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Einleitung

1 Einleitung

Stahlrohrfernleitungen erméglichen einen sicheren und wirtschaftlichen Transport von Gasen,
Erddél und Erddlerzeugnissen. Der standig steigende Energiebedarf erfordert den Bau von Lei-
tungen mit groRer Durchsatzleistung. Zudem werden Quellen von Energietragern in immer
kritischeren Bereichen erschlossen. Die Fernleitungen missen in einem Klima mit extremen
Bedingungen und in Zonen mit hoher seismischer Aktivitat installiert werden kénnen. Deshalb
ist eine nennenswerte Verschlechterung der Duktilitdt bei diesen Stahlrohren unzulassig [1].
Eine Mdglichkeit zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften ist der Einsatz von Pipe-
linestahlen mit einem ,strain-based” Design, die eine hohere Umformbarkeit besitzen. Diese
Stahle sind durch ein niedriges Verhaltnis aus Streckgrenze und Zugfestigkeit (Y/T) und eine
hohe GleichmalRdehnung gekennzeichnet [2]. Sie bestehen aus harten und weichen Phasen,
wie Ferrit, Bainit und Martensit. In letzter Zeit werden flr diese Anwendung Stahle mit bainiti-
scher Mikrostruktur und dispergierter MA-Phase (Martensit-Austenit-Phase) entwickelt [1, 3].
Die MA-Phase tragt zu einer hohen Umformbarkeit des Werkstoffes bei, die insbesondere bei

kritischen Einsatzbedingungen gefordert wird.

Pipelines mit groRen Durchmesser werden aus Grobblechen gefertigt. Die Herstellung von
Grobblechen unterscheidet sich aufgrund der Konfiguration von einzelnen Aggregaten deutlich
von der Warmbandherstellung. Insbesondere die abschlieBenden Stufen, die Endumformung
in Kombination mit Abkuhlung betreffend, weichen deutlich von den Warmbandbedingungen
ab. Zudem fehlt die Herstellungsstufe fur die Bildung von MA-Phase, die eine langere Diffusi-

onszeit fur den Kohlenstoff in den nicht umgewandelten Austenit voraussetzt.

Die Aufgabe der vorliegenden Arbeit ist daher Herstellungsbedingungen fir typischen Pipe-
linestahle zu ermitteln, die die Bildung von MA-Phase unterstitzen und gleichzeitig die gefor-
derten mechanischen Eigenschaften (hohe Festigkeit und Duktilitdt) sichern. Dazu sollen
Stahle der Festigkeitsklasse nach API im Bereich von X70 - X90 untersucht werden.
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2 Stand der Technik

2.1 Produktionstechnologien von mikrolegierten Grobblechstiahlen mit MA-

Phase

Ein Grobblech ist in Ubereinstimmung mit DIN EN 10029 ein Flachfertigerzeugnis mit einem
rechteckigen Querschnitt, dabei sind Lange und Breite wesentlich gréRer als die Dicke. In den
letzten Jahren gibt es eine Tendenz, die zur Rohrherstellung aus hochfesten Stahlen fuhrt, die
eine hohe Streckgrenze, gute Schweil3eignung und ein hohes Umformvermdgen haben [4].

Diese Eigenschaften werden wesentlich auf zwei Wegen erreicht:
- metallurgische MalRhahmen,;
- walztechnische Malknahmen [5].

Zur ersten Gruppe gehoren z.B. niedrige C-Gehalte und Mikrolegierungen mit Ti, Nb, V. Durch
das erste Element lasst sich die Schweil3eignung und die Zahigkeit bei tiefer Temperatur ver-
bessern. Die Mikrolegierung nimmt einen signifikanten Einfluss auf Prozesse, die in der festen
Phase auftreten (z.B. Kinetik der Umwandlung, Phasenzusammensetzung sowie Grofe der
Kdrner der primaren und sekundaren Phasen) und folglich die mechanischen Eigenschaften
des Produktes. Fur Pipelinestahle mit MA-Phase haben Legierungs- und Mikrolegierungsele-
mente sehr grof3e Bedeutung, weil sie die Stabilitat des Austenits sowohl direkt als auch indi-
rekt durch ihre Wirkung auf die Kohlenstoffdiffusion, Ferrit- und Perlitbildung, KorngréRe usw.
beeinflussen, von denen wiederum der Gehalt und die GréRe der MA-Phase abhangen [2, 6,
7].

Zur zweiten Gruppe gehoren verschiedene Walzverfahren. In Abbildung 1 ist beispielhaft eine
Anlage zu Grobblechherstellung gezeigt. Sie besteht aus Ofen, Umformaggregat (WalzgerUst)
und einer Kihlstrecke. Die Kiihlstrecke kann aus mehreren Abschnitten bestehen, die durch
unterschiedliche Kihlbedingungen gekennzeichnet sind. Moderne Grobblechstra3en verfi-
gen Uber eine Wasserkuhlanlage. Diese wird in einem Abstand vom WalzgerUst positioniert.
So wird das Grobblech nach dem letzten Umformstich zuerst wahrend des Transportes an der
Luft, danach mit Wasser und abschlie3end kann das Grobblech entweder an ruhender Luft

oder verzdgert im Stapel bis auf RT abgekihlt werden.
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Abbildung 1 — Beispiel eines Walzwerkes zur Grobblechherstellung [8]

Aus der Sicht der Bildung der MA-Phase bestimmen der Austenitzustand nach der Umformung

und die Kihlbedingungen danach die Kohlenstoffdiffusion wahrend der Umwandlung.

Hinsichtlich des Austenitzustandes kénnen bei der Grobblechherstellung verschiedene Ver-
fahren der thermomechanischen Behandlung unterschieden werden. Der wesentliche Unter-
schied in den Verfahren besteht in dem Austenitzustand vor Beginn der Umwandlung. Wah-
rend die normalisierende Umformung einen rekristallisierten Austenit vor Beginn der Umwand-
lung voraussetzt, ist bei thermomechanischem Walzen der Austenit weitgehend verfestigt. Alle
Verfahren sind in Abbildung 2 im fiktiven UZTU-Schaubild zusammengestellt. Zusatzlich sind
in diesem Bild verschiedene Varianten der Umformung in Kombination mit Abkihlung gezeigt.
Alle Bedingungen wirken sich auf die Kohlenstoffdiffusion wahrend der y/a-Umwandlung aus.

Sie beeinflussen damit die Endeigenschaften von Stahlen.
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Abbildung 2 — Die wichtigsten Varianten der Grobblechherstellung [8]

Variante A. Diese Variante wurde als konventionelles oder normales Walzen benannt. In die-
sem Fall gibt es keine Temperaturfihrung beim Walzen, die ein definiertes Geflige einstellen
lasst. Die Temperatur des Walzenendes liegt bei relativ hohen Temperaturen zur Verringerung
der Walzkraft und zur Erzeugung einer minimalen moglichen Dicke [8, 9]. Infolgedessen hat
das Austenitkorn in diesem Fall unmittelbar nach der Umformung eine vollsténdig rekristalli-
sierte Mikrostruktur. Ohne weitere Gefligebeeinflussung durch Gliihen wird das Grobblech im

Zustand ,U* (ungegliiht, as rolled) bezeichnet [4, 8].

Liegt die Endwalztemperatur dicht oberhalb der Tnr (Yrek) und das Blech wird langsam an der

Luft abgekihlt, dann kann der Zustand des Bleches als normalisiert bezeichnet werden.

Variante B. Durch Warmebehandlung (zunachst-Glihen bei bestimmten Temperaturen und
nachfolgende Abkihlung) wird ein Gefige mit typischen Eigenschaften erzielt, z.B.: Warme-
behandlung bei der Temperatur von ca. 900 "C und nachfolgende Luftabkihlung. Diese Tech-
nologie wurde als ,Normalisierendes Gluhen“ benannt. Wahrend dieser Warmebehandlung
erwirbt das Austenitkorn auch eine vollstandig rekristallisierte Mikrostruktur. Das Ergebnis
nach der Abkuhlung ist ein Geflige aus polygonalem Ferrit und Perlit. Hohere Streckgrenzen
und Zugfestigkeiten kdnnen fur normalisierte Bleche nur durch héhere Legierungsgehalte er-

zielt werden. Der Zustand wird mit ,N“ abgekirzt [4, 8].

10
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Variante C. Dieser Weg ist fast ahnlich wie bei Variante B, aber statt der Luftabkihlung wird
die Wasserabschreckung durchgefihrt. Das Ergebnis ist wegen der hohen Abkuhlgeschwin-
digkeit des Bleches ein Geflge aus Martensit und Bainit, das zu hoher Festigkeit fuhrt. Der
Zustand wird mit Q abgekurzt [4, 8].

Mit Hilfe der anschlielenden AnlalRglihung bei Temperaturen von ca. 600 °C kann die Zahig-
keit und die Duktilitat erhoht werden. Als Ergebnis wird ein Gefuge mit relativ hoher Harte,

Streckgrenze und Festigkeit und einer verbesserten Zahigkeit erzielt [5].

Die nachfolgenden Walzvarianten (D bis G) betreffen das Walzen mit letzten Umformstichen
im Temperaturbereich, in dem der Austenit nicht mehr rekristallisiert. Dabei kann die gesamte
Umformung unterschiedlich in Bereichen des rekristallisierten und nichtrekristallisierten Aus-
tenits verteilt werden. Dies hat zum Ziel das grobe GuRgeflige zuerst zu verfeinern und danach

zu verfestigen. Zudem unterscheiden sie sich in den Abkuhlbedingungen.

Varianten D und E: Hier kann die Endwalztemperatur in dem nicht rekristallisierenden ein-
phasigen Gebiet (Austenit, y) liegen (Variante D) oder schon in dem Zwei-Phasen-Gebiet (Fer-
rit, a und Austenit, y — Variante E). Da der letzte Umformungsstich in dem nicht rekristallisie-
renden Bereich auftritt, weist das Austenitkorn vor der Abkiihlung eine verfestigte Mikrostruktur
auf. Dies wiederum beeinflusst den Verlauf der y/a Umwandlung. Als Ergebnis erreicht man
durch Verfeinerung der Mikrostruktur eine gute Festigkeit und eine verbesserte Streckgrenze.
Die Abkuhlung des Bleches erfolgt in beiden Fallen an der Luft [4, 8].

Varianten F und G: Sie erfolgen nach dem ahnlichen Schema wie bei den Varianten D und
E. Das Blech wird jedoch nach dem Walzen beschleunigt mit definierter Geschwindigkeit in
der MULPIC-Anlage mit Wasser abgekiihlt. Das tragt zu einer héheren Streckgrenze, Zugfes-
tigkeit und Zahigkeit bei. Im Fall F wird eine beschleunigte Abklhlung (ACC = accelerated
cooling) benutzt. Bei der Methode G wird die Oberflache des Bleches so schnell wie moglich
abgekuhlt. Im Fall DQ (Direct Quenching) wird die Mitte des Bleches unter die Martensitstart-
temperatur abgekuhlt. Im Fall QST wird noch vorhandene Warme in der Mitte des Bleches
nach einer sehr kurzen Kuihlzeit zu einem dosierten Selbstanlassen (Q+Self Tempering) ge-
nutzt [4, 8].

Die dargestellten Varianten verdeutlichen, dass das Endgefiige und damit die mechanischen
Eigenschaften im Blech ein Ergebnis des Austenitzustandes zum Beginn der y/a-Umwandlung
und der wahrend der Umwandlung genutzten Abkuhlgeschwindigkeit ist. Bei der Herstellung

der Pipelinestahle mit MA-Phase sind im Schriftum nur Walzvarianten bezogen auf das ther-
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momechanische Walzen (TM) untersucht worden. Bei den Varianten der thermomechani-
schen Behandlung gibt es nicht immer genug Zeit, dass die gewtinschte Umwandlung in die
vorteilhaften Phasen stattfinden kann [10]. In der Regel findet die Umwandlung in Ferrit und
Perlit bevor sich die MA-Phase bilden kann. Die Umwandlung in Ferrit und Perlit kann durch
eine beschleunigte Abkuhlung unterdrickt werden. Das ist in der nachfolgenden Abbildung 3
gezeigt worden. Dennoch muss das Blech, wie die Autoren in [11 bis 16] beschreiben, einer
anschlieRender Warmebehandlung unterzogen werden, um Pipelinestahle mit einem erhdhten
MA-Phasengehalt herzustellen. So wird die Stabilisierung des Austenits durch Kohlenstoffdif-
fusion aus dem Ferrit und Bainit zum nicht umgewandelten Austenit im erforderlichen Umfang
stattfinden. Damit dieser Prozess erfolgen kann, werden derzeit verschiedene Varianten einer

zusatzlichen Warmebehandlung vorgeschlagen:

1. Auslagerung nach beschleunigter Abkuhlung (Abbildung 3A) [11 bis 13];

2. Warmebehandlung des Grobbleches nach der vollstandigen Abkuhlung ,Offline* (Ab-
bildung 3A) [14];

3. Warmebehandlung nach der gesteuerten beschleunigten Abkihlung ,Online” (Abbil-
dung 3C) [3, 15, 16].

A B C

Anr A \ \
L%Z\ Walzen 2ZﬁWalzen 57%Wa|zen
Ar3

Beschleunigte
Beschleunigte Beschleunigte  —— Abkiihlung Acl
Abkiihlung Abkiihlung \
\ Auslagerung Abkiihlung v Abkiihlung
an der Luft an der Luft
Br
Abkiihlung®  Abkiihlung \__/ \, N

an der Luft an der Luft

Abbildung 3 — Technologien zur Herstellung von Pipelinestahlen mit einem erhohten MA-
Phasengehalt

Diese Verfahren setzen voraus, dass die Grobbleche beschleunigt abgekuhlt werden. Auf-
grund einer begrenzten Warmeleitfahigkeit kdnnen Bleche mit groRer Dicke nicht mit hoher
Geschwindigkeit abgekuhlt werden, da die Temperaturdifferenz zwischen Kern und Oberfla-
che des Bleches mit steigender AbkuUhlgeschwindigkeit zunimmt. So wurden in [17, 18] auf-

grund von statistischen Daten maximale Abklihlgeschwindigkeiten bestimmt, die eine Uber die
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Blechdicke gleichmafige beschleunigte Kihlung sichern. Gleiches wurde fir das Direktab-

schrecken durchgeflihrt. Diese Abhangigkeit ist in der Abbildung 4 dargestellt.

100
90 Max. Abkuhlrate fir AC
80
70
60
50
40
30
20
10

0
0 10 20 30 40 50 60 70 80
Blechdicke, mm

Max. Abkuhlrate fir DQ

Abkuhlgeschwindigkeit [K/s]

Abbildung 4 — Maximale erreichbare Abkuhlgeschwindigkeit des Blechkernes bei der
beschleunigten Abkiihlung und dem direkten Abschrecken in Abhangigkeit von der Blechdicke [17]

Dem Bild kann enthommen werden, dass beispielsweise ein Blech mit einer Dicke von 25 mm
maximal mit einer Abkuhlgeschwindigkeit von 10 K/s bei der beschleunigten Abkuhlung und
von 40 K/s bei dem direkten Abschrecken abgekuhlt werden kann, wenn diese Abkuhlung
gleichmaRig uber die Blechdicke sein soll. Bei hdheren Kuhlgeschwindigkeiten treten Unter-
schiede in der Abklhlung zwischen der Blechoberflache und dem Kern auf. Somit ist mit un-

terschiedlichen Gefligezustanden und damit mechanischen Eigenschaften zu rechnen.

2.2 Anforderungen an die mechanischen Eigenschaften hochfester

Pipelinestahle

Extreme Bedingungen beim Bau und Betrieb von Pipelines stellen hohe Anforderungen an die
mechanischen Eigenschaften der verwendeten Stahle. In den letzten Jahrzehnten wurden die
Anforderungen an die Streckgrenze von Pipelinestédhlen von 400-500 MPa (bis X65) bis auf
uber 600 MPa (X80) erhdht. Zurzeit liegt die Perspektive bei Stahlen mit einer Streckgrenze
von 750-900 MPa (X100-X120). Gleichzeitig ist ein héheres Umformvermdgen notwendig zur
Verhinderung der Zerstérung der Pipeline wahrend des Aufbaus und beim Einsatz (Erdbewe-
gung). Zur Reduzierung der Gefahr von Sprédbruch bei niedrigen Temperaturen, d.h. Siche-
rung einer ausreichenden Zahigkeit, soll die Kerbschlagarbeit oberhalb eines bestimmten Min-

destwerts liegen, der fur die verschiedenen Pipeline-Festigkeitsstufen unterschiedlich definiert
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wurde (Tabelle 1). Zusatzlich zur Erhéhung der anwendungstechnischen Eigenschaften und
der Verwendungsdauer der Pipeline sind die Korrosionsbestandigkeit gegenuber Schwefel-
wasserstoff und der Gehalt an nichtmetallischen Einschlissen von Bedeutung [19 bis 21]. Die
erforderlichen mechanischen Eigenschaften fir verschiedene Pipeline-Festigkeitsstufen sind

in Tabelle 1 dargestellt.

Tabelle 1 — Anforderungen an die mechanischen Eigenschaften fuir Pipelinestahle [22]

Rew,s [MPa] Rm [MPa] Rt0,5/Rm As1 [%] Kv2 [J]
Stahl
Minimum | Maximum | Minimum | Maximum | Maximum | Minimum | Minimum

X70 485 635 570 760 0,93 18,4 40
X80 555 705 625 825 0,93 16,9 40
X90 625 775 695 915 0,95 15,4 54
X100 690 840 760 990 0,97 14,2 68
X120 830 1050 915 1145 0,99 12,0 68

Pipelinestahle missen zu dem schweil3bar sein. Daher soll die chemische Zusammensetzung
auch bestimmte Anforderungen an die Schweil3barkeit erfillen. Das Graville-Schweil3barkeits-
diagramm ist in Abbildung 5 dargestellt, das die Schweillbarkeitsbereiche zeigt. Die Schweil3-
barkeit ist in drei Kategorien eingeteilt und zwar ,leicht, ,mit guter Kontrolle* und ,schwer
schweillbare Stahle“. Diese Klassifikation basiert auf dem Kohlenstoffaquivalent, das mittels
zweier Gleichungen (2.1, 2.2) berechnet werden kann. Im Diagramm wurde die Formel 2.1
benutzt. In der Formel 2.2 wurde das Mikrolegierungselement Bor mitberlicksichtigt. In weite-

ren Formeln werden auch die Mikrolegierungselemente Nb und Ti erfasst [23].

1 Die Werte der Dehnung gelten fur eine Blechdicke von 12 mm
2 Der Kerbschlagbiegeversuch erfolgt bei 0 °C. Die Kerbschlagarbeit ist vom Rohrdurchmesser
abhangig. Die Werte gelten flr eine Pipeline mit einem Durchmesser von weniger als 1219
mm.
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Abbildung 5 — Graville-Schweilibarkeitsdiagramm [24]

_ Mn Cu+Ni  Cr+Mo+V 21
C.E=C+ (1) + S50 4 S0 [25] (2.1)
Pom = C + oo+ T 4 2 204 2 4 5B [26] (2.2)

Moderne hochfeste Pipelinestahle weisen eine bainitische Mikrostruktur, die die genannten
Anforderungen bezuglich der mechanischen Eigenschaften sowie der Schweil3barkeit und
Korrosionsbestandigkeit erflllen. Zudem enthalten diese Gefige MA-Phase. Das trifft auf
Warmband zu [27]. Diese Phase tragt zur verbesserten Umformbarkeit und Festigkeit bei. Da-
her werden die Hauptaspekte der y/a-Umwandlung in Bainit mit MA-Phase in den folgenden

Kapiteln erortert.
2.3 Bainitische Umwandlung

2.3.1 Morphologien des Bainits

Bainit wurde erstmals von Davenport und Bain Ende 1920 bei Untersuchungen zur isothermen
Umwandlung von Austenit beobachtet [28]. Kurz nach seiner Entdeckung wurde er als ,Mar-
tensit-Troostit“ bezeichnet. Spater wurde eine intensivere Forschung in dieser Richtung durch-
gefuhrt. Wichtigstes Ergebnis war, dass Bainit in zwei Formen auftritt, die unterschiedliche
Werkstoffeigenschaften haben. Seit dieser Zeit wurde Bainit meistens in unteren und oberen
Bainit unterteilt, die sich durch die Umwandlungstemperatur unterscheiden. Aber es gibt auch
andere Klassifikationen, die noch granularen Bainit [29], Nadelferrit [30, 31] oder degenerier-
ten oberen Bainit [32] enthalten kénnen. Die bainitische Umwandlung wird als Zwischenstufe

bezeichnet.
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Die bainitische Bildung beginnt mit dem Wachstum des Ferrits in Form von Clustern auf einer
Korngrenze des Austenits, die in der Abbildung 6 dargestellt ist und als ,Sub-Unit* bezeichnet
wird. Dann entstehen neue Cluster auf ihren Zipfeln. So wird dieser Prozess fortgesetzt. Der
Volumenanteil des Bainits hangt von der Menge dieser ,Sub-Units“ und von der Karbidaus-
scheidung ab [28].

Austenitkorngrenze

s Sub-Unit

t2

t3

t4

Abbildung 6 — Schematische Darstellung der Bainitumwandlung [28]

Zurzeit gibt es noch eine offene Diskussion Uber die bainitische Umwandlung im Hinblick auf
Oberflachenrelief, Mikrostruktur und Umwandlungskinetik. Die drei wichtigsten nachfolgenden

Mechanismen der bainitischen Umwandlung sind immer noch aktuell:

- Diffusionsloser Mechanismus [28, 33, 34];
- Diffusionsmechanismus [35 bis 37];

- Kombination von Diffusions- und diffusionslosen Mechanismen [38, 39].

Laut Bhadeshia [28] wandelt sich der Bainit wie auch der Martensit mittels eines Umklapppro-
zesses um. Dies bedeutet, dass der Bainit ohne Diffusion wachst. Direkt nach der bainitischen
Umwandlung bewegt sich der Kohlenstoff in den nicht umgewandelten Austenit. Bei Erreichen
einer bestimmten Kohlenstoffkonzentration im nicht umgewandelten Austenit stoppt die Bai-
nitumwandlung. Diese Bereiche mit erhdhter Kohlenstoffkonzentration bilden dann sekundare

Phasen, wie z.B. Zementit, Restaustenit, Martensit oder MA-Phase.

In [35 bis 37] wird die bainitische Umwandlung als Diffusion erkannt. Die Autoren fihren dies
auf die Tatsache zurlick, dass Substitutionselemente deutlich die Aktivitdt von Kohlenstoff in
Austenit verringern. Sie erklaren die unvollstdndige Umwandlung durch den Einfluss von Le-

gierungselementen, die die Triebkraft der Umwandlung andern.
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Einige Autoren [38, 39] behaupten, dass die bainitische Umwandlung sowohl als Diffusions-

prozess als auch als Umklappprozess lauft.

Weiter wird die Klassifikation der bainitischen Morphologien nach Zajac [40] dargestellt, weil
sie die Arten von Bainit im Vergleich zu den Meinungen von Bramfit und Speer [41] sowie

Ohmori vollstandiger beschreibt [31].

Granularer Bainit (GB). Dieses Geflige besteht aus Ferrit mit einer unregelmaRigen zweiten
Phase zwischen Ferritkdrnern. Abbildung 7 zeigt ein SEM-Bild mit der Mikrostruktur des gra-
nularen Bainites der Stahle der Festigkeitsklasse X100 ohne Bor und X120 mit Borlegierung.

Diese Morphologie wurde auch als quasi-polygonaler Ferrit bezeichnet [40].

Granular Bainite

Abbildung 7 — Granularer Bainit in borfreiem 0,06 % C Stahl (a) und 0,045 % C Stahl mit
Borgehalt (b) [40]

Bei der Bildung des GB stabilisiert der Kohlenstoff, der aus dem Bainit ausscheidet, den nicht
umgewandelten Austenit. Danach wird aus den Bereichen von mit Kohlenstoff angereichertem
Austenit die zweite Phase gebildet, die aus einem degenerierten Perlit, einem Zementit, einer
MA-Phase oder einem Martensit bestehen kann. Der Typ und der Volumenanteil der zweiten
Phase hangen vorwiegend von dem Legierungssystem, der Abkihlgeschwindigkeit und der
Abkuhlstopptemperatur ab [40, 42].

Oberer Bainit. Diese Mikrostruktur besteht aus einem latten- oder lanzettférmigen Ferrit, da
sich der obere Bainit bei niedriger Umwandlungstemperatur als granularer Bainit bildet. Die
zweite Phase scheidet Kohlenstoff des angereicherten Restaustenits aus, Zementit ist immer
anwesend. Eine typische Mikrostruktur des oberen Bainits, die aus langlichen Latten mit ver-
teiltem Zementit auf den Korngrenzen besteht, ist in Abbildung 8 dargestellt. Die einzelnen

bainitischen Latten sind in der Regel etwa 40-60 ° zu der Walzrichtung ausgerichtet [40, 42].
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Upper Bainite
(UB)

3

a b
Abbildung 8 — Darstellung des oberen Bainits in borfreiem 0,06 % C Stahl (a) und 0,045 % C Stahl
mit Borgehalt (b) [40]

Degenerierter oberer Bainit. Diese Art des oberen Bainits bildet sich, wenn der Zementit sich
nicht ausscheidet. Stattdessen bildet sich eine Mikrostruktur, die aus Restaustenit oder MA-
Phase besteht [40, 42]. Ein Beispiel ist in Abbildung 9 dargestellt.

| ) (uB)

' ;

Abbildung 9 — Darstellung des degenerierten oberen Bainites in borfreiem 0,06 % C Stahl (a) und
0,045 % C Stahl mit Borgehalt (b) [40]

Unterer Bainit. Diese Mikrostruktur bildet sich bei noch niedrigeren Temperaturen und ist vor
allem in kohlenstoffarmen Stahlen zu finden. Der wesentliche Unterschied zwischen dem obe-
ren und unteren Bainit liegt in den Zementitpartikeln, die sich innerhalb der Ferrit-Latten bilden.
Die Langsachse der Zementitpartikel liegt etwa bei 60 ° zur Wachstumsrichtung der Ferrit-
Latten [28, 40, 43]. In Abbildung 10 ist eine Mikrostruktur des unteren Bainits bei hoher
VergréRRerung dargestellt.
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Lower Bainite ST A PETEERER, VA
(LB) b4 e e 5 ¥

a b
Abbildung 10 — Darstellung des unteren Bainits in borfreiem 0,06 % C Stahl (a) und 0,045 % C
Stahl mit Borgehalt (b) [40]

Degenerierter unterer Bainit. Dieser Typ der Mikrostruktur wurde in MoNiCuCrB-Stahlen ge-
funden [40]; er ist in Abbildung 11 gezeigt. Das entscheidende Merkmal ist, dass entweder die
MA-Phase oder der Restaustenit innerhalb der Ferrit-Latten anwesend ist. Diese Mikrostruktur
entspricht der Form des unteren Bainits nicht. In diesem Fall bremst diese MA-Phase die
Zementitbildung in den Ferrit-Latten. Im Gegensatz zum degenerierten oberen Bainit, der eine
zweite Phase zwischen den Ferrit-Latten hat, befindet sich die zweite Phase im degenerierten

unteren Bainit innerhalb des Ferrits [40, 44].

