheidungen ermittelt aus STEM-in-REM-
Aufnahmen von C-Replika, mit Daten aus der Masterarbeit von Her-
ges [86]. Die Ausscheidungsgrofienverteilung der Reihe 950 °C/ ¢ =-0,3
verschiebt sich zu grofleren Werten mit steigender Zeit nach der Umfor-
mung, stagniert jedoch bei 250 s. Im Vergleich sind die Ausscheidungen

bei 900 °C und einer Umformung mit ¢ = —-0,6 auch nach 200 s kleiner.

Die Rekristallisationskinetik Nb8+Ti bei der Warmumformung (¢ =-0,3).
a) Erweichung nach dem sog. Doppelschlagversuch fiir verschiedene
Temperaturen und Zeiten zwischen den Umformschritten. Bei Umfor-
mung bei 950 °C ist ein Stoppen der Erweichung fiir einen Zeitbereich
zwischen etwa 10 und 100s zu erkennen, der mit der dehnungsindu-
zierten Ausscheidung von Nb(C,N) erkldrt wird. b) Die Entwicklung
der PAGB zeigt eine Verkleinerung der Korner von 2 bis 100 s, weil die
Rekristallisation zu einer Gefiigeneubildung fiihrt. ¢) Lichtmikroskopi-
sche Aufnahmen der PAGB durch Bechet-Beaujard-Atzmittel [129] nach
Warmumformung bei 950 °C/¢ =—-0,3 und 2 bis 100 s. Adaptiert an [45].

Nb-Ausscheidung in Ferrit. a) Ausscheidungen wéhrend der Austenit-
Ferrit-Transformation an der migrierenden Ferritfront (engl. interphase
precipitates [170]), b) Ausscheidung wihrend isothermer Behandlung
(670 °C/60min) im Ferrit mit kleinsten Ausscheidungen oder Clustern,
c) Erhohung der isothermen Temperatur auf 690 °C/60 min) zeigt deut-
lich grofiere Ausscheidungen mit teilweise plattenhafter Morphologie.

Adaptiertan[45]. . . . . . . ...

Absenkung des spezifischen Widerstands nach einer 16-stiindigen iso-
thermen Behandlung bei 300 °C im Vakuumofen (aus der Masterarbeit

vonHerges [86]). . . .. ... ... .. ... ...
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6.3

6.4

6.5

6.6

6.7

Mikrostrukturen bei Nb-Ti-mikrolegiertem Stahl (Nb8+Ti) und Nb-freiem
Ti-mikrolegiertem Stahl (NbO+Ti). Die Ti-Zugabe hielt im betrachteten
T-Bereich die Austenitkorngrofle stabil, und der Einfluss von gelostem
Nb auf die Morphologie des Abschreckgefiiges wird sichtbar. Die Proben
wurden bei den angezeigten Austenitisierungstemperaturen fiir 30 min
gehalten und in Wasser abgeschreckt. AC bezeichnet den Zustand der
Luftabkiihlung nach 30-miniitigem Halten bei 1200°C. . . . . . ... ..

Die grofiten gemessenen Standardabweichungen der Mittelwerte, 05, aus
wiederholten Messungen (nach erneutem Probeneinbau) in Abhangigkeit
von der Probengeometrie und dem zugehorigen Kontaktabstand im
jeweiligen Messaufbau. Die rechte Ordinate bezeichnet die Umrechnung
von o; zu den entsprechenden Unsicherheiten bei der Bestimmung des

gelosten Nb-Gehalts, A[Nb].. . . ... ... .. ... ... ... .. ..

Verschleifs der Cu-Kontaktstifte fiir die Spannungsmessung fiihren zu
einer veranderten Kontaktgeometrie. Bei den kleinen Kontaktabstinden /,
insbesondere bei der Messung der Warmumformproben, ist dadurch evtl.
der wahre Kontaktabstand bei langer zuriickliegenden Messungen wie
in [45] oder der Masterarbeit von Herges [86] (Abbildung 5.8) verandert
gegeniiber den finalen Messungen (Abbildungen 4.1 bzw. 4.7a und 5.7),
bei denen [ mittels Ti-Proben mit bekanntem Widerstand riickwérts er-

rechnetwurde. . . . . . . . ..

Fehler in Proben fiir die elektrische Widerstandsmessung. a) Stirnflache
einer Zylinderprobe hat eine ausgepragte Zone, die bei der Warmumfor-
mung in der Gleeble lokal aufgeschmolzen wurde. b) Sichtbare Poren,

die noch aus dem Guss stammen. . . . . . . . . . . ..

Ubersicht {iber die Multiskala der Charakterisierung von Nb in Nb-Ti-
mikrolegiertem HSLA-Stahl. Die elektrische Widerstandsmessung auf der
mm-oder cm-Grofienskala korreliert mit der Atomsondentomographie

auf der sub-nm-Grofienskala. Adaptiertan [45]. . . . ... ... ... ..
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Al

B.1

C1

C2

Temperaturabhédngiger elektrischer Widerstand R(7') der Schmelze
Nb08+Ti. Die Messpunkte wurden wihrend der Abkiihlung einer Probe

gemessen (Anfangskiihlrate <0,5°C/min). . .. ... ... ... .....

Williamson-Hall-Plots in a) konventioneller Auftragung mit AK {iber

K [179] und b) der modifizierten Variante mit AK tiber K el [133].

Lichtmikroskopische Darstellung der PAGB von Nb8+Ti verschiede-
ner Zustinde, die mit dem Atzmittel nach Bechet-Beaujard [129] an-
gedtzt wurden. a) Gutes Ergebnis fiir eine warmumgeformte Probe
(950°C/¢=-0,3/100s). b) Unvollstindige Korngrenzen in einer austeni-

tisierten und dann abgeschreckten Probe (1000°C/30min). . . ... ..
Arbeitsschritte fiir die Herstellung von C-Replikafilmen fiir die STEM-in-

REM-Untersuchung. a) Schema fiir die Herstellung. b) REM-Aufnahme
durch Atzung freigelegter Ausscheidungen auf der Stahloberflache (adap-
tiert an [44]). c) Cu-Grid mit teilweise intaktem C-Replikafilm in einigen
Fenstern. Die martensitische Mikrostruktur ist deutlich sichtbar in den
C-Film tibertragen worden. d) STEM-in-REM-Aufnahme von Ausschei-

dungen auf einem C-Replikafilm. . . . . . ... ... ... ... ... ..
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