Degenerated
Lower Bainite
(oLE)

Maitensite (M)
Ristontte (h)/MA  Swangihening B
=

Abbildung 11 — Darstellung des degenerierten unteren Bainits in borfreiem 0,06 % C Stahl (a) und
0,045 % C Stahl mit Borgehalt (b) [40]

Nadelformiger Ferrit. Neben dem oberen und dem unteren Bainit existiert noch ein kohlen-
stoffarmes Bainitgeflige, der so genannte nadelférmige Ferrit (engl. acicular ferrite). Er kann
nur in Stahlen mit einem geringen Kohlenstoffgehalt entstehen. Obwohl der Mechanismus der
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Phasenumwandlung von nadelférmigem Ferrit gleich dem bainitischen ist, hat er eine unter-

schiedliche Morphologie und Umwandlungstemperatur [28, 45, 46].

Nadelfédrmiger Ferrit besteht aus Ferritlanzetten mit einem hohen Seitenverhéltnis und fein
verteilten Partikeln der MA-Phase. Die Struktur des nadelférmigen Ferrits wurde zum ersten
Mal in den 1970er Jahren bekannt und stellt heute ein selbststandiges Geflige der hochfesten
niedriglegierten Stahle (HSLA-Stahle) dar, das nach dem thermomechanischen Walzen ent-
steht. Hohe Umformung des Austenits wahrend des thermomechanischen Walzens, hohe Ab-
kuhlgeschwindigkeit und niedrige Stopptemperaturen der beschleunigten Abkuhlung fihren

zu einer schnelleren Entstehung des nadelférmigen Ferrits [47 bis 49].

Nadelférmiger Ferrit in Pipelinestahlen entsteht, wie bainitische Geflige, durch Diffusions- und
Scherungsprozesse bei Temperaturen, die geringfligig héher sind als die fir die Bildung des
oberen Bainits. Bevorzugte Keimstellen befinden sich an den Gitterstapelfehlern und den Ver-
setzungen im stark verfestigten Austenit. Je héher die Umformung ist, desto mehr Umwand-
lungskeime kénnen sich bilden, sodass die Menge des nadelférmigen Ferrits steigt. Eine nied-
rigere Temperatur beim Fertigwalzen in Kombination mit beschleunigter Abkiihlung fiihrt eben-
falls zur beschleunigten Bildung des nadelférmigen Ferrits. Keimwachstum geschieht in ver-
schiedene Richtungen, sodass die Orientierung der entstehenden Koérner zufallig ist [47 bis
49]. Das Schema der Bildung des nadelférmigen Ferrits in groben und feinen Austenitkdérnern

ist in Abbildung 12 dargestellt.

LARGE AUSTENITE GRAIN SIZE SMALL AUSTENITE GRAIN SIZE

ACICULAR FERRITE

a b
Abbildung 12 — Schema der Bildung des nadelférmigen Ferrits in groben (a) und feinen (b)
K&rnern [50]

Die Bildung dieses oder eines bainitischen Gefliges ist von der Umwandlungskinetik, d.h. von

den Umform- und Abkuhlbedingungen abhéngig.
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2.3.2 Kinetik der bainitischen Umwandlung

Wahrend der isothermen Umwandlung unterhalb der Starttemperatur der bainitischen Um-
wandlung (Bs-Temperatur) zerfallt der Austenit in Bainit; der maximale Umwandlungsanteil
nimmt von Null bei Bs-Temperatur zu einem anderen endlichen Wert bei niedrigeren Tempe-
raturen zu. Jedoch hort die Bainit-Umwandlung auf, bevor der Gehalt des Bainits den durch
die Hebelregel berechnete Wert erreicht haben wird (s. Abbildung 13). Dieses Phdnomen wird

als unvollstdndige Umwandlung bezeichnet [50, 51].

Die unvollstandige Umwandlung fuhrt Bhadeshia darauf zurlck, dass die bainitische Umwand-
lung die Neuverteilung des Kohlenstoffs in nicht umgewandelten Austenit erfolgt [28, 50, 52].
Allmahlich erhoht sich die Kohlenstoffkonzentration im Austenit. Allerdings kann die Anreiche-
rung des Austenits mit Kohlenstoff wegen thermodynamischer Griinde nicht endlos ablaufen.
Wie angenommen wird, findet die Bainitbildung zunachst mit einem diffusionslosen Mechanis-
mus statt. Danach verteilt sich der Kohlenstoffliberschuss in umgebenden Austenit. Fir eine
bestimmte Temperatur und einen bestimmten Kohlenstoffgehalt ist die Triebkraft fir die diffu-
sionslose Umwandlung gleich der Differenz der Gibbs-Energien des Austenits und Ferrits (Ab-
bildung 13). Sobald der Austenit wahrend der Bainitbildung bis zu einem kritischen Wert mit
Kohlenstoff angereicht wird, wird eine diffusionslose Umwandlung thermodynamisch unmaog-
lich, weil es mit der Umwandlung von Austenit in Bainit keinen Energiegewinn mehr gibt. Die-
ser kritische Wert kann durch den Schnittpunkt der Gibbs-Energiekurven fir die jeweilige Tem-
peratur bestimmt werden [50, 52 bis 54]. Diese Punkte bei verschieden Temperaturen bilden

schlieRlich die so genannte To-Kurve.

oL+ strain

Freie Energie

-~ Temperatur

Kohlenstoffgehalt

Abbildung 13 — Schematische Darstellung der To-Kurve [50]
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Zusammenfassend kann man feststellen, dass die diffusionslose Umwandlung thermodyna-
misch nur bei Temperaturen unter To mdglich ist, wo der Austenit und der Ferrit die gleiche
freie Energie haben. Die To-Kurve andert sich in T‘ unter Beriicksichtigung der gespeicherten
Energie des Bainits, die aus der Umformenergie wahrend der Formanderung bei der Umwand-
lung gewonnen wird und die Gibbs-Energiekurve fur Ferrit nach oben verschiebt [50, 54].
Diese Energie betragt zwischen 400 J/Mol (nach Bhadeshia) und 600 J/Mol [55]. Ebenso
wurde bei Versuchen mit Substitutions-Legierungsatomen herausgefunden, dass die Legie-
rungselemente die Umwandlung nicht beeinflussen [56]. Deshalb kann man sagen, dass nur

die Diffusion des Kohlenstoffes an der Bainit-Umwandlung beteiligt ist.

Werden die thermodynamischen Bedingungen erreicht, bei denen die Kohlenstoffkonzentra-
tion im verbleibenden Austenit bei Raumtemperatur hoher als die T'o-Kurve liegt, kann die
Umwandlung nicht fortgesetzt werden. Der (brige Teil des nicht umgewandelten Austenits
verbleibt als Restaustenit in der Mikrostruktur oder wandelt sich zum Martensit oder zur MA-

Phase um.

2.3.3 Keimbildung des Bainits wahrend der Umwandlung

Da Ferrit eine viel niedrigere Ldslichkeit des Kohlenstoffes als Austenit besitzt, diffundiert der
Kohlenstoff in die y-Phase. Deswegen andert sich die chemische Zusammensetzung des Aus-
tenits in dieser Zeit. In Abbildung 14a sind die Gleichgewichtszusammensetzungen von Ferrit
bzw. Austenit unter Verwendung der Tangenskonstruktion dargestellt [52]. Angenommen, die
Zusammensetzung des Austenits ist x, der in die Gleichgewichtsmischung von Ferrit und mit
Kohlenstoff angereichertem Austenit (y') zerfallt, dann ist die Anderung der freien Gibbs-Ener-
gie AGY~Y'*%_ Bei der Umrechnung dieser Energie auf die Menge des Ferrits, die durch die
Hebelarmregel bestimmt wird, 18sst sich die Anderung der freien Energie pro Mol des Ferrits
gemal Gleichung 2.3 berechnen [57]:

XV — % (2.3)

AG, = AGY™YV'*T® x
G2 G x¥* —x

Eine signifikante Anderung der chemischen Zusammensetzung des Austenits tritt nur wahrend
der Umwandlung auf. Bei der Keimbildung ist der Ferritanteil sehr gering, deswegen beein-
flusst er die Zusammensetzung des verbleibenden Austenits nicht. In diesem Fall bewegen
sich x¥*und x zueinander, die Linie AB wird nach oben geneigt. Wenn der Punkt erreicht ist,
an dem x¥Y%* = x ist, wird die Linie AB zu einer Tangente an der Kurve der Gibbs-Energie (Ab-

bildung 14b). Das bedeutet, dass die Keimbildung dort beginnen wird, wo die maximale freie
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Energiednderung AG,, ist, also bei einer Kohlenstoffkonzentration von x;,, die deutlich niedri-

ger ist als die mittleren Gehalte im Austenit.
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Abbildung 14 — Schematische Darstellung der freien Energie wahrend der Keimbildung und des

Wachstums von Ferrit aus Austenit mit der Zusammensetzung x [57]

2.4 Einfluss der Umformung auf die Umwandlungskinetik von Stéhlen

Umformung des Austenits fiihrt zu einer Anderung der Form und GréRe des Korns und erhéht
die Versetzungsdichte [55]. Aus diesen und anderen Griinden andert sich die Umwandlungs-
kinetik der ferritischen und bainitischen Umwandlung. In diesem Kapitel werden Aspekte des
Einflusses der Umformung von Austenit auf die Umwandlung von Ferrit, Bainit und Perlit ana-

lysiert.

Ferritische Umwandlung. Der Einfluss der Umformung auf die Keimbildung und die ferriti-
schen Umwandlung wurde schon in vielen Arbeiten untersucht [47, 58, 59]. Alle diese Studien
stimmen darin Uberein, dass die Umformung die Ferritbildung beschleunigt. Die Erhéhung der
Ferritkeimbildungsrate kann durch die Zunahme der Lénge der Austenitkorngrenzen wegen
der Verlédngerung der Kérner sowie durch die Erhéhung die Versetzungsdichte erklart wer-
den [59, 60]. Wahrend der Keimbindung und des Wachstums des Ferrits wird die Umwandlung
durch die im Austenit gespeicherte Energie beschleunigt. Abbildung 15 zeigt schematisch den
Effekt der Umformung von Austenit auf das Diagramm der freien Gibbs-Energie. Zusatzlich ist
auch anzumerken, dass die Gleichgewichtszusammensetzungen von Ferrit (C,) und Auste-

nit (C, ) im verfestigten Zustand héher sind als im nicht verfestigten. Dieser Effekt ist ebenfalls

in Abbildung 15 dargestellt.
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Abbildung 15 — Schematische Darstellung des Einflusses der Austenitdeformation auf die

Gleichgewichtszusammensetzung von Ferrit und Austenit [55]

Perlitische Umwandlung. Der Einfluss der Umformung auf die Perlitumwandlung ist ebenfalls
ausreichend gut untersucht. Es wird festgestellt, dass die Umformung die Keimbildungsrate
wie bei der ferritischen Umwandlung erhéht [61]. Ebenfalls wurde beobachtet, dass der Effekt

der Verfestigung von Austenit auf die Wachstumsrate von Perlit nicht signifikant ist [55].

Bainitische Umwandlung. Wie bereits oben beschrieben, wird Bainit durch einen Mechanis-
mus gebildet, der sich von den ferritischen und perlitischen Umwandlungen unterscheidet. Da-
her wird der Effekt der Umformung des Austenits auch anders sein. So wurde in [55] kein
signifikanter Effekt der Umformung von Austenit auf die Geschwindigkeit der Bainitumwand-
lung ermittelt. Allerdings wurde in [48, 49, 62, 63] festgestellt, dass eine Beschleunigung der
Keimbildung von Bainit stattfindet, was zu einem leichten Anstieg der Temperatur des Um-
wandlungsbeginns fiihrt. Diese Anderung ist jedoch viel kleiner als bei der Bildung des poly-
gonalen Ferrits. Dennoch hat verfestigter Austenit zusatzlich gespeicherte Energie. Dies sollte
nicht nur die Gleichgewichtszusammensetzung von Ferrit und Austenit erhéhen, sondern auch
die To-Kurve zu héheren Konzentrationen verschieben. Dies kann ferner zu einer Zunahme
von Bainitgehalt sowie der Konzentration von Kohlenstoff im nicht umgewandelten Austenit

fuhren.

Durch Kombinieren der analysierten Informationen kann der Einfluss der Umformung des Aus-
tenits auf die ferritischen, perlitischen und bainitischen Umwandlungsbereiche wahrend der

kontinuierlichen Abkiihlung schematisch in Abbildung 16 dargestellt werden.
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Abbildung 16 — Schematische Darstellung des Einflusses der Umformung des Austenits auf die

Umwandlung von Ferrit, Bainit und Perlit

2.5 Restaustenit

Wie bereits oben erwahnt, halt die bainitische Umwandlung auf, bevor der Kohlenstoffkonzent-
ration des Bainites den durch die Hebelregel berechnete Wert erreicht haben wird. Ein Teil
des nicht umgewandelten Austenits nach Beendigung der Bainitumwandlung in Form von
Restaustenit bleibt. Wahrend weiterer Abkiihlung, wenn die Martensitstarttemperatur (Ms) er-
reicht ist, wird der Restaustenit sich in Martensit teilweise umwandeln. So wird die MA-Phase
gebildet. Daher hat der Restaustenit grole Bedeutung fir die Entstehung der MA-Phase, weil
sein Vorhandensein in dem Gefiige eine Voraussetzung fiir die Bildung der MA-Phase ist. Von
seiner Anzahl, Gréfde und Morphologie wird es abhangen, wieviel MA-Phase sich bildet und

welche Auswirkung sie auf die mechanischen Eigenschaften haben wird.

2.5.1 Morphologie des Restaustenits

In [64] hat Bhadeshia die Morphologie des Restaustenits als blockartig und filmartig klassifi-
ziert. Dabei ist der filmartige Restaustenit fein und hat grofes Seitenverhéltnis. Daher kann er
nur selten mit Hilfe der Lichtmikroskopie nachgewiesen werden. Der blockartige Restaustenit
hingegen ist in Form grober Inseln sehr gut erkennbar. Diese Morphologien sind in Abbildung

17 beispielweise dargestellt.
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Abbildung 17 — REM-Aufnahmen der Mikrostruktur mit verschiedenen Arten von Restaustenit:
FRA —filmartige Restaustenit, BRA — blockartige Restaustenit [27]

2.5.2 Stabilisierung des Restaustenits

Die Stabilitdt des Restaustenits bedeutet seine Widerstandsfahigkeit (zu einer Wirkung) ge-
gentber der Umformung und der Temperatur, sodass sich der stabilere Austenit bei einer ge-
gebenen Temperatur, bei einer héheren Spannung und héheren Umformgraden in Martensit
umwandelt. Es gibt mehrere Faktoren, die die Stabilitat des Restaustenits beeinflussen kén-
nen. Der wichtigste darunter ist die Konzentration der Legierungselemente im Restaustenit,
typischerweise Kohlenstoff, Silizium und Mangan [65]. Von diesen ist Kohlenstoff das wir-
kungsvollste Element, das die Stabilitat des Austenits in niedriglegierten Stahlen beeinflusst.
Durch Untersuchungen von Reisner [7] wurde herausgefunden, dass sich die Kérner des Aus-
tenits mit niedrigerem Kohlenstoffgehalt bei einem geringeren Umformgrad bzw. sehr geringer
Spannung umwandeln. Mehr Details Uber die Wirkung von Legierungselementen auf das Ge-
halt und die Stabilitdt von Restaustenit und MA-phase werden in dem nachsten Kapitel be-

schrieben.

Weitere wichtige Faktoren, die die Stabilitdt des Restaustenits kontrollieren, sind die GréRke
der Austenit-Korner, die Art der umgebenden Phase und die Morphologie des Restaustenits.
Die Stabilitat des Restaustenits kann auch von der GréRe seiner Kérner abhangen; kleinere
Kérner (< 1 ym) sind bei Umformung stabiler. Bhadeshia in [64] erklart dies durch die Tatsa-
che, dass eine Erhéhung der FlieRspannung (in Verbindung mit der feineren Korngréfie) des
Restaustenits die Martensitumwandlung erschwert. AuRerdem besitzen kleinere Kérner des
Restaustenits eine héhere Kohlenstoffkonzentration als grébere [65]. Darlber hinaus wurde
in [64, 66] herausgefunden, dass die Erhéhung der Stabilitdt der kleinen Restaustenitkérner

teilweise aufgrund der Beschrankungen in der martensitischen Umwandlung stattfindet, weil
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nur wenige Umwandlungsvarianten aufgrund des begrenzten Platzes glinstig fur diesen Span-
nungszustand des Korns sind. Aus diesen Grunden ist filmartiger Restaustenit ebenfalls viel
stabiler als blockartiger [64, 67].

Die Stabilitat des Restaustenits im Zuge der Umformung ist ebenfalls von der Wechselwirkung
des Restaustenits mit der umgebenden Matrix abhangig. Die Grolke, Form und Zusammen-
setzung der Umgebungsphase des Restaustenits spielen eine wichtige Rolle bei der Wirkung
der Umformung auf die Umwandlung. Dabei wird die Umwandlung abhangig von der Hohe
und der Mehrachsigkeit der Spannung ausgeldst. Mindestspannung ist bei dem Vorgang er-
forderlich. Es ist offensichtlich, dass die mechanischen Eigenschaften der umgebenden Matrix
eine Wirkung auf den Spannungszustand des Restaustenits austiben und folglich das Verhal-
ten bei der Umwandlung beeinflussen kénnen [67]. In [66] wurde eine Insitu-Diffraktometrie an
einem TRIP-Stahl beim Zugversuch durchgefiihrt. Dabei wurde festgestellt, dass jede Phase
einen anderen Spannungszustand wahrend des Versuches hat. Da Bainit harter ist als
Restaustenit, kann er eine Menge der Spannungen aufnehmen. Im Gegensatz dazu ist Ferrit
sehr weich. Wenn der Restaustenit von Ferrit umgeben ist, wird eine gréRere Spannung im

Restaustenit erzeugt, als wenn der Restaustenit vom Bainit umgeben ist.
2.6 Effekte der Legierungselemente

2.6.1 Einfluss der Legierungselemente auf die Enthalpie von Austinit und Ferrit

Im Folgenden werden Einflisse der Legierungselemente auf die Stabilitat des Austenits be-
schrieben. Den Effekt einiger Austenit- und Ferritbildner auf die Anderung der Enthalpie zeigt
Abbildung 18. Diese Anderung entsteht, wenn man ein Mol eines Legierungselementes dem
gesamten System hinzufligt und es entweder in y-Eisen oder in a-Eisen 16st. Zum Beispiel
sind die starksten Austenit-Stabilisatoren Stickstoff, Kohlenstoff und Mangan aufgrund des

groBten Einflusses auf das thermodynamische Gleichgewicht [68].
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Abbildung 18 — Veranderung der Enthalpie von Ferrit und Austenit durch Zusatz von

Legierungselementen in Hohe von einem Mol [68]

Bei der Legierung mit Elementen, die Austenit stabilisieren, sinkt die Kurve, die die Gibbs-
Energie (Freie Enthalpie) zeigt. Deswegen bewegt sich die Linie To nach links, sodass die
bainitische Umwandlung bei héherer Temperatur [69] endet. Obwohl der Restaustenitgehalt
grofRer wird, hat der Restaustenit einen geringeren Kohlenstoffgehalt, sodass man einen Ein-
fluss auf die Verteilung zwischen dem Austenit und dem Martensit in der MA-Phase annehmen

kann. Das Schema dieses Prozesses ist in Abbildung 19 dargestellt.

Freienergie
Q

Temperatur
_|

T02 T01 T03
Kohlenstoffgehalt

Abbildung 19 — Schema des Einflusses der Legierung auf die Gibbs-Energie/Freie Enthalpie bei

der bainitischen Umwandlung [69]
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2.6.2 Einfluss der Legierungselemente auf die Umwandlungsvorgéange und die
mechanischen Eigenschaften hochfester Pipelinestahle

Legierungselemente kénnen die thermodynamische Phasenstabilitdt und damit die Umwand-
lungskinetik andern. So konnen Umwandlungstemperaturen verschoben oder auch die Um-
wandlung unterstutzt bzw. unterdrickt werden. Die verschiedenen Legierungselemente kon-
nen Geflge, Korngrdf3en, mechanische Eigenschaften und Stabilitdt des Restaustenits beein-
flussen. Automatisch wird auch der Anteil der MA-Phase geandert [11, 68]. In Abbildung 20
sind die Einflisse der Legierungselemente auf die Verschiebung der Umwandlungsbereiche

von einzelnen Phasen wahrend der kontinuierlichen AbklUhlung dargestellt.

A Heizung,
= _Temperaturausgleich_ . Abkiihlung
Bl L, T B
g ‘l. &8, ALP I T
E ; —~ A
= f : 3 31, Al P
<
A [
- g S 1/ Fertt
e ' b “ €, Mn, Cr, Mo
1
t ~ -
S e €, Min. NE

iJ'_'f»

- Batmt

Al Mn_ S1
N MoReL

>

Zeit

Abbildung 20 — Einfluss der Legierungselemente auf den Umwandlungsprozess wahrend der
Abkiihlung [42]

Im Folgenden soll néher auf einzelne Elemente eingegangen werden, die zur Legierung von

Grobblechstahlen verwendet werden.
Kohlenstoff

Das Hauptelement, welches Umwandlungen, Geflige und mechanische Eigenschaften
beeinflusst, ist der Kohlenstoff. Er bewirkt eine Matrix-Verstarkung in Stahlen sowie eine
Ausscheidungsverfestigung zuerst durch Bildung der kleinen Eisenkarbide (Zementit), der
Karbonitride von Niob [Nb (C, N)], von Vanadium [V (C, N)] und der Ausscheidungen von
Molybdankarbid Mo-C, wenn sie ausreichend fein und zahlreich sind. Zusatzlich dienen
Karbonitride von Niob dazu, die Rekristalisation von Austenit wahrend des Warmwalzens zu
verzogern und das Kornwachstum zu inhibieren. Dies flhrt zu einer Verkleinerung der
Austenitkdrner und zu einer Verbesserung sowohl der Streckgrenze, der Zugfestigkeit als auch

der Duktilitat bei niedrigen Temperaturen (z.B. im Kerbschlagbiegeversuch) [70].
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Kohlenstoff beginstigt ferner das Vorhandensein von kubisch-flachenzentriertem Gitter, wie
das von Austenit . Daher fuhrt ein hdherer Kohlenstoffgehalt im Zweiphasengebiet zur Bildung
einer groRen Menge von Austenit. Dadurch kann mehr Bainit wahrend der Abkuhlung gebildet
werden und somit auch ein hdherer Kohlenstoffgehalt im Austenit erzielt werden, der den

Austenit stabilisiert und zu einer Erhdhung des Restaustenitgehaltes fuhrt.

Ebenfalls erhéht Kohlenstoff die Hartbarkeit bei der Abkdhlung. Wird jedoch der
Kohlenstoffgehalt auf niedrige Werte (~ 0,01 Gew. %) reduziert , werden sich Karbide dann
nicht auf das erforderliche Niveau ausscheiden, was zu einer signifikanten Verschlechterung
der Zahigkeit fuhrt [71]. Ubersteigt andererseits der Kohlenstoffgehalt 0,1%, wird der Stahl
allgemein anfallig fur Kaltrissbildung nach dem Feldschweilien, die Zahigkeit des Stahlbleches
und die Schweilbarkeit verringern sich. AuRerdem erleichtert er die Bildung von Perlit [57, 72,

73]. Daher ist der Einsatz von Kohlenstoff als Legierungselement durchaus beschrankt.
Mangan

Mangan ist verantwortlich flr eine Erweiterung des Austenitgebietes. Neben einer Verstarkung
der Feststofflésung ist Mangan auch ein starker Austenitstabilisator. Ebenso wird die
Diffusionsgeschwindigkeit von Kohlenstoff im Austenit verringert [74, 75]. Eine Anderung des
Mangan-Gehalts bewirkt auch eine Anderung der Start- und Stopptemperatur der

Bainitumwandlung. Gleichzeitig erniedrig eine Zugabe von Mangan diese Temperatur [75].

Durch die Stabilisierung des Austenits, Verzégerung der Kohlenstoffdiffusion und Perlitbildung
soll eine Manganzugabe zu einer Erhdhung des Restaustenitgehaltes fuhren. So wurde in [3,
69] fesgestellt, dass die Menge der MA-Phase mit der Erh6hung des Mangangehaltes zunimmt
und die Perlitmenge abnimmt. In Abbildung 21 ist der Einflussbereich des Mangangehaltes

auf die MA-Phase und die Perlitmenge dargestellt.

Ein hoher Mangangehalt tragt bei zu der Tendenz, die Hartbarkeit von Stahlen Ubermafig zu
erhéhen und dadurch die Schweil3barkeit zu verringern sowie durch Verringern der Zahigkeit
die Schweil’inahteigenschaften der Warmeeinflusszone zu verschlechtern. Au3erdem kann
ein zu hoher Mangangehalt eine Kernsegregation hervorrufen. Deswegen wird die obere

Grenze fur einen Legierungsanteil auf etwa 2,1 Gew.-% festgelegt [73].
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Abbildung 21 — Schema des Einflussbereiches der Mangan- und Molybdangehalte auf die MA-
Phase (fu)und die Perlitmenge (fr) [69]

Molybdan

Molybdan wird zulegiert, um die Hartbarkeit des Stahles zu verbessern und dadurch die
Bildung der gewlnschen niedrigen bainitischen Mikrostruktur zu fordern [11, 76]. Beim Zusatz
von Bor ist der Einfluss von Molybdan auf die Hartbarkeit besonders wirkungsvoll. Wenn Mo-
lybdan zusammen mit Niob zulegiert wird, steigert Molybdan die Unterdriickung der Rekristal-
lisation des Austenits wahrend des thermomechanischen Walzens und tragt dadurch zur Ver-
feinerung der Mikrostruktur des Austenits bei, die zu seiner Stabilisierung fuhrt [75 bis 77].
AuRerdem vergrof3ert Molybdan das Ferritgebiet im Fe-C-Diagramm und wirkt durch Ferrit-
Mischkristallbildung festigkeitssteigernd [67]. Die Ferrit- und Perlitbildung wird durch Legierung
mit Molybdan sehr stark verzogert, wobei gleichzeitig die Bainitbildung beschleunigt wird.
Auflerdem hat Ferrit in molybdanlegierten Stahlen geringere Kohlenstoffloslichkeit [77].
Dadurch kann der Austenit durch Kohlenstoffanreicherung stabilisiert werden, was zur
Erhdhung des Restaustenitanteils fiihrt. So wurde in [69, 78] festgestellt, dass die Menge an
MA-Phase mit der Erhéhung des Molybdangehaltes zunimmt und die Perlitmenge abnimmt (s.
Abbildung 21).

Um alle diese Effekte zu erreichen, soll die Menge von Molybdan mindenstens etwa
0,3 Gew.- % sein. Die obere Grenze liegt vorzugsweise bei etwa 0,6 Gew.-%, da ein
Ubermafiger Zusatz von Molybdan zur Veringerung der Zahigkeit in der Warmeeinflusszone
fuhren kann [73].
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Silizium

Silizium wird zur Desoxidation und zur Verbesserung der Festigkeit hinzugeflgt. Die obere
Grenze ist auf 0,6 % eingestellt, um die signifikante Verschlechterung der Schweil3barkeit und
der Zahigkeit in der Warmeeinflusszone auszuweichen, die bei Ubermafligem Siliziumgehalt
aufkommen. Silizium ist nicht immer fur die Desoxidation notwendig, so konnen z.B. Aluminium
oder Titan die gleiche Funktion erfullen. Ferner erweitert Silizium das Ferritgebiet im Fe-C-
Phasendiagramm und wirkt aulRerdem mischkristallhartend [73]. Obwohl Silizium zu den Fer-
ritstabilisatoren gehort, verzogert die Zulegierung von Silizium die Kohlenstoffdiffusion. Eben-
falls erhoht Silizium den Gehalt des freien Kohlenstoffs auf Grund seiner Fahigkeit zur Verhin-
derung der Ausscheidung von Karbiden, was in der Folge zur Stabilisierung des Austenits
fuhrt [57, 79].

Silizium induziert einen Anstieg der Aktivierungsenergie wahrend des Warmwalzens, was im
Gegenzug dazu flhrt, dass die auftretende dynamische Rekristallisation verzogert und die
Spitzenspannung erhoht wird [80]. Zudem ist die Rate der statischen Rekristallisation im Stahl
mit einer Zulegierung an Silizium geringer im Vergleich zu kohlenstoffarmem Stahl. Es wird
ebenso beobachtet, dass Silizium eine merkliche Wirkung sowohl auf die Inkubationszeit als
auch auf die Kornwachstumsgeschwindigkeit wahrend der statischen Rekristallisation hat [80,
81].

Aluminium

Aluminium hat dieselben Auswirkungen wie Silizium. Meistens wird Aluminium in Pipeline-
Stahlen zur Desoxidation verwendet. Aluminium kann auch eine wichtige Rolle bei der Ver-
besserung der Zahigkeit in der HAZ-Region durch die Beseitigung von freiem Stickstoff spie-
len, wo die SchweilRwarme die Titannitride teilweise auflosen kann und Stickstoff freisetzt [73].
Ebenfalls wirkt Aluminium verzégernd auf die Ausscheidung von Karbiden, was in der Folge
zur Stabilisierung des Austenits durch Erhdhung des Gehaltes von freiem Kohlenstoff flhrt.
Allerdings ist Aluminium als Mischkristallharter sehr viel weniger wirksam als Silizium, weswe-

gen es bei der Verwendung anstelle von Silizium eine niedrigere Zugfestigkeit verursacht [82].

Aluminium gehdrt wie Silizium zu den Ferritstabilisatoren, somit verschiebt es die To-Kurve
nach rechts. Damit erhdht sich der maximal erreichbare Kohlenstoffgehalt im Austenit, und der
resultierende Restaustenit wird stabiler gegen die Umwandlung in Martensit [83]. Ist der Alu-
miniumgehalt zu hoch, d.h. Gber etwa 0,06 Gew.-%, kann Aluminiumoxid Al.O3entstehen, was
fur die Zahigkeit in der HAZ-Region schadlich ist [73, 84]. So ist auch der Einsatz von Alumi-

nium als Legierungselement beschrankt.
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Aluminium reagiert schnell mit Stickstoff im Stahl. Daher kann die Wirksamkeit der
Mikrolegierung von Stahl bezuglich der Nitritbildung, beispielsweise mit Vanadium,
abnehmen [85]. Aufgrund der relativ groRen Abmessungen der gebildeten Ausscheidungen
hat Aluminium keine wesentliche Auswirkung auf die Rekristallisationvorgange im Stahl [85,
86].

Niob

Niob wird zulegiert, um die Kornverfeinerung der gewalzten Mikrostruktur des Stahles zu
unterstitzen, was sowohl die Festigkeit als auch die Zahigkeit verbessert. Die Ausscheidung
von Niobcarbonitrideen dient wahrend des Warmwalzens zur Verzdgerung der
Rekristallisation und dazu, das Kornwachstrum zu inhibieren, wodurch Niob als ein Austenit-
Kornfeinungsmittel verwendet wird. Durch diese Verfeinerung wird Austenit stabilisiert.
Aulerdem kann Nb zu einer zusatzlichen Festigkeitzunahme beim Abkuhlen durch die Bildung
von feinem Nb (C, N) beitragen. In Gegenwart von Molybdan verfeinert Niob wirksam das
Geflige durch Unterdrickung der Rekristallisation des Austenits wahrend des
thermomechanischen Walzens. Es starkt den Stahl durch Ausscheidungshartung und fahrt zur
Verbesserung der Hartbarkeit. In Gegenwart von Bor verbessert Niob die Hartbarkeit. Um
solche Wirkungen zu erzielen, soll mindestens etwa 0,01 % Niob zugegeben werden.
Allerdings ist ein Niob-Anteil von mehr als etwa 0,10 % schadlich fir die Schweil3barkeit und
die Zahigkeit in der Warmeeinflusszone, sodass ein Maximum an Niob von etwa 0,10 %
bevorzugt wird. Etwa 0,03 % bis 0,06 % Niob sollte nach [73] und [75] zugesetzt werden. Auf
der Grundlage der Ergebnisse, die in [87] ermittelt wurden, wurde feststellt, dass eine

Niobzugabe von etwa 0,1 Gew.-% die MA-Phase vergrobert.
Nickel & Kupfer

Nickel wird hinzugefugt, um die Eigenschaften der kohlenstoffarmen Stahle zu verbessern
ohne Verschlechterung der SchweilRbarkeit und der Zahigkeit bei niedrigen Temperaturen. Im
Gegensatz zu Mn und Mo ist Nickel weniger anfallig fur die Bildung von geharteten
Gefligekomponenten, die die Tieftemperaturzahigkeit im Blech negativ beeinflussen
kénnen [73]. Nickel gehdért zu den Austenitstabilisatoren. Deswegen fuhrt die
Nickelzulegierung zur Erhéhung des MA-Phasengehaltes. Dieser Effekt wurde in [88]

nachgewiesen.

Kupfer erhéht die Festigkeit des Basismetalls und der Warmeeinflusszone beim SchweilRen.
In [89] behaupten die Autoren, dass Kupfer die Stabilisierung des Austenits erhéht und die

Temperatur der y/a-Umwandlung reduziert. Andererseits verschlechtert eine Gbermalige
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Zugabe von Kupfer die Zahigkeit der Warmeeinflusszone und die Schweillbarkeit. Daher wird
die obere Grenze des Kupferzusatzes bei etwa 1,0 % eingestellt [77]. Eine Nickelzugabe ist
ferner zur Verhinderung von kupfer-induzierten Oberflachenrissen beim Stranggief3en und
Warmwalzen wirksam. Nickel soll fur dieses Ziel vorzugsweise mehr als etwa 4 des

Kupfergehalts ausmachen [73].
Vanadium

Vanadium hat eine ahnliche, aber weniger ausgepragte Wirkung als Niob. Die Zugabe von
Vanadium zu ultrahochfesten Stahlen erzeugt jedoch einen bemerkenswerten Effekt, wenn es
in Kombination mit Niob hinzugegeben wird. Obwohl die bevorzugte obere Grenze bei etwa
0,10 % liegt, wird wegen einer moglichen Verschlechterung der Zahigkeit der
Warmeeinflusszone von Schweillungen und der Schweil3barkeit ein Bereich zwischen 0,03
bis etwa 0,08 % bevorzugt [73].

Titan

Titan ist ein Element, das eine starke Neigung zur Bildung von Oxiden und Sulfiden sowie von
Nitriden und Karbiden aufweist. Wenn sich Titankarbonitride bei héheren Temperaturen aus-
scheiden, kdnnen sie aufgrund ihrer hohen Bildungstemperatur relativ gro® werden und mus-
sen als Einschliusse betrachtet werden, die eine duktilitatsbeeintrachtigende Wirkung auf die
Stahleigenschaften haben. Je niedriger der Gehalt an Sauerstoff, Stickstoff oder Titan ist,
desto niedriger ist die Temperatur fur die TiN-Bildung, was zu feineren Ausscheidungen
fuhrt [90]. Fein verteilte und stabile Partikel sind in der Lage, die AustenitkorngréRe wahrend
des Wiedererwarmens zu steuern; dieser Effekt wird wahrend des Warmwalzens genutzt [57,
72]. Ein geringer Gehalt an geldstem Titan ist in der Lage sich als feiner Karbid/Karbonitrid
auszuscheiden und damit die Rekristallisation zu verzégern [91]. Die dynamische Rekristalli-

sationskinetik ist aufgrund der Zugabe von Titan ebenfalls verzégert [92].
Bor

Bor verzdgert die heterogene Keimbildung von allotriomorphem Ferrit starker als die des
Bainits. Dies ermdglicht es wiederum, einen mit Bor legierten Stahl kontinuierlich zu kihlen,
um ein vollstandiges bainitisches Geflge zu erhalten. Bor verzdgert die Keimbildung, indem
es zu den Austenitkorngrenzen seigert, weiterhin deren Grenzflachenenergie reduziert und
schlieBlich die Aktivierungsenergie fur die heterogene Keimbildung erhdht. Eine
Borkonzentration zwischen etwa 0,0005 und 0,0020 Gew.-% ist winschenswert, um den
maximalen Effekt auf die Hartbarkeit zu erhalten. Allerdings kann Bor oberhalb von etwa 0,002

Gew.-% die Bildung der verspddenden Partikel fordern. In Anbetracht dessen kann Bor als
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eine Alternative zu teuren Legierungselementen verwendet werden, um mikrostrukturelle
Gleichformigkeit Uber die gesamte Dicke des Stahlbleches zu férdern. Bor steigert ferner die
Wirksamkeit sowohl von Molybdan als auch Niob in Bezug auf die Erhdhung der Hartbarkeit
des Stahls. Auch liefert Bor eine Moglichkeit zur Kombination von hoher Festigkeit mit

ausgezeichneter Schweillbarkeit und Kaltrissbestandigkeit [73, 93].

2.7 Mikrolegierte Grobblechstahle mit definiertem Gehalt an Restaustenit-
Martensit

2.7.1 Entstehung des Begriffs ,,MA-Phase“

Beim Bau einer Meeresplattform fir die Nordsee wurde eine Veranderung im Gefiige beim
Schweilien festgestellt, namlich eine neue Mikrostrukturkomponente. Sie stellt ein kleines Ge-
biet mit der Mischung von relativ festen Phasen dar. Diese Mikrostrukturkomponente wurde
als ,Lokale sprode Zone* bezeichnet [94]. Diese ist lange Zeit nicht eingehend untersucht wor-
den. Doch es wurde festgestellt, dass dieses neue Geflige aus Restaustenit und Martensit
besteht. Daher ist die offizielle Bezeichnung ,Martensit-Austenit-Phase” entstanden. Bei den
Messungen der mechanischen Eigenschaften der Nebenzone mit diesen Einschlissen wurde
eine Verschlechterung der plastischen Eigenschaften beobachtet [95, 96]. Auch gab es die
Erwartung, dass diese Zonen der MA-Phase sprdode sein missen, wenn sie eine grol3e Menge
an Kohlenstoff enthalten. Wahrend der bainitischen oder ferritischen Umwandlung reichert
sich Austenit mit Kohlenstoff an und es wachsen verschiedene Bainit- oder Ferritformen. Folg-
lich ist ein groRer Anteil von Ferrit vor der martensitischen Umwandlung eine notwendige Be-
dingung flr die Entstehung der sprdden lokalen Zonen. Andernfalls wird der Grad der Anrei-
cherung an Kohlenstoff unzureichend sein, um spréden Martensit zu bilden. Ein groRer Teil
dieser Annahmen erwies sich jedoch als falsch, sodass Aspekte zur Entstehung der MA-Phase

in den folgenden Kapiteln dieser Literaturanalyse diskutiert werden.

2.7.2 Bildung und Morphologie der MA-Phase

Beim thermomechanischen Walzen nach der beschleunigten Abkuhlung im Bereich der baini-
tischen Umwandlung wandelt sich Austenit in verschiedene ferritische und bainitische Gefuge
um. Weil im Ferrit und Bainit der Hochstgehalt an Kohlenstoff begrenzt ist, diffundiert Uberflis-
siger Kohlenstoff aus dem gebildeten ferritischen oder dem bainitischen Gefiige in Austenit.
Schrittweise nimmt damit der Kohlenstoffgehalt im Austenit zu; er reichert sich schliel3lich so
an, dass er sich nicht mehr in das ferritische und bainitische Geflige umwandeln kann. Bei der

darauffolgenden Abkihlung wandelt sich ein Teil des Restaustenits in Martensit um. Das
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Schema dieses Prozesses ist in Abbildung 22 dargestellt. Es ist interessant, dass die Kon-
zentration von Kohlenstoff in der MA-Phase nahezu nicht von der mittleren Konzentration im
Stahl abhangt. Das stimmt mit der gesicherten Feststellung Gberein, dass der Austenit, der
teilweise mit der Bildung der MA-Phase umgewandelt wird, eine eigene chemische Zusam-

mensetzung hat, die durch die To-Kurve begrenzt ist [79, 97].

Diffusion des Kohlenstoff
aus dem Bainit in Austenit

Bainit Austenit MA-Phase Bainit

Abbildung 22 — Schema der Bildung der MA-Phase [98]

Als Ergebnis zeigt die MA-Phase die Morphologie, die in Abbildung 23 dargestellt ist [98].

Martensite

Austenite

Ferrite

Abbildung 23 — Die Morphologie der MA-Phase [98]

Wie man aus der Abbildung ersehen kann, hat die MA-Phase eine Schichtstruktur. Doch es
gibt noch eine weitere Form der MA-Phase, die an den Grenzen des bainitischen Korns ent-
steht. Auch hier entsteht eine Schichtstruktur [99]. In jedem Fall ist die Hauptforderung zur

Erzeugung der MA-Phase das Vorhandensein eines stabilen Restaustenits.

2.7.3 Einfluss der MA-Phase auf die mechanischen Eigenschaften

Urspringlich wurde die MA-Phase durch Zufall erzeugt. Es wurde angenommen, dass sie ei-
nen negativen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften hat. Dieser Effekt ist mdglich,

muss aber nicht in jedem Fall auftreten. Die Grofie und die Form der MA-Phase haben einen
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wesentlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften, so z.B. bei der Bildung grof3er
Kdrner von Zementit oder der MA-Phase. Es kdnnen sich Spannungen an ihnen konzentrie-
ren, wodurch sich die Tieftemperaturzahigkeit verschlechtern kann [100 bis 102]. Jedoch
wurde keine Verschlechterung der Festigkeit in bainitischen Stahlen mit geringer MA-Phase
beobachtet [3]. Ebenfalls wurde festgestellt [3], dass die Wirkung des Volumenanteils der MA-
Phase auf die Ubergangstemperatur relativ gering ist. In [2] wird angenommen, dass die Matrix
aus Bainit beim gesteuerten Walzen und der anschlieRenden beschleunigten Abkuhlung hin-
sichtlich der mechanischen Eigenschaften sich positiv herausbildet. Mit nur geringer Wahr-
scheinlichkeit kdnnen kleine Partikel der MA-Phase als Initiator eines spréden Risses wir-
ken [103].

In [104] wurde festgestellt, dass Risse entlang der Korngrenzen zwischen der Matrix und der
MA-Phase fortschreiten. Jedoch wurden keine Risse innerhalb der MA-Phase der Proben be-
obachtet, da die Plastizitat der Korngrenzen der MA-Phase héher ist, obwohl die Charpy Kerb-

schlagzahigkeit mit zunehmender GroRe der MA-Phase abnimmt [2].

Wie in [105] dargestellt wurde, nimmt der Gehalt der MA-Phase ebenfalls Einfluss auf die Um-
formbarkeit des Stahles, was in Abbildung 24 dargestellt ist. Die Abhangigkeit zeigt, je mehr
MA-Phase vorhanden ist, desto besser ist die Umformbarkeit. Es ist auch deutlich zu sehen,
dass je groler der Anteil an MA-Phase im Geflige ist, desto niedriger ist das Rpo2/Rm-Verhalt-

nis und umso grofder ist die Gleichmafldehnung.
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Abbildung 24 — Einfluss des Gehaltes an MA-Phase auf die Umformbarkeit des Stahles [105]
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Versetzungen, die wahrend der MA-Umwandlung eingefuhrt werden, tragen zu einer hohen
Umformbarkeit bei, weil sie als urspringliche, wandernde Versetzungen dienen. Die ferrit-bai-
nitische Mikrostruktur mit einem hoheren Gehalt an MA-Phase wirkt am besten hinsichtlich
héher Festigkeit und hoher Umformbarkeit des Stahles [10, 105].

Mit grolRerem MA-Gehalt bleibt das Verhaltnis Rpo2/Rm sogar nach Alterung relativ niedrig.
Dies ist in Abbildung 25 dargestellt.
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Abbildung 25 — Einfluss der MA-Phase auf das Verhaltnis Rgo2/Rm [105]

In Abbildung 26 werden Kraft-Verlangerungs-Schaubilder von vorgespanntem Stahl vor und
nach der Alterung bei 250 °C dargestellt. Wahrend alle Kurven vor der thermischen Behand-
lung runde Formen haben, kann man nach der Alterung die Prasenz eines Bereichs der LU-
dersdehnung erkennen. Die Kurve des Stahls mit 1,5 % MA weist einen noch deutlicheren
Bereich der Ludersdehnung auf. Mit einem grof3eren Gehalt an MA-Phase werden diese Be-

reiche kurzer und die Form der Kurven wird gleichmaRiger [105].
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Abbildung 26 — Kraft-Verlangerungs-Schaubild von vorgespanntem Stahl vor und nach der
Alterung [105]
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2.7.4 Einfluss der MA-Phase auf die Rissausbreitung

In [106] wird behauptet, dass die MA-Phase in dem Ferrit als Konzentrationsstelle der Span-
nungen auf Grund des grof3en Unterschiedes zwischen dem Ferrit und der MA-Phase fungie-
ren kann, was sich aber nicht immer bestatigen lasst. Laut [107] konzentrieren sich die Span-
nungen in den Ferritkornern durch die Erhéhung des Volumens bei der austenitisch-martensi-
tischen Umwandlung. Der Sprodbruch tritt auf, wenn eine konzentrierte Spannung die Bruch-
spannung ubersteigt. Deshalb ist es notwendig, eine MA-Phase mit kleinster KorngroRe zu
erhalten. Ebenso werden die Grenzen zwischen den Kérnern mit Winkeln gréRer als 15° als
eine Barriere gegen Rissausbreitung und Versetzungsbewegung betrachtet [108], wie auch
in [99] bestatigt wird. Andererseits wurde festgestellt, dass Kleinwinkelkorngrenzen das
Wachstum und die Ausbreitung von Rissen nicht beeintrachtigen und nicht hemmen. Wenn
jedoch die MA-Phase als dinner Film in der Nahe dieser Korngrenzen auftritt, kann sie das

Wachstum des Risses hemmen.

Die Prinzipien und Regeln fir die Bildung der MA-Phase sowie die Prozesse, die ihre Bildung
beeinflussen, wurden in den vorangegangenen Kapiteln beschrieben. Auf diesen Prinzipien
soll die Technologie der Herstellung von Pipelinestahlen mit definiertem Gehalt an MA-Phase

beruhen, die in dem folgenden Kapiteln eroértert wird.

2.7.5 Widerstandsfahigkeit der MA-Phase gegen Erhitzung

Beim Schweilien verschlechtern sich die mechanischen Eigenschaften von Stahl sehr oft. Sie
kénnen durch Warmeprozesse verschlechtert werden, wodurch sich die Versprédung dieser
Regionen erhdht [109]. In [110 bis 112] wird behauptet, dass die Plastizitat im Schweillbereich
aufgrund des Wachstums von Kdrnern des Restaustenits, Martensits, Ferrits und der MA-
Phase abnimmt. Durch Simulierung einer Schweilwarmebehandlung wurde herausgefunden,
dass eine grofle Menge der MA-Phase entsteht. Sie bildet groRere Partikel aus, was zu einer
Risseinleitung fihren kann. Die Gesamtfestigkeit und Harte bleiben unverandert, weil die Wir-

kung des Kornwachstums durch einen hohen MA-Phasengehalt nivelliert wird [111, 112].

Basierend auf den zuvor analysierten Daten Uber die Kinetik und Thermodynamik der bainiti-
schen Umwandlung, die Bildung der MA-Phase und Herstellungsmoglichkeiten von Pipeline-
stahlen mit definiertem Gehalt an Restaustenit und Martensit ist es notwendig, ein Legierungs-
konzept auszuwahlen, das die geforderten Eigenschaften und die gewtinschte Mikrostruktur

erzeugt.
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2.8 Erzeugung der MA-Phase im Pipelinestahl und Einfluss der

technologischen Parameter auf ihre Menge

2.8.1 Erzeugung der MA-Phase durch Variation der chemischen Zusammensetzung

In Kapitel 2.6 wurde der Einfluss der Legierungselemente auf die Bildung und Stabilitat von
Restaustenit analysiert. Einige davon beeinflussen diese Prozesse direkt, weil sie zu den
Austenit- oder Ferritstabilisatoren gehéren (Abbildung 18). Die restlichen Legierungselemente
erhalten diesen Einfluss durch die Anderung der anderen in Stahl auftretenden Prozesse und
zwar z.B. der Kohlenstoffdiffusion, Bainit-, Perlit- und Ferritbildung, Austenitrekristallisation
und Kornverfeinerung. Jedoch muss die Wirkung der Legierungselemente beachtet werden,
da sie auch die fir Pipelinestahle relevanten Eigenschaften (z.B. Schwei3barkeit und Kerb-
schlagzahigkeit der Schweillzone) beeinflussen kénnen [3, 113]. So lasst sich zusammenfas-
send feststellen, dass in bestimmten Grenzen Kohlenstoff, Mangan, Silizium, Aluminium, Bor
und Molybdan zum Zweck der Erh6hung des MA-Phasenanteiles im Pipelinestahl eingesetzt

werden konnen.

2.8.2 Erzeugung der MA-Phase durch eine gesteuerte beschleunigte Abkiihlung

Zurzeit wird eine grolRe Menge der modernen Pipelinestdhle unter Verwendung der beschleu-
nigten Abkihlung hergestellt, die hohe Anforderungen an Streckgrenze, Zugfestigkeit und Za-
higkeit haben. Durch eine Variation der Start- und Endtemperaturen der beschleunigten Ab-
kihlung kénnen die mechanischen Eigenschaften und die Menge der MA-Phase im Stahl be-
einflusst werden [1, 16, 114, 115].

2.8.2.1 Einfluss der Starttemperatur der beschleunigten Abklihlung

In [16, 116] wurde der Einfluss der Starttemperatur bei der Abkiihlung auf die MA-Phase un-
tersucht und nachgewiesen. Die Autoren stellen fest, dass die Menge der MA-Phase mit Ver-
ringerung der Starttemperaturen bei der Abkiihlung zunimmt. Bei Temperaturen von 650 'C
und 740 °C betragt die Menge der MA-Phase 2,6 und 0,9 Gew.-%, gleichzeitig nimmt der
Ferritgehalt zu. Andererseits wurde in [117] festgestellt, dass die Stahle, die von der hohen
Starttemperatur (etwa 1013 °C) abgekihlt wurden, eine grofRere Menge an MA-Phase sowie
an granularem Bainit und weniger nadelartigen Ferrit aufweisen als von niedriger Kihltempe-

ratur ausgehend (etwa 823 °C).

Dieser Gegensatz kann durch die Tatsache erklart werden, dass die Endwalztemperaturen in
der ersten Untersuchung bei etwa 810 °C (im zweiphasigen Gebiet) und in der zweiten Unter-

suchung im einphasigen y-Gebiet lagen.
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Ebenso wurde in [16] festgestellt, dass die treibende Kraft der Phasenumwandlung und die
Kohlenstoffdiffusion bei Temperaturverringerung zunehmen (Abbildung 27a), sodass der Fer-
ritanteil groRer wird, wenn die Abkuhlungsstarttemperatur niedriger ist. Weil der MA-Phasen-
anteil in Grobblechstdhlen mit dem Ferritanteil zusammenhangt, steigt die Menge der MA-
Phase mit sinkender Abkihlungsstarttemperatur. In Abbildung 27b ist dargestellt, wie sich die
Kohlenstoffintensitat im Austenitkorn mit der Abklhlstarttemperatur dndert. Bei niedrigeren
Temperaturen ist die Kohlenstoffintensitat hdher als bei héheren Temperaturen, deshalb wird
der Austenit fester und es bildet sich mehr MA-Phase nach der Umwandlung. Zudem steigt

die Menge der MA-Phase mit Verringerung der Abkuhlungsstarttemperatur.
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Abbildung 27 — Abhangigkeit der Triebkraft der Phasenumwandlung und der Kohlenstoffdiffusion

(a) sowie die Kohlenstoffintensitat (b) von der Abkuhlstarttemperatur [16]

2.8.2.2 Einfluss der Kiihistopptemperatur der beschleunigten Abkiihlung

In [117] stellen die Autoren fest, dass sich die MA-Phase bei einer Abnahme der Kihlstopp-
temperatur der beschleunigten Abkuhlung verkleinert. Liegt beispielsweise die Endtemperatur
bei etwa 823 °C, hat die MA-Phase eine grobe Partikelform mit einer mittleren Gré3e von etwa

5,6 ym und bei 573 °C die Form eines dunnen Filmes mit etwa 1,7-1,9 um mittlerer Grof3e.

Ebenso wurde in [16, 105] festgestellt, dass die Kihlstopptemperatur der beschleunigten Ab-
kihlung den MA-Phasengehalt beeinflusst. Zusammen mit einer héheren Kihlstopptempera-
tur nimmt der MA-Phasengehalt ab, da Kohlenstoff bei héher Temperaturen schnell in Austenit
diffundiert und die Wahrscheinlichkeit der Bildung von Zementitpartikeln wachst. Diese Abhan-
gigkeiten sowie Beispiele der Mikrostrukturen bei verschiedenen Endtemperaturen der be-

schleunigten Abkuhlung sind in Abbildung 28 zusammengestellt.
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Stop at 522°C Stop at 345°C StopatR.T.

Abbildung 28 — Abhangigkeit des MA-Phasenanteiles und der Mikrostruktur von der

Endtemperatur der beschleunigten Abkihlung [105]

2.8.2.3 Einfluss der Geschwindigkeit der beschleunigten Abkuiihlung

Die Geschwindigkeit der beschleunigten Abklhlung hat groRen Einfluss auf das Geflige. Mit
zunehmender Geschwindigkeit nimmt die Menge des polygonalen Ferrits ab, wahrend der na-
delartige Ferrit zunimmt. Auch andern sich die Morphologie und die Grofe der MA-Phase.
Beispiele zeigen, dass sich die MA-Phase an den Korngrenzen der unregelmafigen Ferritkor-
ner bildet, wenn die Abkuhlgeschwindigkeit 2 K/s erreicht [12, 118]. Dabei hat sie eine Form
von unregelmafigen langen Streifen mit der durchschnittlichen Grofte von etwa 4 x 1 ym.
Steigt die Abkuhlgeschwindigkeit auf 15 K/s, befindet die MA-Phase sich immer noch an den
Grenzen, aber ihre Form wird diinner und kirzer bis zu einer Gréf3e von 2 x 1 uym. Erreicht die
Abkuhlgeschwindigkeit 30 K/s, bildet die MA-Phase sich an den Grenzen des nadelartigen
Ferrits. Inre Form wird noch dinner bis zu 3 x 0,5 um [12]. Die Anzahl der MA-Partikel nimmt
gering mit zunehmender Abkihlgeschwindigkeit ab. Diese Abhangigkeit wurde in [119] nach-
gewiesen und ist in Abbildung 29 dargestellt.
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Abbildung 29 — Abhangigkeit des Flachenanteils der MA-Phase von verschiedenen
Abkuhlgeschwindigkeiten [119]

Der Grund dafir ist, dass sich das Wachstum des Ferrits wahrend der beschleunigten Abkuh-
lung beschrankt. Deswegen ist auch der Kohlenstoffgehalt im Austenit nicht ausreichend grof3,
um den Austenit zu stabilisieren [118, 119]. In Folge der Verringerung des Kohlenstoffgehaltes
in der MA-Phase nimmt auch die Nanoharte dieser Phase ab [119]. Diese Abhangigkeiten sind
in Abbildung 30 dargestellt.
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Abbildung 30 — Beziehung zwischen der Nanoharte der Matrix und der MA-Phase, der
Kohlenstoffkonzentration in der MA-Phase und der Abkuhlgeschwindigkeit [119].

AuRerdem hat der Kohlenstoff bei Erhdhung der Abkuhlungsgeschwindigkeit nicht gentigend
Zeit sich im Austenit zu verteilen, wodurch seine Konzentration an den Grenzen ansteigt [41,
120] (Abbildung 31). Auf Grund der geringen Kohlenstoffkonzentration im Inneren des
Austenits kann sich die Verteilung zwischen dem Austenit und dem Martensit innerhalb der
MA-Phase oder ihre Ausmale andern [6, 121].
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Abbildung 31 — Abhangigkeit der Kohlenstoffverteilung auf der a/y-Grenze von niedrigen (a) und
hohen (b) Abkuhlgeschwindigkeiten [120]

2.8.2.4 Einfluss der Endwalztemperatur vor Beginn der beschleunigten Abkuhlung auf die
Bildung der MA-Phase

In [122 bis 125] wurde das Walzen des X70 Stahles im einphasigen und zweiphasigen Gebiet
durchgefthrt. Beim Walzen im einphasigen Gebiet besteht die Mikrostruktur meist aus
nadelartigem Ferrit und granularem Bainit. Die MA-Phase wurde bei einem Gehalt von etwa 3
Prozent beobachtet. Die Partikel der MA-Phase haben eine Grofie von etwa 0,5 - 3 ym, und

befinden sich vor allem an den Grenzen des Restaustenits und des Ferrits [96, 123].

Bei dem Walzen im zweiphasigen Gebiet entsteht eine gro3e Menge polygonalen Ferrits [122,
125]. Ebenso war am Ende der Abkihlung bei 600 °C, der widmanstattische Ferrit vom
polygonalen Ferrit umgeben und im Inneren bildeten sich groRe Partikel der MA-Phase mit
Zementit. Ist die Abkuhlung bis 400 °C fortgeschritten, bildet sich der nadelartige Ferrit an
Stelle des widmanstattischen Ferrits und der Martensitanteil nimmt schnell zu [122]. In [116]
wurde festgestellt, dass die Menge und die Grof3e der MA-Partikel mit der Abnahme der
Endwalztemperatur zunimmt. Jedoch wurde ein glnstigeres Verhaltnis der mechanischen

Eigenschaften bei 800 °C erreicht.

Im Allgemeinen nimmt die Grole der Partikel der MA-Phase bei Senkung der
Abkuhltemperatur ab und sie verteilen sich gleichmaRiger. Beim Walzen im einphasigen
Gebiet hat der Stahl bessere mechanische Eigenschaften als im zweiphasigen Gebiet [122,
123, 126]. Deshalb ist es zweckdienlicher, das Walzen in dem einphasigen Gebiet
durchzufuhren. Eine hohe Geschwindigkeit bei der beschleunigten Abkuhlung ermdglicht es,
die Grolie der MA-Partikel zu verringern [12].
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2.8.3 Erzeugung der MA-Phase durch Warmebehandlung des Grobbleches

Die dritte Moglichkeit zur Erzeugung eines Stahls mit MA-Phase besteht in der
Wiedererwarmung des Grobbleches im Ofen, einer anschlieBenden beschleunigten
Abkuhlung mit nachfolgender Warmauslagerung und Abkihlung [127, 128]. In [14] wurde ge-
zeigt, dass bei einer Temperatur von 700 ‘C und einer Auslagerungszeit von einer Stunde eine
MA-Phase erzeugt werden konnte und diese sich positiv auf die Kerbschlagzahigkeit, die Plas-
tizitdt und das Kaltbruchverhalten auswirkt. Diese Moglichkeit wird als ,Off-line“ Technologie
bezeichnet. Sie eignet sich flr Anlagen, auf denen keine Warmebehandlung im kontinuierli-

chen Produktionsablauf durchgefiihrt werden kann.

2.8.4 Erzeugung der MA-Phase durch eine Warmebehandlung nach der gesteuerten

beschleunigten Abkiihlung

Die vierte Moglichkeit besteht in der Abkuhlung bis in den Bainitbereich, wobei ein Teil des
Austenits erhalten bleibt. Danach wird das Blech im Induktionsofen wiedererwarmt und
anschlielRend erneut abgekuhlt. In dieser Zeit diffundiert der Kohlenstoff aus dem Bainit in den
Austenit. Dabei wandelt sich der mit Kohlenstoff angereicherte Austenit in die MA-Phase um.
Durch Variieren der Temperaturen zu Beginn und am Ende der Wiedererwarmung sowie der
Auslagerung kann die Menge der MA-Phase im Stahl beeinflusst werden [3, 15, 16]. Im
Vergleich mit dem thermomechanischen Walzen mit gesteuerter beschleunigter Abkuhlung
wird die MA-Phase in diesem Fall in langlicher Form erhalten, ihre Lange kann 3-5 pm
erreichen [129]. Dieses Verfahren heif3t ,On-line“ Technologie. Sie ist geeignet flir Anlagen,
die eine Warmebehandlung innerhalb des kontinuierlichen Produktionsablaufs durchflhren
kénnen. Die Warmebehandlung beinhaltet entweder eine Erwarmung auf eine bestimmte
Temperatur mit anschlieBender Abkuhlung oder eine Erwarmung, anschlie®ende Auslagerung
und Abkuhlung [130, 131].

In [15] wurde die Temperatur zur Warmebehandlung nach der beschleunigten Abkihlung im
Bereich 410-500 °C variiert. Bei der Erhéhung der Temperatur bis 440 °C zeigten sich eine
Abnahme der Festigkeit im Zugversuch und eine Zunahme der Dehnung auf Grund des
Anlassens des Bainits, der Abnahme der Versetzungsdichte und der Vergréberung des
Bainits. Als Ergebnis nimmt die Stabilitdit des Restaustenits zu. Ubertrifft jedoch die
Temperatur 470 °C, fallt die Dehnung aufgrund des stark verringerten Volumenanteils des

Restaustenits und der Bildung von Karbiden ab.

In [132] wurden die Untersuchungen mit variierter Endwalztemperatur in der ,On-line”

Technologie durchgefuhrt. Bei der Erhéhung dieser Temperatur bildet sich eine Mikrostruktur
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mit kleineren MA-Partikeln aus. Als Ergebnis zeigen die mechanischen Eigenschaften eine

geringere Spréd-duktil-Ubergangstemperatur im Kerbschlagbiegeversuch.

In [133] wurden Parameter der ,On-line“ Technologie untersucht, jedoch ohne Umformung.
Alle Parameter haben wesentlichen Einfluss auf Menge und Grdlie der MA-Phase. So nehmen
z.B. bei Erhéhung der Stopptemperatur der beschleunigten Abkihlung von 350 °C auf 450 °C
die Menge und die mittlere Gré3e der MA-Phase zu, aber von 450 °C auf 550 °C wieder ab.
Dieser Effekt kann damit erklart werden, dass die bainitische Umwandlung bei einer geringen
Stopptemperatur der beschleunigten Abkihlung fast beendet ist. Deswegen bleibt weniger
Austenit Ubrig, der sich in die MA-Phase umwandleln kann. Andererseits beginnt bei einer
Stopptemperatur von 550 °C der beschleunigten Abkihlung die bainitische Umwandlung
gerade erst. Daher gibt es zu wenig freien Kohlenstoff, um den Austenit ausreichend zu
stabilisieren [133]. Dies fuhrt zur Abhnahme des MA-Phasengehaltes. Diese Abhandigkeit ist
in Abbildung 32 dargestellt.
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Abbildung 32 — Abhéngigkeit der Menge und der mittleren Grél3e der MA-Phase von der
Endtemperatur der beschleunigten Abkihlung [133]

Bei einer Beschleunigung der Erwdrmung anschliel3end an die Abkiihlung nach dem Walzen
nimmt die MA-Phase schnell von 1,5 % auf 7,9 % zu. Jedoch zeigt die Geschwindigkeit der
Erwarmung einen geringeren Einfluss auf die GroRe der MA-Partikel, die sich von 0,77 pm bis
auf 1,24 um vergréRRern. Dieser Effekt kann dadurch erklart werden, dass die Beschleunigung
der Erwarmung zur Verkirzung der Zeit fuhrt, wahrend der die bainitische Umwandlung statt-
finden kann. So bleibt mehr des nicht umgewandelten Austenits in der Mikrostruktur erhalten.
Diese Abhéangigkeiten sind in Abbildung 33a dargestellt [133].

Bei einer Erh6hung der Erwarmungstemperatur vergrébern sich MA-Partikel ein wenig. Der
MA-Anteil nimmt im Temperaturbereich 660 °C bis 750 °C zu, allerdings bei weiterer Erwar-

mung bis 800 °C wieder ab. Das kann dadurch erklart werden, dass die Erhdhung der

46



Stand der Technik

Temperatur zur Beschleunigung der Kohlenstoffdiffusion beitragt und der Austenit stabiler
wird. Danach beginnt ein schnelleres Wachstum der Ferritkdrner, was wiederum zur
Veringerung der Menge der MA-Phase fuhrt. Diese Abhangigkeiten sind in Abbildung 33b dar-
gestellt [133].
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Abbildung 33 — Abhangigkeit der Menge und der mittleren Grof3e der MA-Phase von der

Erwarmungsgeschwindigkeit (a) und der Auslagerungstemperatur (b) [133]

Die zwei beschriebenen technologischen Varianten der ,On-line“ und ,Off-line“ Behandlung
weisen jeweils ahnliche Ergebnisse auf. Die MA-Phasen unterscheiden sich jedoch sehr
voneinander. Die MA-Phase der ,On-line” Technologie besitzt einen héheren Kohlenstoffanteil
als die der ,Off-line” Technologie (Abbildung 34).
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Abbildung 34 — Unterschied des Kohlenstoffanteiles im Bainit und in der MA-Phase aus dem ,On-
line“- oder ,Off-line” Verfahren [2]

Ebenfalls unterscheidet sich das Prinzip der Bildung der MA-Phasen. Der grofite Unterschied
besteht darin, dass sich die MA-Phase bei der ,On-line“ Technologie wahrend der

Warmebehandlung aus dem Austenit bildet, wahrend die MA-Phase bei der ,Off-line”
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Technologie aus dem wieder umgewandelten Austenit gebildet wird. Das Schema, das diese

Prozesse widerspiegelt, ist in Abbildung 35 zusammengestellt.
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Abbildung 35 — Prinzip der Bildung der MA-Phase bei der ,,On-line“- und der ,Off-line®
Technologie [2]

Zudem lauft bei der ,On-line“ Technologie die Umwandlung auf der Grenze zwischen dem
Bainit und dem Austenit ab. Daraus ergibt sich eine MA-Phase zwischen den Kdrnern des
Bainits. Bei der ,Off-line“ Technologie erfolgt eine partielle Rickumwandlung von Austenit in
Ferrit, wobei unter hohen Temperaturen die Korner des Austenits an den Korngrenzen des
Ferrits entstehen. Weiterhin erfolgt eine Diffusion des Kohlenstoffs aus dem Ferrit in den
Austenit. Bei der Abkuhlung umgeben sich die Koérner des Ferrits stochastisch mit der MA-
Phase. Damit verlangern sich die Grenzen der MA-Phase mit dem Ferrit. Es wird
angenommen, dass diese langere Grenzen einen deutlichen Einfluss auf das Verhalten von
Rissen haben. Ebenfalls bei der ,Off-line“ Technologie bilden sich gréRere Partikel der MA-

Phase, die die mechanischen Eigenschaften reduzieren kénnen [2, 131].
2.8.5 Erzeugung der MA-Phase durch eine Auslagerung nach der beschleunigten
Abkiihlung

Diese Moglichkeit kann als eine Unterart des vierten Verfahrens gelten. Statt der
Warmebehandlung nach der beschleunigten Abkihlung wird eine Auslagerung bei einer

Temperatur im Bereich der bainitischen Umwandlung durchgefiihrt [11 bis 13, 134]. Diese
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Temperatur der Auslagerung hat grof’en Einfluss auf die Form der MA-Phase. So hat flr
Stahlsorte X70 bei der gleichen Abkuhlgeschwindigkeit und bei einer Auslagerungtemperatur
von 600 °C die MA-Phase eine eckige Form mit einer GréRRe von 2-3 uym, die zwischen den
polygonalen Ferritkdrnern entsteht. Bei einer niedrigeren Auslagerungtemperatur von 550 °C
nimmt die Anzahl der unregelmafigen und nadelartigen Ferrite zu, es bilden sich mehr
dispergierte MA-Partikel, die die Form von kurzen Streifen mit 2-3 ym Lange und 0,5 um Breite
haben [12]. Deswegen nehmen bei einer Verringerung der Auslagerungstemperatur die
Festigkeitseigenschaften ab und die plastischen Eigenschaften zu. Die Temperatur der
Auslagerung hat kaum Einfluss auf die Menge der MA-Phase bei konstanter
Abkuhlgeschwindigkeit [12, 134].

In [14] wurde ebenfalls die Wirkung der Auslagerungstemperatur fur Stahl X80 untersucht. Es
wurde festgestellt, dass das Geflige des Stahls bei der Anlasstemperatur 550 °C bis 600 °C
aus nadelartigem Ferrit und granularem Bainit besteht. Die MA-Phase entsteht an den
Austenitkorngrenzen. Mit einer Erhohung der Auslagerungstemperatur werden die
Austenitkorngrenzen unklarer. Die MA-Partikel sind sehr klein. Nach der Auslagerung bei
650 °C setzt sich das Geflige aus granularem Bainit und quasi-poligonalem Ferrit zusammen.
Die MA-Phasenanteile sind jetzt in Form von Inseln vorhanden. Die ferritische Matrix ist
umgewandelt und kommt als granularer Bainit vor. Bei weiterer Erhohung der Temperatur
nimmt der Anteil des granularen Bainit und die Grolke der MA-Phase zu, was sich wiederum
negativ auf die Kerbschlagzahigkeit auswirkt. Der Stahl zeigt ein besseres Verhaltnis von
Festigkeit und Zahigkeit bei der Aulagerungtemperatur von 550 °C, weil die MA-Phase und die
gesamte Mikrostruktur feiner sind und sich gleichmaRiger verteilen. Dies ermdglicht eine
gleichmafigere dynamische Spannung. Als Resultat besitzt der Stahl eine bessere
Kerbschlagzahigkeit [14].

In den zitierten Arbeiten wurde nur die Wirkung der Auslagerungstemperatur untersucht, ohne
den Einfluss der Auslagerungszeit zu betrachten. Doch dieser Parameter kann eine grof3e
Wirkung haben. So wurde z.B. flr TRIP-Stahle mit hdherem Kohlenstoffgehalt eine Funktion
der isothermen Haltezeit und der Temperatur im bainitischen Umwandlungsbereich ermittelt.
Fur die isotherme Haltetemperatur von 450 °C wird der héchste Restaustenitgehalt erzielt. Bei
kurzen Haltezeiten steigt der Restaustenitanteil mit der Dauer der Haltezeit an, dennoch
wandelt sich ein erheblicher Teil von Austenit wahrend des Kuhlens in Martensit um. In diesem
Fall wird mehr Ferrit gebildet und folglich mehr Kohlenstoff in den angrenzenden Austenit
abgegeben. Bei noch langeren Haltezeiten sinkt der Restaustenit wieder. Das wiederum ist

darauf zurlickzufihren, dass der Kohlenstoff aus dem Ferrit weiter in den Austenit diffundiert
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und/oder sich somit gleichmaRig im Austenit verteilen kann und sich der mit Kohlenstoff
angereicherte Austenit in Ferrit/Karbid-Gemische umwandelt [135]. Diese Abhandigkeit ist in

Abbildung 36 dargestellt.
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Abbildung 36 — Restaustenitgehalt als Funktion der isothermen Haltezeit und der Temperatur im

bainitischen Umwandlungsbereich [135]

2.9 Legierungskonzepte

Die chemische Zusammensetzung fur Rohrstéhle kann fur unterschiedliche Produkte variie-
ren, um bestimmten mechanischen Anforderungen gerecht zu werden. Ublicherweise haben
sie einen Mangangehalt bis zu 2 Gew.-% in Kombination mit einem sehr geringen Kohlenstoff-
gehalt (<0,10 Gew.-%) und auch geringen Zusétzen von Legierungselementen, die in Kapitel
2.6 beschrieben wurden. Somit wird jedes Element in Verbindung mit dem Temperaturregime
der Kiihlung die Form und den Volumenanteil der Phasen bestimmen. Abbildung 37 gibt einen
Uberblick Uiber die chemischen Zusammensetzungen fir ,konventionelle“ und ,entwickelte® (*)
Rohrstahle (von X70 bis X120). Im Bild ist auch ein Diagramm mit Kohlenstoffaquivalenten
(CE und Pcm) enthalten [77].
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Abbildung 37 — Ubersicht der chemischen Zusammensetzungen der "konventionellen” und

"entwickelten" Stahlsorten und deren Schweil3barkeits-Parameter [77]

In den letzten Jahren haben Stahlproduzenten verschiedene strategische Legierungskombi-

nationen entwickelt, um den steigenden Anforderungen an die Festigkeit und Zahigkeit ohne

EinbulRe der Schweillbarkeit gerecht zu werden:

den und Karbonitriden;

Ni + Mo + Nb — zur Erzeugung der sekundaren Hartung durch Bildung von Karbiden, Nitri-

Ni + Mo — zur Mikrostrukturverfeinerung durch Unterdriickung der Rekristallisation des Aus-

tenits beim gesteuerten Walzen und zur Starkung durch Ausscheidungshéartung sowie zur

Verbesserung der Durchhartbarkeit;

dieser Kombination ein relativ hohes Kohlenstoffaquivalent;

Ni + B — zur Verbesserung der Durchhartbarkeit;
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e Mo + Nb + Ti — zur Erzeugung der feineren KorngroRRe von Ferrit (effektiver als mit der
friher verwendeten Kombination Nb + V), und zur Ausscheidung der nadelartigen Phasen
und der MA-Phase in hochlegierten Stahlsorte X80

Aus der in Kapitel 2.6 durchgefiihrten Analyse wird ersichtlich, dass eine Mo-Zugabe den grof3-
ten Einfluss auf die MA-Phase haben kann, wenn es gemeinsam mit einer Nb-Zugabe die
Rekristallisation und Kornwachstum des Austenits wahrend der typischen Temperaturen fur
das kontrollierte Walzen unterdriickt und dadurch zur Verfeinerung der Mikrostruktur des Aus-
tenits und infolgedessen zur zusatzlichen Stabilisierung der Austenitkdrner beitragt. Zusatzlich
beschleunigt Mo-Zugabe die bainitische Umwandlung und unterdrickt die Umwandlung
des Ferrits und des Perlits [11, 75, 77]. Ebenfalls wurde herausgefunden, dass Kohlenstoff-,
Mangan-, Silizium- und Aluminium-Zugaben zu einem positiven Einfluss auf die Bildung der

MA-Phase beitragen.

Auf dieser Grundlage wurden mehrere Legierungskombinationen gewahlt, die auf der Verwen-
dung von Nb-, Mo- und Ti-Mikrolegierungen basieren und zusatzlich mit verschiedenen Koh-

lenstoff-, Silizium- und Aluminiumgehalten erganzt wurden.

2.10 Zusammenfasseng der Erkenntnisse aus dem Stand der Technik

Die Literaturanalyse zeigt, dass die MA-Phase zu einem positiven Effekt bei der Kerbschlag-
zahigkeit und der Plastizitdt ohne Verschlechterung der Festigkeit flihren kann. Insbesondere
ist dies relevant fur hochfeste Stahle X80 und X100. Die Verringerung der plastischen Eigen-
schaften kann man mit der Erzeugung der MA-Phase im Geflige reduzieren. Als Ergebnis
kann ein Stahl mit optimaler Kerbschlagzahigkeit, Plastizitadt und Festigkeit erzeugt werden.
Dieser Stahl wird durch den MA-Phasengehalt im Geflige charakterisiert, der aus dem
Restaustenit umgewandelt wurde. Abhangig von Grofle und Form dieser Phase kénnen die
mechanischen Eigenschaften gezielt verandert werden. So kann sich der Sprédbruch durch
einen kleineren Korndurchmesser zu tieferen Temperaturen verschieben. Deshalb ist es not-
wendig, die MA-Phase mit den kleinsten Kérnern (unter 1 ym) oder in Form eines dinnen
Films zu erhalten [12, 124]. Jedoch kénnen die Grenzen der MA-Phase in Form von Grof3win-
kelgrenzen als eine starke Barriere gegen Rissausbreitung und Versetzungsbewegungen wir-
ken [99, 124]. Fur die Erzeugung einer solchen MA-Phase ist es notwendig, den Einfluss der

technologischen Parameter auf ihre Bildung zu ermitteln.

In[3, 12, 15, 16, 105] wurden Untersuchungen zur beschleunigten Abkihlung von hochfesten

Stahlen durchgefiihrt und der Einfluss der Abkihlparameter auf die Grofde und Form des
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Restaustenits sowie der MA-Phase beschrieben. Somit werden mit zunehmender Abkuhlge-
schwindigkeit und der Verringerung der Stopptemperatur der beschleunigten Abkihlung die
Partikel der MA-Phase verkleinert. Dartber hinaus gibt es noch weitere Moglichkeiten, die MA-
Phase zu steuern, dazu gehdren z.B. die Auslagerung und Warmebehandlung nach beschleu-
nigter Abkuhlung. Es ist jedoch erforderlich, den Einfluss der Parameter dieser Prozesse auf
die GroRe und Form der MA-Phase genau zu kennen, um die Mikrostruktur im Allgemeinen

besser zu steuern und die gewiinschten Eigenschaften in fertigen Grobblechen zu erhalten.
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3 Ziel- und Aufgabenstellung

Die Morphologie und die Bildung der MA-Phase wurde von mehreren Wissenschaftlern unter-
sucht. Dabei sind verschiedene z. T. widersprichliche Aussagen dazu getroffen worden. Diese
Aussagen betreffen insbesondere technologische Bedingungen, bei denen die MA-Phase ent-
stehen kann. Bis jetzt wurden vor allem Bedingungen betrachtet, die entweder isothermischen
oder nahezu isothermischen Bedingungen entsprechen. Bei der Grobblechherstellung sind
diese jedoch nicht zu finden, da das Grobblech unmittelbar nach der Umformung einer be-
schleunigten Abkuhlung mit Wasser oder Wasser/Luft ausgesetzt bzw. langsam an ruhender
Luft abgekuhlt wird. Andere Mdglichkeiten einer fur die Entstehung der MA-Phase gunstigen
Bedingung bestehen in den existierenden Anlagen nicht. Daher soll in Rahmen dieser Arbeit
untersucht werden, ob ein Weg, der zur Bildung der MA-Phase mit eventueller Erganzung der
vorhandenen Grobblech-Anlagen mdglich ist. Dies ist mit einer Ermittlung von Technologie-
vorgaben verbunden, die, die Herstellung von hochfesten Pipeline Stahlen der Festigkeit von
X70 bis X90 mit gleichzeitig einer guten Umformbarkeit sichern sollen. Die Herstellungstech-
nologie soll die Bedingungen bei der Grobblechherstellung beachten. Im Fokus steht der Be-
reich des Austenitzustands nach der Umformung und die Abkuhlbedingungen bzw. die Kom-

bination der Abkuhlung mit dem Aufheizen mit Bertcksichtigung der Umwandlungsvorgange.
Um dieses Ziel zu erreichen, sind folgende grundlegende Aufgaben zu erfiillen:

1. Entwicklung von Konzepten der chemischen Zusammensetzung;
Bestimmung der Ver- und Entfestigung von Austenit;
Untersuchung des Umwandlungsverhaltens sowie der MA-Phasenausbildung in Ab-
hangigkeit von Umformungs- und Abkihlungsparametern durch die Erstellung von
Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Schaubildern;

4. Experimentelle Simulation verschiedener Abkuhlungs- und Warmebehandlungskombi-
nationen zur Ermittlung ihrer Einflisse auf die MA-Phasen- und Mikrostrukturausbil-
dung sowie anschlieend auf die Festigkeit und Bruchdehnung;

5. Evaluierung der Ergebnisse der experimentellen Simulation auf der Walzanlage des
Institutes fur Metallformung der TU Bergakademie Freiberg;

6. Untersuchung des Einflusses der Morphologie und des Gehaltes der MA-Phase in
Wechselwirkung mit der Mikrostruktur auf die mechanischen Eigenschaften;

7. Bestimmung des Einflusses eines Legierungskonzepts auf den MA-Phasenanteil und

die Mikrostrukturausbildung.
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4 Experimentelle Vorgehensweise

Entsprechend der Zielsetzung gliedert sich die experimentelle Arbeit in verschiedene Phasen
mit unterschiedlichen inhaltlichen Schwerpunkten, die in den folgenden Arbeitspaketen darge-

stellt sind:

1. Untersuchungen zur Charakterisierung des Werkstoffverhaltens;
2. Experimentelle Warmumformsimulation mit verschiedenen Abkihlungs- und Warme-
behandlungskombinationen;

3. Evaluierung der entwickelten Technologie an der Warmwalzpilotanlage.

Begonnen wurde mit der Herstellung von vier Laborschmelzen im Vakuuminduktionsofen, die
sich in ihren Kohlenstoff-, Silizium-, Molybdan- und Aluminiumgehalten unterschieden, um den

Einfluss auf die Stabilisierung des Restaustenits zu ermitteln.

Die nachfolgende Aufgabe betraf Werkstoffuntersuchungen der ausgewahlten Stahle. Zuerst
war es erforderlich, die Warmtemperatur mit Hilfe thermodynamischer Berechnungen festzu-
legen. Anschlieend wurde die Entfestigungskinetik der ausgewahlten Stahle im Zuge der
Warmumformung untersucht. Des Weiteren wurden Untersuchungen des Umwandlungsver-
haltens sowie die MA-Phasenausbildung in Abhangigkeit von Umformungs- und Abkihlungs-
parametern durch die Erstellung von Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Schaubildern vorgenom-

men.

Anhand der Ergebnisse aus den Untersuchungen zur Charakterisierung des Werkstoffverhal-
tens konnten Randbedingungen ermittelt werden, die es ermoglichten, verschiedene Abkuh-
lungs- und Warmebehandlungskombinationen zur besseren Stabilisierung des Restaustenits
zu konzipieren. Die Simulation dieser Technologien erfolgte mit dem multifunktionalen
Prifsystem ,Gleeble HDS-V40°, das die Ermittlung der Einfliisse auf die MA-Phasen- und Mik-

rostrukturausbildung sowie anschlielend auf die Festigkeit und Bruchdehnung erméglichte.

Unter Verwendung der Ergebnisse der durchgefiuhrten Untersuchungen und der Warmum-
formsimulation wurden die Bedingungen fur weitere Warmwalzversuche festgelegt, die auf Pi-
lotanlagen des Institutes fur Metallformung der TU Bergakademie Freiberg durchgefihrt wur-
den. Diese Tests ermdglichten zusatzlich die Ermittlung und Analyse der flir Grobblechstahle

erforderlichen mechanischen Eigenschaften.

55



Experimentelle Vorgehensweise

4.1 Untersuchte Werkstoffe

Zur Ermittlung des Einflusses der chemischen Zusammensetzung auf die Makrostruktur, MA-
Phase und mechanische Eigenschaften wurden vier hochfeste Pipeline-Stahle als Versuchs-
material verwendet. Diese Stahle basieren auf dem mikrolegierten Pipelinestahl der Festig-
keitsklasse X70, und unterscheiden sich am Gehalt einzelner Legierungselemente. So besitzt
der Stahl St1 einen erhdhten Kohlenstoffgehalt. Der Stahl St2 ist zusatzlich mit Molybdan mik-
rolegiert. Die Stahle St3 und St4 sind mit Silizium und Aluminium mikrolegiert und besitzen
dabei reduzierten Gehalt an Kohlenstoff. Die entsprechenden chemischen Zusammensetzun-

gen sind in Tabelle 2 dargestellt.

Tabelle 2 — Chemische Zusammensetzungen in Massenprozent der untersuchten Stahle

Bezeich- Legierungselemente, Masse-%
nung , _ .
der Stihle | © Si Al Mn | Nb Ti Ni \Y Mo Cu N

St1 0,111 ] 0,249 | 0,015 | 1,83 | 0,053 | 0,015 | 0,208 | 0,070 | 0,006 | 0,207 | 0,0070
St2 0,067 | 0,235 | 0,015 | 1,86 | 0,055 | 0,018 | 0,272 | 0,062 | 0,143 | 0,208 | 0,0050
St3 0,059 | 0,607 | 0,032 | 1,81 | 0,023 | 0,066 | 0,048 | 0,003 | 0,105 | 0,014 | 0,0055
St4 0,059 | 0,397 | 0,049 | 1,82 | 0,024 | 0,072 | 0,050 | 0,003 | 0,104 | 0,014 | 0,0052

4.2 Herstellung der Laborschmelzen

Die vier Laborschmelzen, deren chemischen Zusammensetzungen im vorigen Kapitel darge-
stellt sind, wurden im Vakuuminduktionsofen mit einer Schmelzkapazitat von 1 Liter erzeugt
(Abbildung 38a). Um den Stichplan der geplanten Walzversuche realisieren zu kénnen, wur-
den rechteckige Proben der Abmessungen 65 x 50 mm? in die entsprechende Kokille gegos-
sen. Die Legierungsgehalte (Tabelle 2) wurden durch die Mischung des Basismaterials (Pipe-
linestahl der Fertigstufe X70) mit reinem Eisen und den Legierungselementen erzeugt. Der
Erwarmungsprozess vor dem Schmelzen wurde unter Vakuum mit einem Druck von 50-10
3 mbar durchgefiihrt. Danach wurde der Ofenraum mit Argon bis auf einen Partialdruck von
200-103 mbar geflutet. AnschlieRend nach der Erreichung der Schmelztemperatur wurde die

Schmelze in die Kokille abgegossen (Abbildung 38b).
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a b

Abbildung 38 — Ansicht von a) Vakuuminduktionsofen; b) Gussprozess

4.3 Untersuchungen zur Charakterisierung des Werkstoffverhaltens

4.3.1 Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf den Ausscheidungs- und

Lésungszustand

Der Ausscheidungs- und Lésungszustand beeinflusst alle Prozesse in der Mikrostruktur, die
bei Umformung und Abkuhlung im Walzgut auftreten. Deshalb ist es sehr wichtig den notwen-
digen Losungszustand zu ermitteln, der fur die Einstellung des Endgefliges und fur die damit
verbundenen mechanischen Eigenschaften erforderlich ist. Daher wurde im Rahmen dieser
Arbeit der Losungszustand fur alle Schmelzen mit Hilfe der Software «SteelMap» berechnet.
Diese Software basiert auf thermodynamischen Berechnungen und berlcksichtigt die Wech-
selwirkungen zwischen den einzelnen Legierungselementen auf den Ausscheidungs- und L6-
sungszustand im Gefuge. Mit dieser Software kénnen die Berechnungen im Gleichgewichts-
zustand erfolgen. Es wird dabei angenommen, dass das thermodynamische Gleichgewicht

wahrend des Warmens (Austenitisierung) erreicht wird.

Die Ergebnisse bilden nicht den Schwerpunkt der Arbeit und sind im Kapitel 5.1.1 beschrieben
und dienen hier der Festlegung von Warmbedingungen. Vorab: im Ergebnis der gesamten
Betrachtung wurden folgende Bedingungen gewahlt: Warmen bis auf 1250 °C mit einer Hal-

tezeit von 5 min, die nahezu einen Gleichgewichtszustand sichern soll.

4.3.2 Ermittlung der statischen Entfestigung

Bei der Bildung von bainitischen Gefuge mit MA-Phase beeinflusst der Austenitzustand die

Umwandlungskinetik. Das trifft auf die Verfestigung und die Korngré3e des Austenits zu.
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Die Verfestigung des Austenits kann mit Hilfe der Entfestigungskinetik ermittelt werden. In die-
sen Untersuchungen wurde nach vorherigen Prifungen festgestellt, dass die Entfestigung
wahrend des gesamten Walzprozesses ausschliel3lich mit statischen Vorgéngen in den Pau-
senzeiten stattfindet. Der Begriff der Entfestigung umfasst mehrere Prozesse beginnend mit
der metadynamischen bis zur statischen Entfestigung und Kornwachstum. Dabei werden so-

wohl die Erholung als auch die Rekristallisation zusammengefasst.

Zur Ermittlung der statischen Entfestigung wurden Doppelstauchversuche (off-set-Methode)
an dem Abschreck- und Umformdilatometer ,DIL 805 A/D“ vorgenommen. Die Bedingungen
und Durchfihrung des Versuches sind in Abbildung 39 schematisch dargestellt. Nach der Aus-
tenitisierung und dem 5 min Halten bei 1250 °C wurde die Probe entsprechend der Vor-
walzphase beim Grobblechwalzen bei 1100 °C mit einem Umformgrad von 0,2 umgeformt, um
die Austenitkornstruktur zu verfeinern und das Vorwalzen zu modellieren. Nach der Abkiihlung
mit 2 K/s auf die jeweilige Endumformtemperatur wurden weitere zwei Umformungen mit Um-
formgraden von 0,3 und 0,2 durchgefiihrt. Zwischen den Umformschritten wurde die Probe
von 2 bis 10 s auf Umformtemperatur gehalten (isothermische Bedingungen). Diese Zeiten,
die den Pausen zwischen den Umformstichen im Grobblechwalzwerk entsprechen, werden
verwendet, um ihren Effekt auf die Entfestigungsprozesse im Temperaturbereich zwischen
860 — 960 °C in 20-K-Schritten zu ermitteln. Die Berechnung des Entfestigungsbeitrages er-
folgt nach der Formel, die zusammen mit der schematischen Darstellung des Prinzips der off-
Set Methode auf Abbildung 40 gezeigt ist.

a

0, =02 ¢,=03 ;=02 Sollwert
¢,=1s1¢, =151, =151 [tS 10
: t,s 2,5,10
960
940
920
900
880
860

1250 °C, 5 min.

Temperatur, °C

v

Zeit, s

Abbildung 39 — Doppelstauchversuch zur Bestimmung der Entfestigungskinetik
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Abbildung 40 — Off-Set Methode zur Ermittlung des Entfestigungsbeitrages

4.3.3 Bestimmung des Umwandlungsverhaltens

Far die Entwicklung der Walztechnologie und Warmebehandlung ist es sehr wichtig, dass die
Temperaturen der Phasenumwandlungen bekannt sind. Das Umwandlungsverhalten wurde
mittels Dilatometrie durch die Erfassung der Anderung der Probeldnge wahrend der Abkiih-
lung bestimmt. Dilatometrische Experimente wurden mittels eines Abschreck- und Umformdi-
latometers ,DIL 805 A/D“ der Firma BAHR durchgefiihrt, welches in Abbildung 41 dargestellt
ist.

Abbildung 41 — Ansicht eines Abschreck- und Umformdilatometers ,DIL 805 A/D*

Zur Aufstellung von Umform-Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubildern (U-ZTU) wurden zy-

lindrische Proben (L&dnge 10 mm/Durchmesser 5 mm) bis zur Austenitisierungstemperatur von
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1250 °C mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 5 K/s erwarmt. Dann wurden die Proben 300 s
auf der Temperatur gehalten um den Gleichgewichtzustand zu erhalten. Anschlieend wurden
die Proben bis auf die erste Umformtemperatur mit einer Geschwindigkeit von 2 K/s abgekuhilt.
Dann erfolgte eine erste Umformung mit einem Umformgrad von 0,4. SchlieRlich wurden die
Proben bis auf die Temperatur der zweiten Umformung mit derselben Geschwindigkeit gekuhlt
und mit einem Umformgrad von 0,3 umgeformt. AbschlieRend wurden sie mit verschiedenen
Abkuhlgeschwindigkeiten von 1, 10, 20, 30, 40, 50 und 70 K/s abgeschreckt bzw. abgekuhlt.
Die Bedingungen und Durchfiihrung des Versuches sind in Abbildung 42 schematisch darge-

stellt.

1 Sollwert
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P1=0% =0, ] 1100
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____________________ [ _ / 19uZ: [ C] 900
B L S ' 1
10
3 20
I, [K/s
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1250 °C, 5 min.

Temperatur, °C

v

Zeit, s

Abbildung 42 — Schematische Darstellung der Ermittlung der UZTU-Schaubilder

Die Probentemperatur wurden mittels eines PtPh/Pt-Thermoelementes (Type S) gemessen.
Wahrend des gesamten Prozesses wurde die Probelédnge ermittelt. Bei der Erwdrmung bzw.
der Abkihlung andert die Probelénge sich gleichmafig aufder in den Umwandlungsbereichen.
In diesen findet ein Sprung der Langenanderung statt (s. Abbildung 43). Um die Anfangs- und
Endtemperatur der Umwandlung zu ermitteln, wurden die L&dngendnderungen in den Austenit-
und Ferritbereichen extrapoliert. Der Beginn der Abweichung der Langenanderung von einer
Linie deutet auf einen Umwandlungsanfang. Der Rucklauf der Ldngendnderung zu einer line-
aren Beziehung deutet auf ein Umwandlungsende. Zur Bestimmung der Anderung der Pro-
benlange dienten keramische Umformstempel. Um Reibung bei der Umformung zu minimieren
und die Stempel zu schiitzen, wurden Tantal-Plattchen zwischen Probe und Stempel einge-
setzt. Zur Vervollstandigung der Ergebnisse des Dilatometers wurden sowohl metallographi-

sche Gefligeanalysen als auch Hartemessungen durchgefihrt.
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Abbildung 43 — Beispiel der dilatometrischen Kurve

4.3.4 Festlegung der Parameter einer Warmumformsimulation

Aus den vorherigen Untersuchungen lassen sich einige Bedingungen fur die Umformsimula-
tion ableiten. Dabei sind folgende Bedingungen erforderlich, die flr eine Technologieentwick-

lung notwendig sind:

¢ Austenitisierungstemperatur;

e Abkuhlung auf Umformtemperatur;

e Umformtemperatur;

e Umformgrad und Umformgeschwindigkeit;
o Abkuhlgeschwindigkeit;

e Endabkuhltemperatur.

Diese Bedingungen sind in den nachfolgenden Untersuchungen realisiert worden. Ziel der Un-
tersuchungen war die Bedingungen zu ermitteln, die zum gunstigen Umwandlungsgeflge, mit

Berucksichtigung der Besonderheiten des Herstellungsprozesses der Grobbleche, fihren.
4.4 Warmumformsimulation

4.41 Untersuchung verschiedener Abkiihlung- und Warmebehandlungskombi-

nationen

Der Grobblechwalzprozess wurde auf dem multifunktionalen Prifsystem ,Gleeble HDS-V40*
(s. Abbildung 44) simuliert. Das steuerbare servohydraulische Prufsystem wird zur Simulation
von verschiedenen mehrstufigen Walzprozessen mit Abkuhlung eingesetzt. Dabei kann nach
der Umformung auch die Kombination der Abkihlung mit Aufheizen simuliert werden. Das

Prifsystem ,Gleeble HDS-V40“ ist nachfolgend dargestellt:
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Abbildung 44 — Ansicht des Prufsystems ,Gleeble HDS-V40*

Als Versuchsart wurde ein Flachstauchversuch ausgewahlt, welcher mit Beriicksichtigung des
ebenen Dehnungszustandes zur Simulation von Band- und Blechwalzprozessen geeignet
ist (s. Abbildung 45).

Abbildung 45 — Ansicht des Flachstauchversuches

In diesem Prozess werden Proben mit einer Breite von 50 mm, einer Hohe von 10 mm und
einer Lange von 150 mm konduktiv auf Austenitisierungstemperatur von 1250 °C mit einer
Aufheizgeschwindigkeit von 5 K/s gewarmt, 300 s auf Temperatur gehalten und dann auf Um-
formungstemperaturen mit einer Abkuhlgeschwindigkeit von 2 K/s abgekunhlt. Anschlie3end
wurden die Proben bei 1050 °C mit Umformgraden von 0,3 und 0,4 sowie bei 900 °C mit einer
Umformgrad von 0,3 gestaucht und schlieRlich mit der Verwendung der bestimmten Kombina-
tionen (K) von Abkuhlung und Warmebehandlung abgekuhlt, die nachfolgend beschrieben so-

wie in der Abbildung 46 (variierte Parameter sind rot markiert) schematisch dargestellt sind:
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Beschleunigte Abkiihlung von verschiedenen Abkiuhlstarttemperaturen (K1). Nach der
letzten Umformung bei 900 °C wurde die Probe entweder sofort oder nach einer langsamen
Abkuhlung mit 2 K/s bis auf 850 und 800 °C beschleunigt mit 30 K/s auf RT gekuhlt (s. Abbil-
dung 46). Da die Temperatur von 900 °C im Rekristalisationsbereich liegt, finden Entfesti-
gungsvorgange wahrend der langsamen Kuhlung statt, die etwa dem Transport des Grobble-
ches bis zu Kihlanlage entspricht. Diese Prozesse andern den Verfestigungszustand des Aus-

tenits vor der beschleunigten AbklUhlung. Dies beeinflusst die y/a-Umwandlung.

Die nachfolgenden Versuchsvarianten befassen sich mit dem Einfluss der beschleunigten Ab-
kihlung sowie des Haltens bzw. der Kombination des Kuhlens und Erwarmens auf die Bildung
der MA-Phase. Der Austenitzustand wurde bei allen Versuchen mit der Umformung bei 900 °C

konstant gehalten.

Beschleunigte Abkiihlung bis zu verschiedenen Abkiihlstopptemperaturen (K2, 3). Bei
Anwendung der héheren Abkulhlstopptemperatur, erfolgt die Umwandlung nur teilweise. Ein
Teil des Austenits bleibt erhalten und die umgewandelten Anteile bestehen aus Bainit/Ferrit.
Der Kohlenstoff in dem Ubersattigten Ferrit diffundiert zum nicht umgewandelten Austenit. Ab-
hangig von der Menge des Austenits und der durch Diffusion erfolgten Anreicherung mit Koh-
lenstoff kann der Austenit stabilisiert werden. Anschlie3end wandelt dieser Austenit sich in die
MA-Phase um.

Um den Vorgang der Kohlenstoffanreicherung untersuchen zu kénnen, wurden zu diesem
Zweck die Proben nach der letzten Umformung zuerst bis auf verschiedene Abkihlstopptem-
peraturen abgekuhlt. Die Abkihlstopptemperatur lag entweder im Temperaturbereich der bai-
nitischen Umwandlung oder im Temperaturbereich der vollstdndigen Umwandlung. Letztere
diente dem Vergleich. Zwei Abkuhlgeschwindigkeiten wurden gewahlt um einerseits die inho-
mogene Abkuhlung Uber die Blechdicke zu erfassen und anderseits den Einfluss auf die Um-
wandlungskinetik zu ermitteln. Beide haben einen Einfluss auf die Kohlenstoffkonzentration im
Austenit, die diffundieren kénnen (s. Abbildung 46).

Beschleunigte Abkihlung bis zum Temperaturbereich der bainitischen Umwandlung
und folgende Auslagerung mit verschiedenen Zeiten (K4, 5, 7). Mit diesem Verfahren
sollte der Gehalt an MA-Phase mit hohem Kohlenstoffgehalt in der Mikrostruktur erhéht wer-
den. Dazu ist es notwendig, entweder die Kohlenstoffdiffusionsrate vom gebildeten Bainit/Fer-
rit zum nicht umgewandelten Austenit zu beschleunigen oder die Zeit fur vollstandigere Diffu-
sionsprozesse zu erhdhen [117]. Die letztere Option kann durch isotherme Auslagerung in
dem bainitischen Umwandlungsbereich erreicht werden. Zu diesem Zweck wurden die Proben

nach der letzten Umformung bis verschiedenen Abkuhlstopptemperaturen abgekuinhlt, die in
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dem bainitischen Umwandlungsbereich liegen. Dabei wurden zuerst zwei verschiedenen Ab-
kihlungsvarianten verwendet in denen die Proben mit Abkuhlgeschwindigkeiten von 30 bzw.
10 K/s beschleunigt abgekuhlt wurden, um den Temperaturbereich der Umwandlung in Ferrit
schnellstmdglich zu durchlaufen. Die Abkuhlstopptemperatur lag bei 600 °C. Danach wurde
die AbklUhlung mit verschiedenen Geschwindigkeiten von 10 K/s (K4, 5) und 2 K/s (K7) fortge-
setzt, um den Kohlenstoff von Bainit in den nicht umgewandelten Austenit, d.h. spatere MA-
Phase diffundieren zu lassen (s. Abbildung 46). SchlieRlich wurden die Proben bei der jewei-

ligen Temperatur mit unterschiedlichen Haltezeiten gehalten.

Beschleunigte Abkiihlung bis in die Temperaturbereiche der bainitischen Umwandlung,
mit Warmebehandlung und langsamer Abkiihlung (K6). Bei der isothermen Auslagerung
nach der beschleunigten Abkihlung hort die bainitische Umwandlung nicht auf, sondern setzt
sich bis zum Erreichen des Gleichgewichtzustandes fort. Um diesen Prozess zu verzdgern,
kann das so genannte ,On-line* Verfahren verwendet werden, das von Autoren in [1, 3] entwi-
ckelt wurde. Diese Technologie wendet eine Warmebehandlung unmittelbar nach der be-
schleunigten Abklihlung an. Dies hilft die bainitische Umwandlung zu stoppen. So kann der
Prozess der Kohlenstoffdiffusion, der aus dem ubersattigtem Bainit in Austenit diffundiert, fort-
gesetzt werden [1, 3, 77, 131] (s. Abbildung 46).

Beschleunigte Abkiihlung bis in den Bereich der bainitischen Umwandlung mit Kombi-
nation nachfolgender Warmebehandlung, d.h. Heizung und Kiihlung (K8). Die Literatur-
auswertung zeigte, dass die Verwendung der ,Off-line” Technologie aufer positiver Anreiche-
rung des nicht umgewandelten Austenits noch dazu fihren kann, dass sich gréfiere Partikel
der MA-Phase bilden kdnnen. Dies kann mechanische Eigenschaften beeintrachtigen. Hier
wurde eine neue modifizierte ,Off-line* Warmebehandlung entwickelt, um eine noch bessere
Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff und eine Verzégerung des MA-Partikelwachstums
zu erreichen. Diese Technologie basiert auf der ,Off-line“ Technologie, aber an Stelle einer
Auslagerung oberhalb der Acis Temperatur, wo Riuckumwandlung und MA-Partikelwachstum
stattfinden, wird die Probe 3 mal alternierend tber und unter die Acs Temperatur um 40 °C
geheizt bzw. gekulhlt (s. Abbildung 46). Dies kann im Zuge der Grobblechkihlung umgesetzt

werden.
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Abbildung 46 — Schematische Darstellung der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Kombi-

2K/s

nationen von AbklUhlung und Warmebehandlung

Wahrend des gesamten Prozesses wurde die Probentemperatur mittels eines NiCr/NiAl-Ther-

moelementes (Typ K) gemessen.

Die Probengréfie ermdéglicht, zuséatzlich zu metallographischen Untersuchungen, auch eine
Ermittlung der Festigkeitseigenschaften. Abbildung 47 zeigt die Lagen der Sekund&rproben

fiir einen Zugversuch und fir die metallographischen Untersuchungen innerhalb einer Flachs-

tauchprobe.
|
£
N ! Zugprobe Gefligeprobe
R
|
83\' Zugprobe
]
10

Abbildung 47 — Lage der Sekundarproben fur Zugversuche und fir die metallographischen

Untersuchungen innerhalb einer Flachstauchprobe

44.2 Festlegung der Parameter von Walzversuchen an der Pilotanlage

Aus den Versuchen im Kapitel 4.3 sind glinstige Bedingungen fir die Bildung der MA-Phase
und deren Anteile sowie den Aufbau der Mikrostruktur abgeleitet worden. Sie bilden die Basis
fur die nachfolgenden Walzversversuche. Dabei sind folgende Temperatur-Umformung-Zeit-
Zyklen K2 und K3 zugrunde gelegt worden. Zusétzlich dazu wurden drei Umformtemperatur-

regime so gewahlt, dass vor der Umwandlung, laut Entfestigungsdiagramm, ein vollstandig
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entfestigter Austenit (Te = 950 °C) bis zu einem weitgehend verfestigten Austenit (Te = 850 °C)

vorlag. Fur die Zyklen waren nachfolgende Daten notwendig:

o Austenitisierungstemperatur;

e Start- und Endwalztemperaturen;
e Stichplan;

o AbkUhlgeschwindigkeit;

e Endabkihltemperatur.

4.5 Walzversuche

In der ndchsten Stufe der experimentellen Untersuchungen und Technologieentwicklung wur-
den die Versuche auf der halbkontinuierlichen Walzanlage am Institut fur Metallformung zur
physikalischen Simulation der Grobblechherstellung durchgefiihrt. Genutzt wurde der erste
Teil der Walzanlage mit reversierendem Walzgerust und die Kihlstrecke. Das Schema dieser
Walzanlage ist in Abbildung 48 dargestellt, wobei die eingesetzten Bereiche durch rote gestri-

chelte Rechtecke markiert sind.
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Abbildung 48 — Halbkontinuierliche Walzanlage des Institutes fuir Metallformung der TU
Bergakademie Freiberg, die aus einem Strahlofen, einem Zunderwéscher (Zw), einem
Reversiervorgerust (G1), einer Gruppe von Fertiggeristen (G2...G4), einer Kihlstrecke (KS) und

einem Haspelsimulator (HS) besteht.

Die reversierenden Warmwalzversuche, simulierten den Ablauf bei der Grobblechherstellung.
Nach der Austenitisierung bei 1250 °C und einer Haltezeit von 30 min auf Warmtemperatur
wurde das Umformgut mechanisch entzundert und anschlieBend im Reversiervorgerist um-
geformt. Stichplan und Temperaturfihrung fur die Walzversuche sind in Tabelle 3 zusammen-
gestellt. Wie aus der Tabelle ersichtlich, wurden die Walzversuche mit 6 reversierenden Sti-
chen durchgefiihrt. Wobei das Temperaturregime mit unterschiedlichen Vor- und Fertigwalz-
temperaturen (T1...T3-Regime) variiert wurde. Die Walzproben hatten am Anfang den Quer-

schnitt 60 x 50 mm und die Enddicke der Walzproben lag bei 12 mm.
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Tabelle 3 — Stichplan und Temperaturflihrung fur die Walzversuche

Stich | €[%] | ho, mm | hi mm | bo, mm | b, mm | T1[°C] | T2[°C] | T3 [°C]
1 0,22 | 60,0 46,8 50,0 55,3 | 1000 | 1100 1100
2 022 468 36,5 55,3 60,1 970 1070 1070 W\;"Zzn
3 | 022]| 365 28,5 60,1 64,1 940 1040 1040
4 |025| 285 21,4 64,1 68,0 910 1010 960 _
5 |025]| 214 16,0 68,0 70,8 880 980 930 V'\:lgg'g;
6 |025]| 160 12,0 70,8 72,6 850 950 900

Nach der Umformung wurden die Proben mit 10 und 30 K/s bis etwa 300 °C kontinuierlich

abgekuhlt. Danach sind die Proben an ruhender Luft bis RT abgekuhlt worden. Wobei um

diese beiden Abkuhlgeschwindigkeiten zu erreichen, zwei verschiedene Anlagen verwendet

wurden. Um die Abkuhlgeschwindigkeit von 30 K/s zu erreichen, wurde die Kihlstrecke an der

Konti-Walzanlage verwendet (Abbildung 49a). Und um die Abklhlung mit einer Geschwindig-

keit von 10 K/s zu realisieren, wurde die andere Kuhlvorrichtung (Abbildung 49b) verwendet.

Im Vorfeld der Versuche wurde die Einstellung der Kihlstrecke und der zweiten Kihlvorrich-

tung hinsichtlich des Wasserdruckes entsprechend der bendtigen Abkuhlgeschwindigkeiten

durchgeflhrt. Bei diesen Vorversuchen wurde die Probetemperatur mit einem Thermoelement

in der Mitte der Probedicke gemessen.

Abbildung 49 — Abkuhlanlagen fir die Modellierung

i
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Die Proben aus den Walzversuchen wurden metallographischen und mechanischen Prifun-
gen unterzogen. Zu diesem Zweck wurden alle Proben gemal dem Schema (Abbildung 50)
in die Sekundarproben flr Zug-, Kerbschlagbiegeversuche sowie metallographische Untersu-

chungen getrennt.

2 Jugproben / Gefuegeprobe 15 Kerbschlagproben

[ EEg— ]
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26

260 ow

Abbildung 50 — Lage der Sekundarproben fir Zug-, Kerbschlagbiegeversuche und

metallographische Untersuchungen
4.6 Gefiigecharakterisierung

4.6.1 Licht- und Digitalmikroskopie

Die metallographischen Untersuchungen an Proben aus den Versuchen am Umformdilatome-
ter sind entsprechend des SEP 1680 [136] (Igs zur Probenachse) entnommen. Die Proben
wurden kalt eingebettet, mit der Schleif- und Poliermaschine ,MetaServ 250“ geschliffen und
schlief3lich mit einem Diamantspray mit Dispersion von bis zu 1 ym poliert. In dieser Arbeit
wurden zwei Atzmethoden verwendet. Danach sind die Schliffflaichen mittels 2 % alkoholischer
Salpetersaure (Nital) zwecks Bestimmung der einzelnen Phasen geatzt. Um MA-Phasenkor-
ner zu erkennen, wurde die LePera-Atzung verwendet. Dieses Atzmittel besteht aus zwei Tei-
len: 1 ml Natriummetabisulfit mit 100 ml destilliertem Wasser und 2 - 4 ml Pikrinsaure mit
100 ml Ethylalkohol. Die beiden Komponenten werden bis zur Verwendung getrennt gehalten,
kurz vor dem Einsatz werden sie zu gleichen Teilen miteinander vermischt. Nach dem Atzen
wurden die Proben mit Ethylalkohol gewaschen und mit einem warmen Lufttrockner getrock-
net. Das LePera-Atzmittel farbt Ferrit braun und/oder blau, Bainit in dunkelbraun bis grau, Mar-
tensit und Austenit hingegen bleiben weil} [123, 124, 137]. Mikrostrukturbilder wurden im Licht-
mikroskop bei 250 und 1000-fachen Vergrélkerungen aufgenommen. Um die Verteilung,
Grofie und Morphologie der MA-Phase zu analysieren, wurden die einzelnen Teilchen mit Hilfe

der Digitalmikroskopie bei einer Vergréfierung von 1000 und 5000-fach aufgenommen.

Die MA-Phase wurde quantitativ und qualitativ in dem nach SEP 1680 Bereichen der Dilato-

meterproben mit einer Bildanalysesoftware ,JMicrovision“ gemessen. Dazu sind mehrere Bil-

68



Experimentelle Vorgehensweise

der aus demselben Bereich bei unterschiedlicher Helligkeit, Kontrast und Farbpalette aufge-

nommen und danach in schwarz-weil} konvertiert worden. Ein Beispiel dieser Konvertierung

ist in Abbildung 51 dargestellt.

Um

A g T2

Abbildung 51 — Beispiel der Aufnahme mit der LePera-Atzung (a); die in Schwarz-Weif

umgewandelte Aufnahme (b)

statistisch korrekte Daten zu erhalten, wurden 3 Panoramen von jeder Probe erstellt, jedes

davon aus 25 Aufnahmen bestehend, die bei einer VergroRerung von 5000-fach aufgenom-

men wurden. In jedem Bild sind etwa 3000 Partikel der MA-Phase, die eine Grdle

von

2 0,1 my hatten, gemessen worden. Aus den erhaltenen Daten wurden Differenzial-His-

togramme der Partikelgréfie- (D) und Lange zu Breite (L/B) Verhaltnisverteilung der MA-Phase

im Geflge erstellt, die beispielweise in Abbildung 52 zu sehen sind.

Anteil, %

14 14
12 12
10 210
8 = 8
5]
. ot
6 £ 6
4 4
] il il
0 | o SULLLEEERRERRRR B QL ofreeeeeeees
L o T = o T o T o T O o T o T o T O T o O T B o T " L T o T = o T o T o T O O T o T o T O O o O B o T "
Lo I e o [ S o B o B e I 2 L A 2. S oV S Lo e o [ S o B S B e I A 2 R oV o
o dda NS AN oo NN o dda NS AN oo NN
D, um D, um
a b

Abbildung 52 — Grafik des Anteils gegen Aquivalentdurchmesser (D) der MA-Phase in der
Mikrostruktur des 2. Stahls bei einer Abkuhlgeschwindigkeit von 30 K/s und
Abkuhlstopptemperaturen von 300 °C (a) und 500 °C (b)
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Derartige Histogramme der Partikelgro3en- und Lange zu Breite Verhaltnisverteilung zusam-
men mit dem Flachenanteil ermoglichen eine umfassende Beurteilung und Analyse der MA-
Phase. Aber aufgrund der grol3en Menge an experimentellen Daten ist diese Methode nicht
die rationellste. Dies erfordert eine zusatzliche Vereinfachung. Da diese Daten eine Normal-
verteilung (GaufR-Verteilung) haben, kdnnen sie mit der Hilfe des Medianwertes dargestellt
werden. Die mathematische Bedeutung davon ist, dass die Flache unter den Verteilungskur-
ven links und rechts von diesem Wert gleich sind, d.h. die Wahrscheinlichkeit, dass ein zufal-
liges Partikel kleiner oder grofRer als der Medianwert ist, ist gleich. Um die GrofRe der MA-
Phase zu charakterisieren wird daher im Rahmen dieser Arbeit der Medianwert des Aquiva-

lentdurchmessers bzw. Lange zu Breite Verhaltnisses verwendet

4.6.2 Rasterelektronenmikroskopie und Elektronenriickstreubeugung

Um hohere Vergroélerungen der einzelnen Phasen der Mikrostruktur zu erhalten, und die Mor-
phologie der MA-Phase ausflhrlicher analysieren zu kénnen, wurde ein Rasterelektronenmik-
roskop verwendet. Die ldentifizierung der MA-Phase erfolgte bei Vergrolierungen bis zu

100.000:1. Verwendet wurden Proben, die mit Nital geatzt waren.

Mit Hilfe der EBSD-Messungen sollte versucht werden, die Anteile der einzelnen Bestandteile
in der jeweiligen MA-Phase zu bestimmen. Dies wurde gleichzeitig am REM durchgefihrt.

Dazu sind die Probenoberflachen elektrochemisch poliert worden.

4.6.3 Rontgendiffraktometrie

Die Untersuchung mittels Réntgenbeugung wurde angewendet, um den Volumenanteil von
Restaustenit zu ermitteln. So kann die MA-Phase, die mit Hilfe der Digitalmikroskopie ermittelt
wurde, in Anteile an Martensit und an Restaustenit getrennt werden. Vor der Analyse wurden
die Proben mechanisch geschliffen, poliert und dann leicht mit Nital geatzt, um die verfestigte
obere Schicht zu entfernen, die bei der metallographischen Préparation gebildet wurde. Fur
die Untersuchungen wurde das ,Seifert-FPM URD6“ Rontgendiffraktometer verwendet. Die
Experimente wurden unter Verwendung von Fe-gefilterter Co-Ka-Strahlung am Institut fur
Werkstoffwissenschaften durchgeflhrt. Die Peakintensitaten wurden durch die Schrittabtast-
technik unter Verwendung einer kleinen Schrittgré3e von A28 = 0,01 ° im Bereich zwischen
20 ° und 150 ° gemessen. Die quantitative Bestimmung des Volumenanteils von Restaustenit
wird Uber die gemessenen integrierten Intensitaten der Ferrit- und Austenitphasen berechnet,

unter der Annahme, dass diese die einzigen Phasen sind.
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4.6.4 Methodenauswahl zur Bestimmung des Restaustenitgehaltes

In dieser Arbeit wurde die Analyse der MA-Phase auf der Basis von Licht- und Digitalmikro-
skopie an Proben durchgefiihrt, die mit ,LePera“ geatzt wurden. Dieses Atzmittel farbt Ferrit in
braun und/oder blau, Bainit in dunkelbraun bis grau, Martensit und Austenit hingegen bleiben
weild [123, 124, 137]. Deswegen ist es nicht méglich Restaustenit und Martensit mit dieser
Methode zu unterscheiden. Daher wurde die Rasterelektronenmikroskopie herangezogen, um
zusatzlich die Morphologie und Verteilung der MA-Phase zu analysieren. Fir diese Untersu-
chung wurden die Proben mit ,Nital® geatzt. Allerdings auch bei Untersuchungen mittels Ras-
terelektronenmikroskopie kann der Restaustenit und Martensit voneinander nicht getrennt
werden. Da Restaustenit und Martensit unterschiedliche Gitter haben, konnen diese Phasen
entweder mit Hilfe des EBSD-Verfahrens oder mittels Rontgendiffraktometrie unterschieden
werden. Obwohl Martensit und Ferrit unterschiedliche Gitter (tetragonal bzw. kubisch raum-
zentrierte Gitter) aufweisen, lassen sich diese Phasen mit Hilfe der EBSD und Réntgenbeu-
gung nicht unterscheiden. Der Restaustenit kann dennoch mit dieser Methode identifizieret

werden, da dieser ein kubisch-flachenzentriertes Gitter besitzt.

Die EBSD-Analyse wurde am Rasterelektronenmikroskop LEO 1530 Gemini von Zeiss unter
Verwendung einer Beschleunigungsspannung von 20 kV und eines Messabstandes von
0,1 um durchgefuhrt. Abbildung 53 zeigt das Ergebnis dieser Untersuchung in Form einer
Karte der Kristallsymmetrien. Hier sind alle Phasen, die ein raumzentriertes Gitter haben, als
blaue Bereiche zu sehen. Phasen, die ein kubisch-flachenzentriertes Gitter haben, erscheinen

als rote Bereiche. Nicht identifizierte Bereiche sind in grauer und schwarzer Farbe dargestellt.

P 5um
Abbildung 53 — EBSD-Identifikation von Phasen (Blau: Ferrit, Rot: Austenit, Schwarz: nicht
identifizierbar) fur Stahl St4 bei der Verwendung einer Endwalztemperatur von 900 °C und

Abklihlgeschwindigkeit von 10 K/s
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Wie aus den Ergebnissen ersichtlich ist, hat der untersuchte Bereich eine sehr kleine Anzahl
von Partikeln, die als Restaustenit bezeichnet werden kdonnen. Es gibt allerdings eine relativ
grol’e Anzahl von Feldern mit einer unbestimmten kristallographischen Struktur in denen
ebenfalls der Restaustenit vorhanden sein kann. Allerdings wird die EBSD-Messung mit
Schrittabstadnden von 0,1 pm durchgefihrt (bei einer Partikelgrée von 1 - 2 ym). Zudem weist
die MA-Phase eine komplexe innere Morphologie der Verteilung von Austenit und Martensit
auf. Daher konnte dieses Verfahren aufgrund ungentgender Genauigkeit die Identifikation von

Restaustenit nicht gewahrleisten.

Ein weiteres Verfahren zur Bestimmung des Restaustenitanteils war die Rontgendiffraktomet-
rie. Bei dieser Untersuchung wurden mehrere Proben ausgewahlt, um den Restaustenitanteil
in Abhangigkeit technologischer Parameter zu ermitteln. Nur dieses Verfahren hat erlaubt, den
Anteil an Restaustenit zu bestimmen. Die gewonnenen Ergebnisse sind in Kapitel 5.5.5 dar-

gestellt.
4.7 Ermittlung von mechanischen Eigenschaften

4.7.1 Hartemessung

Die Harteprifung ist eine schnelle Methode, um den Einfluss der technologischen Parameter
auf die mechanischen Eigenschaften zu bestimmen. In dieser Arbeit wurde die Harte mittels
einer Vickers-Harte-Testmaschine der Firma ,Zwick Roell* unter einer Prifkraft von 10 kg ge-
messen (HV10) [138]. Bei jeder Probe wurden jeweils drei Messungen durchgeflihrt und dar-
aus ein Mittelwert berechnet. Im Falle groRer Abweichungen wurden die Messungen wieder-

holt und die extremen Werte nicht flr die Berechnung des Mittelwertes verwendet.

4.7.2 Zugversuch

Proben zum Zugversuch wurden aus Flachstauchproben gefrast. Die Probenform (s. Abbil-
dung 54) entspricht somit keiner DIN-Norm. Sie erlaubt jedoch die Festigkeitskennwerte zu

ermitteln und in Relation zu technologischen Parametern zu setzen.
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Abbildung 54 — Geometrie der Zugprobe nach dem Flachstauchversuch
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Aus den gewalzten Stiicken sind Zugproben mit der Geometrie nach DIN EN ISO 6892 ent-
nommen worden. Die Form und Abmessungen der verwendeten Zugproben sind in Abbildung
55 skizziert.
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Abbildung 55 — Geometrie der Zugprobe nach DIN EN ISO 6892 [139]

Alle Zugversuche sind nach DIN EN ISO 6892 mit einer konstanten Geschwindigkeit von
5 mm/s durchgefiihrt worden.

4.7.3 Kerbschlagbiegeversuch

Zur Bestimmung der Zahigkeit des Materials wurde der Kerbschlagbiegeversuch nach DIN EN
ISO 148-1 vorgenommen. Die Versuche wurden bei Temperaturen von -20, -40 und -60 °C
durchgefihrt, da diese Temperaturbereiche relevant fir die Pipelinestahle sind, die im Klima
mit extremen Bedingungen und in Zonen mit hoher seismischer Aktivitat installiert werden. Je
Priftemperatur wurden 5 Proben verwendet, um die Mittelwert der Kerbschlagarbeit zu ermit-
teln. Bei der Durchfiihrung des Versuches wurden Standardproben mit V-Kerb verwendet,
dessen Geometrie in Abbildung 56 dargestellt ist.
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Abbildung 56 — Geometrie der Kerbschlagprobe nach DIN EN ISO 148-1 [140]
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5 Ergebnisse

Entsprechend der geplanten Arbeitspakete von experimentellen Untersuchungen werden die
ermittelte Ergebnisse in gleicher Anordnung beschrieben und nachfolgend im Rahmen der
einzelnen Pakete diskutiert. AnschlieRend werden unter deren Berlcksichtigung die Bedin-

gungen fur weitere Untersuchungen festgelegt.
5.1 Untersuchungen zur Charakterisierung des Werkstoffverhaltens

5.1.1 Berechnung des Losungszustandes und der minimalen

Austenitisierungstemperatur

Der Ausgangszustand nach dem Warmen ist die Voraussetzung fur den erfolgreichen
Warmumformungsprozess. Er wird durch die Warmtemperatur und Haltezeit bestimmt. Die
Hoéhe der Warmtemperatur kann einerseits aus der Sicht der erforderlichen Warmtemperatur
fur den Umformprozess gewahlt werden. Anderseits ist das Warmen aus der Sicht des Auste-
nitzustandes hinsichtlich des notwendigen Lésungszustandes von Bedeutung, um den an-
fangs genannten Ausgangszustand des Einsatzwerkstoffes einzustellen. Eine der beiden Be-

dingungen entscheidet uber die Hohe der Warmtemperatur.

Fir die Ermittlung der glinstigen Warmtemperatur erfolgten die Berechnungen fir alle chemi-
schen Zusammensetzungen im Temperaturbereich zwischen 900 °C und 1300 °C. Sie gelten
fur den Gleichgewichtszustand, der sich beim Warmen nach kurzer Zeit einstellt. Beispiele in
Form einer grafischen Darstellung fur Stahl St1 und St3 ausgewahlter Elemente sind in Abbil-
dung 57 wider gegeben. Aufgetragen sind die geldsten prozentualen Anteile dieser Elemente

Uber die Temperatur. Weitere Ergebnisse sind im Anhang 10.1.1 dargestellt.

Die Ergebnisse zeigten, dass in den Stahlen St1 und St2 alle Ausscheidungen von Aluminium,
Niobium und Vanadium bei 1150 °C aufgel6st sind. Nur die Titanausscheidungen (wahrschein-
lich Titannitride) werden sich bei hdheren Warmtemperaturen oder direkt in der Schmelze auf-
I6sen. Bei 1300 °C befinden sich noch 90 % die Titanausscheidungen im Stahl St1 und 70 %
in Stahl St2.
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Abbildung 57 — Ausgeschiedener Anteil der Legierungselemente im Stahl St1 und St3 in Prozent
ihres Gesamtgehaltes

In Stahl St3 und St4 bilden sich in dem Temperaturbereich keine Aluminiumausscheidungen.
Andere Ausscheidungen der Elemente Nb und V werden bei 1130 °C vollstandig aufgeldst.
Bei Element Titan ist das anders. Trotz der hohen Temperatur von 1300 °C sind noch um 30 %
bei Stahl St3 und um 25 % bei Stahl St4 der Titanausscheidungen enthalten.

5.1.2 Ermittlung der Umwandlungstemperaturen wahrend des Erwarmens

Wahrend des Erwarmens findet die a/y-Umwandlung statt, die von den Temperaturen Ac1 und
Acs begrenzt ist. Sie sind flir die in dieser Arbeit angewendeten Warmebehandlungen relevant,
da ihre Temperaturbedingungen basierend auf diesen Daten ausgewahlt wurden. Diese Tem-
peraturen wurden bei einer Aufheizgeschwindigkeit von 0,05 K/s ermittelt, sodass der Zustand
des Materials maximal nahe am Gleichgewicht angenommen werden kann. Die entsprechen-

den Temperaturen der vier untersuchten Stahle sind in Tabelle 4 aufgefuhrt.
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Tabelle 4 — Zusammenstellung der ermittelten Umwandlungstemperaturen beim Aufheizen

Stahl | Ac1 [°C] | Ac3 [°C]
St1 713 881
St2 710 891
St3 728 901
St4 725 900

5.1.3 Untersuchung der Entfestigungskinetik

Ziel der Untersuchungen zur statischen Entfestigung war, die Entfestigungsvorgange der
Werkstoffe nach und zwischen einer mehrstufigen Warmumformung zu simulieren (Versuchs-
bedingungen: s. Kapitel 4.3.2), um damit den Austenitzustand vor Beginn der beschleunigten
Abkuhlung zu ermitteln. Zu diesem Zweck wurde der Doppelstauchversuch bei Temperaturen
zwischen 860 - 960 °C in 20-K-Schritten durchgefihrt, was dem letzten Umformstich ent-
spricht. Die ermittelten Ergebnisse der Untersuchung zur Entfestigungskinetik sind in Abbil-
dung 58 zusammengefasst.

100
90
80
70
60
50
40
30
20
10

0

Entfestigungsanteil, %

100
90
80
70
60
50
40
30
20
10

Entfestigungsanteil, %

St1

4

6

Pausenzeit, s

St3

4
Pausenzeit, s

6

100
90
80
70
60
50
40
30
20
10

Entfestigungsanteil, %

100
90
80
70
60
50
40
30
20
10

Entfestigungsanteil, %

St2

Pausenzeit, s

St4

waece

Pausenzeit, s

@960 9540 @520 @500 @880 @860

Abbildung 58 — Entfestigungskurven der untersuchten Stahle

Die Ergebnisse weisen darauf hin, dass unmittelbar nach der Umformung bei allen Endum-

formtemperaturen alle Werkstoffe bereits teilweise entfestigt sind. So ist z.B. zu sehen, dass
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Stahl St1 bereits 2 Sekunden nach der Umformung bei 960 °C zu 50 % entfestigt ist. Nach
10 Sekunden erreicht dieser Stahl beim isothermischen Halten einem Entfestigungsanteil von
85 %. Eine vollstandige Entfestigung des Austenits bei den gewahlten Temperaturen und
Pausenzeiten ist bei keinem der Stahle (Haltezeit 10s) erreicht worden. Daruber hinaus nimmt
der Entfestigungsanteil mit der abnehmenden Umformtemperatur ebenfalls ab. So ist Stahl
St1 2 Sekunden nach der Umformung bei 860 °C zu 20 % entfestigt. Nach 10 Sekunden er-
reicht der Entfestigungsanteil nur 23 %. Bei der Umformung von Stahl St2 verlauft die statische
Entfestigung schneller. Stahl St2 ist 10 Sekunden nach der Umformung bei 960 °C bereits zu
95 % entfestigt. Stahle St3 und St4 entfestigen bei hdheren Umformtemperaturen langsamer.
Allerdings weisen diese Stahle bei Verwendung der niedrigeren Umformtemperaturen sowie
unmittelbar nach der Umformung als auch nach der Pause hdheren Entfestigungsanteil als
Stahl St1 oder St2 auf.

5.1.4 Untersuchung des Umwandlungsverhaltens wahrend der kontinuierlichen
Abkuhlung

Der nachfolgende Schritt in der Entwicklung der Technologie der Grobblechherstellung, der
nach der Austenitisierung und Umformung erfolgt, ist die beschleunigte Abkihlung. Wahrend
dieses Prozesses findet die y/a-Umwandlung statt, die vom Austenitzustand und der Abkuhl-
geschwindigkeit abhangt. Um die Temperaturen fur den Beginn und das Ende der Umwand-
lungen des Austenits in Ferrit, Perlit, Bainit oder Martensit zu ermitteln, wurden Umform-Zeit-
Temperatur-Umwandlungsschaubilder (U-ZTU) entsprechend den Versuchsbedingungen (s.
Kapitel 4.3.3) fur 3 unterschiedliche Umformbedingungen angefertigt, die im Anhang 10.1.2
dargestellt sind und folglich diskutiert werden. Dabei sind verschiedene Varianten der Umfor-

mung gewahlt worden, die sich in der Vor- und Endumformtemperatur unterscheiden.

5.1.4.1 Umformung bei 1100 °C und 970 °C

Die U-ZTU-Schaubilder mit den Umformungen bei 1100 °C und 970 °C wurden fur alle vier
Stahle bestimmt. In der Abbildung 59 sind die Ergebnisse fur alle Stéhle zusammengefasst.
Die prozentualen Anteile der einzelnen Gefligebestandteile und Harte nach Vickers sind der

Tabelle 5 zu entnehmen.
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Abbildung 59 — Zusammenfassendes Schema der einzelnen U-ZTU-Schaubilder nach
Umformung bei 1100 °C und 970 °C

Die Ergebnisse zeigen, dass die Abklihlgeschwindigkeit einen unterschiedlichen Einfluss auf
die Umwandlung der vier Versuchsstahle insbesondere auf die Umwandlung des Austenits in
Ferrit auslibt. Bei der Verwendung der langsamen Abkihlgeschwindigkeit zerfallt der Austenit
wahrend der Abkihlung in Ferrit, Perlit und Bainit. Mit Erh6hung der Abkuhlgeschwindigkeit
verschiebt sich der Beginn der ferritischen und perlitischen Umwandlung hin zu tieferen Tem-
peraturen, sodass ihre Gehalte abnehmen. Mit weiterer Beschleunigung der Abklhlung findet
nur bainitische Umwandlung statt. Hierbei verschieben sich Beginn und Ende der bainitischen

Umwandlung nur leicht hin zu tieferen Temperaturen.

Die Mikrostruktur von Stahl St1 besteht nach der Abkihlung mit 1 K/s hauptséachlich aus Ferrit
(85%) mit kleinen Gehalten an Bainit (10%) und Perlit (5%). Darliber hinaus beginnt y/a-Um-
wandlung bei ca. 820 °C mit der Ferritbildung. Nach dem Abschluss der ferritischen Umwand-
lung findet die perlitische Umwandlung im Temperaturbereich zwischen 700 und 610 °C statt.
Erst danach bildet sich das bainitische Geflige wahrend der Abkihlung bis 480 °C aus. Bei
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der Erhéhung der Abkuhlgeschwindigkeit bis 10 K/s enthalt das Geflige keinen Perlit mehr.

Dabei wird die Starttemperatur der ferritischen Umwandlung zu niedrigen Temperaturen um

ca. 100 °C verschoben. Dartuber hinaus beginnt die Umwandlung in Bainit bei 600 °C und en-
det bei 420 °C. Das Geflge besteht hauptsachlich aus Bainit (s. Tabelle 5). Mit weiterer Erho-

hung der AbklUhlgeschwindigkeit werden die Bereiche der ferritischen und bainitischen Um-

wandlungen hin zu niedrigeren Temperaturen verschoben. Als Ergebnis bei der Abkihlung mit

40 K/s besteht das Gefuge von Stahl St1 vollstandig aus Bainit. Bei der Abkuhlgeschwindigkeit

von 70 K/s findet die bainitische Umwandlung im Temperaturbereich zwischen 550 und 400 °C

statt.

Tabelle 5 — Phasenanteile der Proben aus der Dilatometrie nach Umformung bei 1100 °C

und 970 °C
Abkiihlgesch- | Perlit, | Ferrit, | Martensit, | Bainit,

Stahl | indigkeit [Kis] | [%] | [%] [%] %) | V10
1 5 85 - 10 198

10 - 10 - 90 209

20 - 7 - 93 215

St1 30 - 3 - 97 225
40 - - - 100 221

50 - - - 100 229

70 - - 1 99 231

1 3 75 - 22 194

10 - 8 - 92 208

20 - 3 - 97 219

St2 30 - - - 100 220
40 - - - 100 226

50 - - - 100 238

70 - - 3 97 231

1 - 12 - 88 235

10 - - - 100 243

20 - - - 100 251

St3 30 - - - 100 267
40 - - - 100 263

50 - - 4 96 270

70 - - 4 96 264

1 - 20 - 80 221

10 - - - 100 236

20 - - - 100 248

St4 30 - - - 100 255
40 - - - 100 252

50 - - 4 96 265

70 - - 5 95 272

Im Stahl St2 bei der Abkihlgeschwindigkeit von 1 K/s verlauft die

Umwandlung ahnlich wie

beim Stahl St1. Jedoch liegt die Bainitstopptemperatur um 40 °C niedriger. Dies gilt fir alle

Abkuhlgeschwindigkeiten von 1 bis 70 K/s, aber mit steigender Geschwindigkeit nimmt die
Differenz ab. Voll bainitische Mikrostruktur bildet sich bereits bei 30 K/s.
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Die metallographischen Untersuchungen aller Stahle (s. Anhang 10.1.2), die in Zusammen-
hang mit der Aufstellung von U-ZTU Schaubilder durchgefuhrt wurden, zeigten Unterschiede
in der Feinstruktur beider Stahle St1 und St2. Mit steigender AbkUhlgeschwindigkeit wird das
Gefuge sowohl von Bainit als auch von Ferrit feiner. DarUber hinaus weist das Geflige von
Stahl St2 feinere Mikrostruktur und héheren Bainitanteil bei gleichen Abkuhlparametern als
St1 auf.

Die Stahle St3 und St4 unterscheiden sich grundlegend von St1 und St2. So liegt die Start-
temperatur der bainitischen Umwandlung héher und befindet sich im Bereich zwischen 620 °C
und 640 °C. Die Stopptemperatur dieser Umwandlung liegt etwas niedriger als bei Stahl St2.
Der Bereich der ferritischen Umwandlung ist deutlich hin zu einem spateren Zeitpunkt verscho-
ben. So weisen die Stahle St3 und St4 schon bei einer Abklhlgeschwindigkeit von 10 K/s eine
vollstandig bainitische Mikrostruktur auf. Ebenfalls ist kein Perlit in der Mikrostruktur bei allen
untersuchten Abkuhlgeschwindigkeiten vorhanden. Zudem haben diese Stahle groReren Mar-
tensitanteil bei schnellsten Abkihlgeschwindigkeiten (70 K/s) als die zwei ersten Stahle (St1
und St2).

5.1.4.2 Umformung bei 1000 °C und 970 °C

Nachfolgend sind die Ergebnisse des Umwandlungsverhaltens fur den Fall der niedrigeren
Umformtemperatur beim Vorumformen dargestellt. Die Temperatur der abschlieenden Um-
formung von 970 °C ist beibehalten worden. Die Abkihlung erfolgte kontinuierlich mit densel-

ben Abkuhlgeschwindigkeiten wie im Kapitel 5.1.4.1.

Bei Verwendung niedrigerer Temperatur der ersten Umformung andert sich das Umwand-
lungsverhalten (s. Abbildung 60). Die Kinetik und die Anteile der einzelnen Phasen sowie die

Hartewerte nach Vickers sind Tabelle 6 zu enthehmen.

80



Ergebnisse

1000 T

/]
/]

/]

//
|

/

]

//

/

800 BIrit

600

Temperatur —»

400 Martenbitl | \\:\\r
\-’ ‘lJ

Kls Fo 50 40

200

U1|]° 2 3 H 101 2 3 15 102 2 15 1055
T T -

Zeit —»

Abbildung 60 — Zusammenfassendes Schema der einzelnen U-ZTU-Schaubilder nach
Umformung bei 1000 °C und 970 °C

Bei der Verwendung der langsamen Abkuhlgeschwindigkeit wandelt der sich Austenit in Ferrit,
Perlit und Bainit wahrend der Abkuhlung um. Mit Beschleunigung der Abkulhlung verschiebt
sich der Beginn der ferritischen und perlitischen Umwandlungen hin zu tieferen Temperaturen,
sodass ihre Gehalte abnehmen. Mit weiterer Erhéhung der Abkuhlgeschwindigkeit findet nur
bainitische Umwandlung statt. Hierbei verschieben sich Beginn und Ende dieser Umwandlung

leicht hin zu tieferen Temperaturen.

Nach der Abkiihlung mit 1 K/s besteht die Mikrostruktur von Stahl St1 hauptsachlich aus Ferrit
(90%) mit kleinem Gehalt an Perlit (8%) und Bainit (2%) (s. Tabelle 6). So beginnt die y/a-
Umwandlung bei ca. 840 °C mit der Ferritbildung. Nach dem Abschluss der ferritischen Um-
wandlung findet die perlitische Umwandlung im Temperaturbereich zwischen 700 °C und
620 °C statt. Erst danach bildet sich das bainitische Gefiige wahrend der Abkuhlung bis 480 °C
aus. Bei der Erhdhung der Abkiihlgeschwindigkeit bis 10 K/s werden alle Umwandlungstem-

peraturen um ca. 10 °C hin zu niedrigeren Temperaturen verschoben. Erst bei einer Abkuhl-
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geschwindigkeit von 20 K/s enthalt das Gefiige keinen Perlit mehr. Mit weitere Abkuhlbe-
schleunigung nimmt die Starttemperatur der ferritischen Umwandlung immer schneller ab, so-
dass das Geflige schon bei einer AbklUhlgeschwindigkeit von 40 K/s vollig aus Bainit besteht.
Bei Verwendung der Abkuhlgeschwindigkeit von 70 K/s findet die bainitische Umwandlung im

Temperaturbereich zwischen 510 °C und 410 °C statt.

Tabelle 6 — Phasenanteile der Proben aus der Dilatometrie nach Umformung bei 1000 °C
und 970 °C

Abkuhlgesch- | Perlit | Ferrit | Martensit | Bainit
Stahl | indigkeit [Kis] | [%] | [%] [%] %) | HV10

1 8 90 - 2 205

10 1 25 - 74 213

20 - 12 - 88 216

St1 30 - 5 - 95 224
40 - - - 100 227

50 - - - 100 235

70 - - 1 99 234

1 5 78 - 17 205

10 - 18 - 82 213

20 - 8 - 92 216

St2 30 - 4 - 96 224
40 - - - 100 227

50 - - - 100 235

70 - - - 100 234

1 - 42 - 58 229

10 - 4 - 96 234

20 - - - 100 240

St3 30 - - - 100 261
40 - - - 100 264

50 - - 3 97 261

70 - - 4 96 270

1 - 21 - 79 223

10 - - - 100 239

20 - - - 100 250

St4 30 - - - 100 253
40 - - - 100 256

50 - - 3 97 262

70 - - 4 96 268

Im Stahl St2 beginnt die ferritische Umwandlung bei vergleichbaren Temperaturen wie beim
Stahl St1. Jedoch hort sie friher auf, sodass die bainitische Umwandlung bereits bei einer
Temperatur von 640 °C beginnt. AuRerdem enthalt das Gefiige keinen Perlit mehr bei einer
Abklhlgeschwindigkeit von 10 K/s. Mit der Beschleunigung der Abkihlung nehmen die Tem-
peratur der ferritischen Umwandlung sowie der Gehalt an Ferrit und Perlit ab. So ist eine voll
bainitische Mikrostruktur im Stahl St2 bei 40 K/s entstanden. Bainitstopptemperatur im Stahl

St2 liegt unterhalb der des Stahles St1. AuRerdem nimmt die Differenz in den Bainitstopptem-
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peraturen bei dem Stahl St2 mit steigender Geschwindigkeit zu, sodass bei einer Abkuhlge-
schwindigkeit von 70 K/s diese bei 390 °C liegt. Darlber hinaus weist das Geflige von Stahl
St2 feinere Mikrostruktur und hdheren Bainitgehalt bei gleichen Abkuhlparametern als St1 auf
(s. Anhang 10.1.2).

Die Stahle St3 und St4 unterscheiden sich von St1 und St2. So liegt die Starttemperatur der
bainitischen Umwandlung hoher und befindet sich im Bereich zwischen 620 °C und 640 °C.
Die Stopptemperatur der Umwandlung liegt viel niedriger als bei St2 und befindet sich im Tem-
peraturbereich zwischen 610 °C und 350 °C. Der Bereich der ferritischen Umwandlung ist
deutlich hin zu einem spateren Zeitpunkt verschoben. So weisen die Stahle St3 und St4 eine
vollstéandig bainitische Mikrostruktur schon bei einer Abkuhlgeschwindigkeit von 20 K/s bzw.
10 K/s auf. Ebenfalls ist kein Perlit in der Mikrostruktur der Stahle St3 und St4 bei allen unter-
suchten Abklhlgeschwindigkeiten vorhanden. Dartber hinaus weisen diese Stahle groeren

Martensitanteil bei den hohen Abkuhlgeschwindigkeiten von > 50 K/s auf.

5.1.4.3 Umformung bei 1100 °C und 900 °C

Um den Einfluss der Temperatur der letzten Umformung von 900 °C auf die Umwandlungski-
netik bei kontinuierlicher Abkuhlung zu ermitteln, wurden U-ZTU-Schaubilder mit drei Abkuhl-
geschwindigkeiten (fur Bainit relevant) fir alle vier Stahle aufgestellt. Diese sind flr vergleich-
bare Bedingungen in einem Schema (Abbildung 61) zusammengefasst. Die Werte fiir den

Gehalt einzelner Phasen und die Harte nach Vickers sind Tabelle 7 zu entnehmen.

Der Einfluss der niedrigeren Umformtemperatur der letzten Umformung unterhalb der Stopp-
temperatur der Rekristallisation ist grof®. Er ist vergleichbar mit dem Effekt der niedrigeren
Temperatur der ersten Umformung. Jedoch gibt es einige Unterschiede. So z.B. startet die
ferritischen Umwandlung im Stahle St1 und St2 bei gleichen Temperaturen. Ebenfalls wurden
die Start- und Stopptemperaturen der bainitischen Umwandlung hin zu héheren Temperaturen

um 10 - 20 °C verschoben. Darlber hinaus hat der Gehalt an Ferrit zugenommen.
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Abbildung 61 — Zusammenfassendes Schema der einzelnen U-ZTU-Schaubilder nach

Umformung bei 1100 °C und 900 °C

Tabelle 7 — Phasenanteile der Proben aus der Dilatometrie nach Umformung bei 1100 °C

und 900 °C
Abkiihlgesch- | Perlit | Ferrit | Martensit | Bainit

Stahl | indigkeit [Kis] | [%] | [%] [%] %) | V10
20 - 15 - 85 210

St1 40 - - - 100 221
70 - - 1 99 232
20 - 11 - 89 219

St2 40 - - - 100 231
70 - - - 100 229
20 - 3 - 97 245

St3 40 - - - 100 255
70 - - 3 97 262
20 - - - 100 241

St4 40 - - - 100 254
70 - - 2 98 268
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5.1.5 Untersuchung des Einflusses der Umformtemperatur und
Abkiihlgeschwindigkeit auf die Bildung der MA-Phase

Aufgrund der Tatsache, dass die Abkihl- und Umformbedingungen das Umwandlungsverhal-
ten verandern, andert sich auch die Kinetik der Bildung der MA-Phase. Das betrifft die Anteile
und die GroRe MA-Phase. So sind beispielweise fur Stahl St1 und St4 in Abbildung 62 die
Abhangigkeiten fur die Grdlle, den Anteil und das Langen-zu-Breiten-Verhaltnisses (L/B) der
MA-Phase von der Abkuhlgeschwindigkeit und Umformtemperaturen dargestellt. Die weiteren

Ergebnisse konnen dem Anhang 10.1.3 entnommen werden.
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Abbildung 62 — Abhangigkeit der mittleren GroRe, des Gehaltes und des Lange-zu-Breite-
Verhaltnisses der MA-Phase von Abkuhlgeschwindigkeit und Umformtemperaturen fir Stahl St1
und St4
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Aus diesen Diagrammen ist ersichtlich, dass der MA-Phasenanteil bei den drei Umformbedin-
gungen ein Maximum aufweist. Mit einer Erh6hung der Abkuhlgeschwindigkeit nimmt der An-
teil zu und erreicht das Maximum bei etwa 40 K/s. Mit einem weiteren Anstieg der Abkuhlge-
schwindigkeit verringert sich der Gehalt der MA-Phase. Dies gilt fur alle getesteten Umform-
temperaturen. Daruber hinaus zeigt sich dieselbe Tendenz bei der mittleren MA-Phasengrolie.
Zudem zeigen die meisten Ergebnisse eine leichte Verlangerung der MA-Partikel mit zuneh-

mender Abkuhlgeschwindigkeit.

Im Zuge der Veranderungen der Umformtemperaturen andert sich die Kinetik der Bildung der
MA-Phase. So findet im Stahl St1 bei niedrigeren Temperaturen fir die erste oder zweite Um-
formung eine Erhéhung des Gehaltes- sowie der Grélke der MA-Phase statt (s. Abbildung 62).
Im Stahl St2 wurde keine deutliche Abhangigkeit des Anteils und der Grolke der MA-Phase
von der Umformtemperatur festgestellt (s. Abbildung 113 im Anhang 10.1.3). In den Stahlen
St3 und St4 findet eine Erhéhung des Gehaltes- sowie der Groflie der MA-Phase nur bei nied-

rigeren Temperaturen der ersten Umformung statt (s. Abbildung 114 im Anhang 10.1.3).

Der Anteil der MA-Phase unterscheidet ebenfalls die Stahle. Die Stahle St3 und St4 haben

fast immer einen merklich hoheren Gehalt an MA-Phase als St1 und St2.

5.1.6 Abschatzung der Temperaturdifferenz zwischen Kern und Oberflache des
Grobbleches wahrend der Abkiihlung

Wie bereits beschrieben, wird bei dicken Blechen mit steigender Abkuhlgeschwindigkeit auf-
grund des Warmeleitkoeffizienten die Temperaturdifferenz zwischen Kern und Oberflache des
Bleches zunehmen (s. Abbildung 4). Zur Bestimmung dieser Differenz wurden Berechnungen
zur Abklhlung eines 25 mm dicken Bleches mittels einer Simulationssoftware ,DEFORM®
durchgefuhrt. Diese erfolgten an der russischen Nationalen Technologischen Forschungsuni-
versitat ,MISiS*. Die maximal erreichbare Abkuhlgeschwindigkeit im Blechkern ist laut Schrift-
tum 10 K/s [17, 18]. Die dazu erforderliche berechnete Abkuhlgeschwindigkeit fur die Oberfla-

che kann aus dem Diagramm in Abbildung 63 enthommen werden.
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Abbildung 63 — Ergebnisse der Simulation zur Bestimmung der Temperaturdifferenz zwischen
Kern und Oberflache wahrend der Abkihlung

Die Ergebnisse zeigen, dass die Differenz in den Abklhlgeschwindigkeiten von Kern (rote Li-
nie) und Oberflache (grine Linie) im gesamten Verlauf nicht konstant ist. Sie ist von der Tem-
peratur und Kihlzeit abhangig. Bei der Abkiihlung des Bleches mit einer Geschwindigkeit von
10 K/s im Kern stellt sich die Abkihlgeschwindigkeit an der Oberflache von ca. 35 K/s zu
Beginn der Abkihlung und ca. 8 K/s am Ende ein.

5.2 Diskussion der Ergebnisse aus Versuchen am Umformdilatometer und

Berechnungen zur Charakterisierung des Werkstoffverhaltens

5.21 Lésungszustand der Mikrolegierungselemente bei der Erwdrmung

Wenn die Bramme vor dem Walzen erwarmt wird, werden die Mikrolegierungselemente, die
bei RT in unterschiedlichen Verbindungen existieren (z.B. mit Kohlenstoff und Stickstoff), mit
steigender Temperatur aufgeldst. Abhangig vom Verhaltnis der Mikrolegierungselemente zum
Kohlenstoff und Stickstoff &ndern sich Anteile und die Art von Ausscheidungen.

So zeigen die Ergebnisse der Berechnungen, dass Aluminiumnitride sich vollstédndig bei ca.
1010 °C in Stahl St1 auflésen. Parallel dazu 16sen sich mit steigender Warmtemperatur die
Ausscheidungen mit Nb und V auf. Wobei zuerst die Auflésung der Niobausscheidungen bei
1105 °C stattfindet und dann die Vanadiumausscheidungen bei ca. 1150 °C abgeschlossen

werden. Der Kohlenstoff ist bereits bei Temperaturen > 1100 °C in Lésung.

87



Ergebnisse

Da Titan hohere Affinitat zum Stickstoff als zum Kohlenstoff hat, bildet es hauptsachlich in
erster Linie Ausscheidungen mit Stickstoff. Sobald kein geldster Stickstoff zur Verfligung steht,
bildet das freie Titan Verbindungen mit Kohlenstoff. So ist erkennbar, dass Titan (Betrachtun-
gen des N- und Ti-Gehaltes) in den Stahlen St1 hauptsachlich in Verbindung als Titannitride
vorliegt. Diese Verbindung entsteht, weil das Verhaltnis der Gehalte von Titan zu Stickstoff in
Stahl St1 kleiner als das stéchiometrische Verhaltnis ist (2,1 < 3,42). Dieser Effekt ist in Abbil-
dung 57 zu sehen, wo die Kurven mit Anteilen von Stickstoff und Titan parallel zueinander

verlaufen.

Im Stahl St2 16sen sich die V-Ausscheidungen zuerst und dann die von Nb. Dartber hinaus ist
das Verhaltnis der Gehalte von Titan zu Stickstoff in Stahl St2 héher als das stéchiometrische
Verhaltnis (3,6 > 3,42). Dies bedeutet, dass der Stickstoffgehalt nicht ausreichend ist, um voll-
standig mit dem Titan zu reagieren. Deswegen steht nicht umgesetztes Titan nach der Bildung
von Nitriden dem Kohlenstoff zur Verfligung. Dieser Effekt ist in Abbildung 88 zu sehen, wo
bei der Erwarmung bis Temperatur von 1120 °C Titanausscheidungen mit Stickstoff als auch
mit Kohlenstoff sich auflésen. Bei Temperaturen > 1120 °C befindet sich der Kohlenstoff schon
im aufgeldsten Zustand, sodass die Auflésung nur von Titannitriden fortgesetzt wird.

Aufgrund des groRReren Verhaltnisses der Gehalte von Titan zu Stickstoff verbleibt kein freier
Stickstoff mehr fir Aluminium. Daher findet in Abbildung 88 keine Auflosung der Aluminium-
nitride im Vergleich zum Stahl St1 statt. Dies geschieht, deshalb die Bildung der Ausscheidun-
gen noch in der Schmelze beginnt, und sich bei der folgenden Abkuhlung fortgesetzt. Deswe-
gen reagiert Stickstoff zuerst mit Titan bei héheren Temperaturen, weil Titanverbindungen die
héhere Bildungstemperatur als andere Mikrolegierungselemente haben. Danach reagiert
Stickstoff bei niedrigeren Temperaturen mit anderen Mikrolegierungselementen.

Da die Titannitride sich bei hohen Temperaturen auflésen, befinden sich die meisten Titanaus-
scheidungen noch bei 1300 °C in ausgeschiedenem Zustand (Abbildungen 57 und 88). Der
nicht aufgeldste Anteil hemmt das Austenitkornwachstum, aber ist nicht mehr wirksam fir die
nachfolgende Warmumformung. Aus diesen Grinden soll das Warmen der Stahle St1 und St2
bei hdheren Temperaturen (>1200 °C) durchgefuhrt werden, um mdglichst viel Titanausschei-

dungen aufzuldsen.

Bei den Stahlen St3 und St4 werden die Ausscheidungen von Nb und V bei vergleichbaren
Temperaturen vollstandig aufgeldst (1120 °C in St3 und 1130 °C in St4). Diese zwei Stahle
haben erhdhten Titangehalt, sodass sein Verhaltnis zu Stickstoff sehr hoch ist (12:1 in St3 und
13,8:1 in St4). Deswegen bildet Titan Verbindungen mit Kohlenstoff (Karbide und Karbonit-
riere), deren Auflosung bzw. Bildung bei relativ niedrigen Temperaturen stattfindet. Dies er-

mdglicht die Bildung komplexer Ausscheidungen zwischen Titan, Vanadium und Niob, was in
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Abbildungen 57 und 88 zu sehen ist, wo sich die Aufldsung von Titan und Kohlenstoff nach
der vollstandigen Auflésung von Niob und Vanadium bei 1130 °C verzdgert. Dartiber hinaus
scheiden sich keine Aluminiumnitride in diesen Stahlen wegen fehlenden Stickstoffs aus.

Bei 1300 °C bleiben nur 30 % der Titanausscheidungen bei Stahl St3 und 25 % bei Stahl St4
erhalten, wobei fast keine Titannitride aufgelost sind, weil der Stickstoffanteil sich noch fur ca.
98 % im ausgeschiedenen Zustand befindet (Abbildungen 57 und 88). Allerdings sind bei die-
ser Temperatur die Titanausscheidungen, die mit Kohlenstoff verbunden sind, schon vollstan-
dig aufgeldst, da der Kohlenstoffanteil nahe Null ist.

Bei den gleichen Temperaturen haben die Stahle St3 und St4 im Vergleich mit St1 und St2
einen grolReren Anteil der aufgeldsten Mikrolegierungselemente. Das Warmen dieser Stahle
soll bei relativ héheren Temperaturen (>1200 °C) durchgefihrt werden, um méglichst viel Ti-
tanausscheidungen aufzulésen.

5.2.2 aly-Umwandlung bei Erwarmung

Wie in Tabelle 4 dargestellt, wandeln sich die Stahle beim Aufheizen in etwa bei ahnlichen
Temperaturen. Die Unterscheide in Ac1-und Acs-Temperaturen der einzelnen Stahle liegen im
Bereich von 10 - 20 K. Die Temperaturen werden vom Kohlenstoffgehalt sowie den Anteilen
der Legierungselemente, insbesondere von Silizium und Aluminium, beeinflusst [42, 73, 83].
In diesem Fall haben Stahl St3 und St4 hohere Acs- und Acs-Temperaturen, die hauptsachlich
aufgrund des erhdhten Gehalts an Silizium und Aluminium resultieren.

5.2.3 Entfestigungskinetik

Die Ergebnisse (s. Abbildung 58) weisen darauf hin, dass eine vollstandige Entfestigung des
Austenits bei den gewahlten Temperaturen und Pausenzeiten fir alle Stahle nicht stattfindet.
Das ist hauptsachlich darauf zuriickzufihren, dass diese Stahle mit h6heren Gehalten an Mik-
rolegierungselementen legiert sind, die die Rekristallisationsvorgange im Werkstoff stark hem-
men. Die Geschwindigkeit der Entfestigung ist allerdings von der Walzgeschwindigkeit (Um-
formgeschwindigkeit) und dem Umformgrad abhangig. Die Umformgeschwindigkeit verstarkt
die statische Entfestigung. Da bei der realen Herstellung das Walzen mit hohen Umformge-
schwindigkeiten und Umformgraden erfolgt, was am Umformdilatometer nicht erreichbar ist,
werden auch die statischen Entfestigungsvorgange schneller ablaufen.

Durch eine Mo-Zugabe in Stahl St2 verzégern sich die Entfestigungsvorgange im Vergleich
mit Stahl St1, weil Molybdan die Rekristallisation des Austenits wahrend des thermomechani-
schen Walzens unterdrickt [75 bis 77]. Das Ausmal’ der Verzdégerung nimmt mit sinkender
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Umformtemperatur ab (s. Abbildung 58). Diese Ergebnisse stimmen mit den Literaturquellen
[75 bis 77] Uberein.

Obwohl die Stahle St3 und St4 einen geringeren Gehalt an Vanadium und Niob in der chemi-
schen Zusammensetzung haben, weisen sie dhnliche Entfestigungskinetik wie Stahl St1 und
St2 auf. Dies kann durch den erhdhten Gehalt an Silizium und Titan erklart werden [80, 81,
86]. Es gibt jedoch noch kleine Unterschiede. Bei hohen Temperaturen stimmt der Entfesti-
gungsanteil der Stahle St3 und St4 mit den Stahlen St1 und St2 Uberein, wahrend bei niedri-
geren Umformtemperaturen die Entfestigungsvorgange bei den Stahlen St3 und St4 vollstan-
diger ablaufen als bei den Stahlen St1 und St2.

Fir ein thermomechanisches Walzen ohne eine Entfestigung des Austenits ist es daher not-
wendig, die letzte Umformung unter 860 °C durchzufihren. Anderseits kann eine rekristalli-
sierte und versetzungsarme Mikrostruktur nur dann erhalten werden, wenn die Endtemperatur

der Umformung oberhalb von 940 °C liegt.

5.2.4 Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf das Umwandlungsverhalten und
Umwandlungsprodukte wahrend der kontinuierlichen Abkiihlung

Da die y/a-Umwandlung sehr stark von Diffusionsprozessen abhangig ist, tbt die Abkuhlge-
schwindigkeit groReren Einfluss auf das gesamte Umwandlungsverhalten aus. Insbesondere
wirkt sie sich sehr stark auf die Umwandlung von Ferrit und Perlit, die ausschlieBlich auf Dif-
fusion zuriickzufihren sind, aus. Je geringer die Beteiligung von Diffusionsprozessen an der
Umwandlung ist, desto geringer ist der Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit. Wie die Ergeb-
nisse der Untersuchung des Umwandlungsverhaltens wahrend der kontinuierlichen Abkuhlung
(s. Kapitel 5.1.4) gezeigt haben, beginnen die ferritische und perlitische Umwandlung mit stei-
gender Abkulhlgeschwindigkeit spater. Als Ergebnis enthalt das Umwandlungsgefiige eine
Mikrostruktur mit geringerem Ferrit- bzw. Perlitgehalt. Bei der Erreichung einer bestimmten
Abkuhlgeschwindigkeit, wo Diffusionsprozesse nicht stattfinden kdnnen, bildet sich weder Fer-
rit noch Perlit.

Wie bereits beschrieben, wird Bainit durch einen Mechanismus gebildet, der teilweise infolge
der Diffusionsvorgange verlauft. Daher ist der Effekt der Abkuhlgeschwindigkeit auch anders.
So werden die Start- und Stopptemperatur der bainitischen Umwandlung hin zu tieferen Tem-
peraturen verschoben. Diese Anderung ist viel geringer als fir ferritische und perlitische Um-
wandlung. Mit der Erreichung einer bestimmten Abkuhlgeschwindigkeit, wo keine Diffusion
stattfinden kann, bildet sich martensitisches Geflige aus.
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In allen untersuchten Fallen spiegelt sich auch der Einfluss der chemischen Zusammenset-
zung auf das Umwandlungsverhalten wider. Der Stahl St1 ist zwar mit Mikrolegierungselemen-
ten Nb, Ti und V legiert, enthalt aber kein Molybdan, der die ferritische Umwandlung trotz des
hoheren C-Gehaltes, wie beim Stahl St2, verzégert. Deswegen wird der Bereich der ferriti-
schen Umwandlung beim Stahl St2 hin zu tieferen Temperaturen sowie zu spateren Zeiten
verschoben. Aulierdem liegen Start- und Stopptemperatur der bainitischen Umwandlung beim
Stahl St2 bei tieferen Temperaturen als beim Stahl St1.

Die Stahle St3 und St4 sind mit Molybdan legiert und enthalten zudem erhdhte Gehalte an
Titan. Die Erhéhung des Ti-Gehaltes mit Verdopplung des Gehaltes von karbidhemmendem
Silizium fhrt zu weiterer Verzégerung der Umwandlung in Ferrit. Stattdessen kann sich Bainit
bilden. Dies stimmt mit den Literaturerkenntnissen in [93,141] Uberein.

Zudem haben Stahle St3 und St4 eine merkbar feinere Mikrostruktur als St1 und St2. Dies
kann durch den erhohten Gehalt an ausscheidensbildendem Titan erklart werden, der die
Grolie des Austenitkorns nach der Austenitisierung von 140 um auf 125 ym im Vergleich zu
den Stahlen St1 und St2 reduzierte (s. Anhang 10.1.2). Ebenfalls ist kein Perlit in der Mikro-
struktur bei allen untersuchten Abkuhlgeschwindigkeiten vorhanden. Hier kann auch die Zule-
gierung von Aluminium und Silizium, die die Karbidbildung verlangsamen [57, 79, 82] mitwir-
ken. Damit weisen diese Stahle auch deutlich héhere Hartewerte auf.

5.2.5 Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Bildung der MA-Phase und deren
GroRe wahrend der kontinuierlichen Abkiihlung

Die Tatsache, dass die Abkuhlgeschwindigkeit das Umwandlungsverhalten verandert, fuhrt
auch dazu, dass sich auch die Kinetik der Bildung der MA-Phase andert. Aus den Ergebnissen
ist ersichtlich, dass der MA-Phasenanteil mit einer Erhdhung der Abkuhlgeschwindigkeit bis
40 K/s zunimmt. Mit einem weiteren Anstieg der Abkuhlgeschwindigkeit nimmt der Gehalt an
MA-Phase wieder ab (s. Abbildung 62). Dieses Phanomen kann folgendermafen erklart wer-
den: bei einer Abkuhlgeschwindigkeit von 20 K/s hat der Kohlenstoff, der aus dem gebildeten
Bainit und Ferrit diffundiert, genug Zeit, um sich im Korn des nicht umgewandelten Austenits
mit héherer Ldslichkeit zu verteilen. Dadurch entstehen Regionen mit hohem Kohlenstoffgeh-
alt, die zur Stabilisierung des Austenits beitragen. Die Verwendung einer Abkuhlgeschwindig-
keit von 40 K/s unterbindet die Kohlenstoffdiffusion. Deswegen konzentriert sich der Kohlen-
stoff im Austenit an den Korngrenzen. Dies fuhrt zur Entstehung von mehreren Bereichen im
Austenit mit héherem Kohlenstoffgehalt, der den Austenit stabilisiert. Bei einer weiteren Zu-
nahme der Abkiihlungsgeschwindigkeit hat der Kohlenstoff zu wenig Zeit, um zu diffundieren,
und scheidet sich daher in Form von Zementit oder Karbiden in Bainit aus. Daher nimmt der

Kohlenstoffgehalt im nicht umgewandelten Austenit weiter ab, was dessen Stabilitat verringert.
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Der Anteil der MA-Phase unterscheidet ebenfalls die Stahle. So haben die Stahle St3 und St4
einen merklich héheren Gehalt an MA-Phase aufgrund erhéhter Aluminium- und Siliziumgeh-
alte. Diese sind Ferritbildner und reduzieren stark die Bildung von Karbiden. Sie fliihren dazu,
dass der Kohlenstoffgehalt im Austenit steigt. Das stimmt mit den Literaturergebnissen in [57,
79, 82].

Im Stahl St1 ist die Grolie der MA-Partikel abhangig von Abkuhlgeschwindigkeit wie der MA-
Phasengehalt. Die MA-Gro3e nimmt mit einer Erhohung der Abkuhlgeschwindigkeit bis 40 K/s
zunachst zu. Mit einem weiteren Anstieg der Abkuhlgeschwindigkeit nimmt der Gehalt an MA-
Phase wieder ab (s. Abbildung 62). Dies findet aus demselben Griinden statt, die ober be-

schrieben wurden.

In den Stahlen St2, St3 und St4 im Vergleich zu Stahl St1 besteht keine signifikante Abhan-
gigkeit der PartikelgroRe von der Abkiihlgeschwindigkeit. Dies bedeutet, dass die Anderung
des MA-Phasengehaltes nicht auf die Partikelgrée, sondern auf die Menge der MA-Partikel
in den Stahlen St2, St3 und St4 zurlickzufuhren ist. Im Stahl St1 hat die Partikelgrofie einen
signifikanten Beitrag zur Gehaltdnderung im Gegensatz zu anderen geleistet.

5.2.6 Einfluss der Umformtemperatur auf das Umwandlungsverhalten wahrend der
kontinuierlichen Abkiihlung

Die Anwendung unterschiedlicher Umformtemperaturen beeinflusst die Umwandlungskinetik
bei der anschlieRenden Abklhlung infolge der Veranderung des Austenitzustandes vor der
y/a-Umwandlung. Hierbei ist nicht nur die Endwalztemperatur sehr wichtig, sondern auch die
Temperatur des Umformungsbeginnes. Im ersten Fall bewirkt die Endumformung eine Ande-
rung von Form und GréRe des Korns sowie eine Erhéhung der Versetzungsdichte im Austenit.
Das fuhrt zu zusatzlichen Platzen fur die Keimbildung und erhéht die gespeicherte Energie im
Austenit [55]. Vorwalzen erfolgt bei héheren Temperaturen, wobei eine vollstandige Rekristal-
lisation stattfindet und der grobe Austenit verfeinert wird. Die Verfeinerung ist von der Tempe-
ratur abhangig. Je tiefer die Temperatur ist, umso feiner der Austenit, der dann beim Endum-
formen unterschiedlich verfestigt wird.

Nach Grad und Art des Einflusses von Umformtemperatur sind die Stahle St1 und St2 einander
ahnlich. Daher wurden diese Effekte fur die Stahle St1 und St2 am Beispiel von St1 dargestellt
(s. Abbildung 64). Wie bereits beschrieben, wurde der Einfluss der Umformung auf die Keim-
bildung und die ferritische und perlitische Umwandlung in vielen Arbeiten untersucht [47, 58,
59]. Alle diese Studien stimmen darin Uberein, dass die Umformung und insbesondere die
feinere KorngroRe sowie die verbliebene Verfestigung des Austenits die Ferrit- und Perlitbil-
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dung beschleunigt. So werden die Temperaturen des Beginns der ferritischen sowie perliti-
schen Umwandlung bei der Verwendung der niedrigeren Temperatur der 1. oder 2. Umfor-
mung hin zu kirzeren Zeiten verschoben. Darlber hinaus ist es erwédhnenswert, dass die Wir-
kung der beiden Umformtemperaturen dhnlich ist. Jedoch wird die Umwandlung im Fall der
Verwendung der erniedrigten Temperatur der letzten Umformung aufgrund der Erhéhung die
Versetzungsdichte starker beschleunigt.

In Bezug auf bainitische Umwandlung ist erkennbar, dass eine Beschleunigung der Keimbil-
dung von Bainit mit Absenkung der Umformtemperatur der 1. und 2. Umformung stattfindet.
Dies fiihrt zu einem leichten Anstieg der Temperatur des Beginns und Stopps der bainitischen

Umwandlung.
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Abbildung 64 — Das zusammenfassende Schema zum Einfluss der Umformtemperaturen auf das

Umwandlungsverhalten am Beispiel St1

Einflusse der Umformtemperaturen auf das Umwandlungsverhalten der Stadhle St3 und St4
wird am Beispiel St3 dargestellt (Abbildung 65). In diesem Fall ist der Einfluss der Absenkung

der Umformtemperaturen ahnlich dem vorigen Fall. Eine Ausnahme betrifft die Reduzierung
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der Temperatur bei der letzten Umformung von 970 °C auf 900 °C. Sie verschiebt den Bereich
der ferritischen Umwandlung starker zu einem friiheren Zeitpunkt als bei einer Temperatur-
senkung bei der 1. Umformung, was sich in den Hartewerten widerspiegelt. Dies kann mit der

Erhéhung die Versetzungsdichte im Austenit vor der Abkuhlung erklart werden.
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Abbildung 65 — Das zusammenfassende Schema des Einflusses der Umformtemperaturen auf

das Umwandlungsverhalten am Beispiel St3

5.2.7 Einfluss der Umformtemperatur auf die Bildung der MA-Phase wéahrend der

kontinuierlichen Abkiihlung

Aus den Ergebnissen (s. Abbildungen 62 und 114) ist ersichtlich, dass der Einfluss der Ande-
rung der Temperaturen der 1. Und 2. Umformung unterschiedlich ist. So findet bei der Ver-
wendung der niedrigen Temperatur der 1. Umformung eine Erhéhung des Gehaltes an MA-
Phase bei allen Stéhlen statt. Dieser Effekt der Absenkung der Temperatur der 1. Umformung
auf den MA-Phasenanteil kann wie folgt erklart werden: mit Abnahme der Umformtemperatur

nimmt die mittlere Korngré3e des Austenits vor der Abkiihlung ab. So wird die Keimbildungs-
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und Umwandlungsrate erhoht, was zur Verfeinerung der Mikrostruktur und des verbliebenen
Restaustenits flhrt. Dies erhoéht seine Stabilitat aufgrund kleinerer GroRRe [65]. Dies ist eine
Folge der Erhdhung der FlieRspannung (in Verbindung mit der feineren KorngréfRe) des
Restaustenits, sodass die Martensitumwandlung erschwert wird [64]. AulRerdem findet eine
Erhéhung der Stabilitat der kleinen Restaustenitkorner teilweise aufgrund der Beschrankun-
gen in der martensitischen Umwandlung statt. Nur wenige Umwandlungsvarianten sind guns-

tig fur diesen Spannungszustand des Korns [64, 66].

Bei der Absenkung der Temperatur der 2. Umformung findet eine Erhéhung des Gehaltes an
MA-Phasen nur beim Stahl St1 statt. Fir die anderen Stahle wurde keine signifikante Ande-
rung des MA-Phasengehaltes festgestellt. In diesem Fall fuhrt die Absenkung der Temperatur
der 2. Umformung zu einer héheren Umwandlungsrate aufgrund erhdhter Versetzungsdichte
im Austenitkorn vor der Abkiihlung als bei der Absenkung der Temperatur der 1. Umformung.
Dies fuhrt dazu, dass der Kohlenstoff zu wenig Zeit hat, um ins Austenitkorn zu diffundieren.
Deswegen scheidet er sich in Form von Zementit oder Karbiden aus. Stahl St1 besitzt einen
grofleren Gehalt an Kohlenstoff und niedrigeren Gehalt an Molybdan als andere Stahle. Daher

hat Stahl St1 ein gréleres Potenzial den Austenit mit Kohlenstoff anzureichen.

Im Stahl St1 ist die Abhangigkeit der MA-PartikelgroRe von der Umformtemperatur ahnlich
zum MA-Phasengehalt. Die MA-GréRe nimmt mit der Abnahme der Temperatur der 1. oder 2.
Umformung (s. Abbildung 62) zu. Dies findet aus demselben Griinden statt, die oben beschrie-

ben wurden.

In den Stahlen St2, St3 und St4 im Vergleich zu Stahl St1 besteht keine signifikante Abhan-
gigkeit der PartikelgroRe von der Umformtemperatur. Dies bedeutet, dass eine Anderung des
MA-Phasengehaltes nicht auf die Partikelgré3e, sondern auf die Menge der MA-Partikel in den
Stahlen St2, St3 und St4 zurtckzuflhren ist. Im Stahl St1 leistet die Partikelgrofie einen signi-

fikanten Beitrag zur Gehaltdnderung im Gegensatz zu anderen.

5.2.8 Zusammenfassung der Ergebnisse aus den Laboruntersuchungen

Die Untersuchungen im Dilatometer zusammen mit theoretischen Berechnungen mit der Soft-
ware ,Steelmap” helfen, die im Material stattfindenden Prozesse wahrend der Erwarmung,
Umformung und Abklhlung zu verstehen. Nachfolgend wird die Zusammenfassung der ein-

zelnen Schritte formuliert:
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Erwarmung:

Aluminiumnitride existieren nur im Stahl St1 und I6sen sich komplett zuallererst bei einer
Temperatur von 1010 °C;

In den anderen Stahlen (St2-4) I6sen sich Niob- und Vanadiumausscheidungen zualler-
erst;

Niob- und Vanadiumausscheidungen sind komplett in Lé6sung bei einer Temperatur von
1150 °C in allen Stahlen;

Titanausscheidungen I6sen sich zuallerletzt. Bei einer Temperatur von 1300 °C bleibt Ti-
tan zu 90 % im Stahl St1, zu 70 % im Stahl St2, 30 % im Stahl St3 und zu 25 % im Stahl
St4 noch in ausgeschiedenen Zustand;

Die Acs-Temperaturen der vier untersuchten Stahle liegen in Bereich 881 — 901 °C.

Warmumformung:

Austenit bleibt bei einer Umformtemperatur von 970 °C und nachfolgender Pause von 10 s
sehr gering verfestigt;

Der Verfestigungsgrad nimmt mit steigernder Umformtemperatur und langerer Pause zwi-
schen dem letzten Stich und der Abkuhlung ab;

Bei einer Umformtemperatur unterhalb von 860 °C ist der Verfestigungsgrad bereits hoch

und fallt mit zunehmender Pausenzeit nur leicht ab.

Abkiihlung nach der Warmumformung:

Voll bainitische Mikrostruktur kann bei AbkUhlgeschwindigkeiten hdher als 40 K/s im Stahl
St1, 30 K/s im Stahl St2 und 10 K/s in den Stahlen St3-4 eingestellt werden;

Mit der Temperaturabnahme der 1. oder 2. Umformung verschiebt sich der Bereich der
ferritischen Umwandlung hin zu kiirzeren Zeiten, daher bildet sich voll bainitische Mikro-
struktur erst bei héheren Abkuhlgeschwindigkeiten;

Der MA-Phasenanteil nimmt mit einer Erhéhung der Abklhlgeschwindigkeit bis 40 K/s

zunéchst zu, danach mit einem weiteren Anstieg der Abkuhlgeschwindigkeit wieder ab.

5.2.9 Parameter fiir weitere Untersuchungen

Die erhaltenen Ergebnisse erlauben ein erstes Konzept zur Herstellung von Grobblechen mit

MA-Phasengehalt zu entwickeln. Nachfolgend werden diese formuliert:
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Erwarmung:

Fir alle untersuchten Stahle wurde die Erwdrmungstemperatur von 1250 °C ausgewahlt,

bei der sich die meisten Mikrolegierungselemente in einem geldsten Zustand befinden. Bei

dieser Temperatur findet keine abnormale Vergroberung des Austenitkorns statt.
Warmumformung:

Der Hauptzweck der nachfolgenden Untersuchungen mit dem multifunktionalen Prifsystem
.Gleeble HDS-V40* war, die Einflisse der verschiedenen Warmebehandlungen nach der be-
schleunigten Abkihlung auf die Mikrostruktur, den Gehalt der MA-Phase sowie die mechani-
schen Eigenschaften zu untersuchen. Fir diese Versuche wurde eine Endumformungstem-
peratur von 900 °C gewahlt, bei der die Stahle St1 und St2 zu etwa 50-60 % verfestigt bleiben.

Abkuhlung nach der Warmumformung:

Far weitere Versuche wurden die Abkuhlgeschwindigkeiten von 10 bzw. 30 K/s gewahlt.

Dieses Geschwindigkeitsintervall erlaubt es, die Bildung einer, in der gesamten Blechdicke
gleichmaRigen Mikrostruktur mit der MA-Phase und die zu erwartenden mechanischen Eigen-
schaften nach einer kontinuierlichen Abkuhlung von Blechen mit einer Dicke bis zu 25 mm zu

erzielen.

5.3 Experimentelle Simulation des Warmwalzens mit verschiedenen

Warmebehandlungstechnologien

Zur experimentellen Simulation wurden die Stahle St1 und St2 eingesetzt. Die Stahle St3 und
St4 wurden zu einem spateren Zeitpunkt hergestellt und speziell zum Laborwalzen genutzt.
Nach der experimentellen Simulation wurden Minizugproben (s. Abbildung 54) aus dem unter-
suchten Material enthommen und im Zugversuch ihre mechanischen Eigenschaften ermittelt.
Zuséatzlich wurden Geflugeproben metallographisch untersucht. Genauere Bedingungen des
durchgefuhrten Flachstauchversuches sind in Kapitel 4.4 dargestellt. Im Folgenden werden

die Ergebnisse dieser Experimente vorgestellt und anschlieend diskutiert.

5.3.1 Beschleunigte Abkiihlung von verschiedenen Abkuhlstarttemperaturen

Nach der letzten Umformung bei 900 °C wurden die Proben entweder sofort oder nach einer
Pause (Luftabkihlung) von anderen Temperaturen beschleunigt abgekuhlt. Wahrend der
Pause kénnen die Entfestigungsvorgange ablaufen, deren Geschwindigkeit und Art von der

Temperatur abhangen. Als Folge wird auch der Austenitzustand verandert. Bei den Untersu-
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chungen wurde festgestellt, dass die Mikrostruktur sich mit einer Senkung der Abkuhlstarttem-
peratur kaum andert. In der Mikrostruktur des Stahls St1 wurde gefunden, dass der Ferritgehalt

bei der niedrigeren Abkuhlstarttemperatur (800 °C) um bis zu 5 % zunimmt (s. Abbildung 66).
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Abbildung 66 — Phasenanteile und Ergebnisse des Zugversuches bei Variation der Start- und

Stopptemperaturen der beschleunigten Abkuhlung

Ebenfalls wurde festgestellt, dass der MA-Phasengehalt bei geringeren Abkuhlstarttempera-
turen deutlich zunimmt. Parallel dazu findet eine MA-Partikelverfeinerung statt. Diese Ein-
flusse sind in Tabelle 8 und Abbildung 67 zu sehen.
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Tabelle 8 — Gehalt, mittlerer Aquivalentdurchmesser (D) und Lange zu Breite Verhaltnis (L/B) der

MA-Phase bei Variation der Abkuihlstarttemperatur

Stahl Abkiihistart- | MA-Phasen- | MA-Phase
temperatur [°C] | gehalt[%] | D [um] | L/B
St1 800 9,1 1,67 | 1,98
900 7,5 1,79 [ 2,14
St2 800 7,7 145 11,89
900 41 1,52 ]1,88
Abkiihlstarttemperatur [°C]
St1
St2

Anderungen in der Mikrostruktur spiegeln sich in den Ergebnissen des Zugversuches wider.
So findet tendenziell eine Zunahme der Zugfestigkeit und der Streckgrenze mit Abnahme der
Abkuhlstarttemperatur statt. Der Kennwert der Bruchdehnung nimmt ebenfalls zu. Es ist je-
doch erwahnenswert, dass die meisten Anderungen innerhalb des Messfehlerbereiches lie-
gen.

5.3.2 Beschleunigte Abkiihlung mit variierter Geschwindigkeit bis zu verschiedenen

Abkiihlstopptemperaturen

Wie bereits in Kapitel 5.2.4 festgestellt wurde, hat die Geschwindigkeit der beschleunigten
Abkiihlung einen groRen Einfluss auf die Entwicklung der Mikrostruktur. So steigen in Uber-
stimmung mit den bereits vorgestellten Ergebnissen sowohl der Ferritgehalt als auch die mitt-
lere KorngréfRe mit Abnahme der Abkihlgeschwindigkeit (s. Abbildungen 66 und 116). Dabei
weist der Stahl St2 héheren Bainitgehalt und feinere Mikrostruktur als St1 auf. Auferdem ist

fur beide Stahle festzustellen, dass der MA-Phasengehalt mit einer schnelleren Abkthlung im
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Bereich zwischen den gewahlten Start- und Stopp-Temperaturen zunimmt (s. Tabelle 9, Ab-
bildung 69). Anderungen der Mikrostruktur fiihrten jedoch zu keiner merklichen Anderung der

mechanischen Eigenschaften beider Stahle (s. Abbildung 66).

Tabelle 9 — Gehalt, mittlerer Aquivalentdurchmesser (D) und Lange zu Breite Verhéltnis (L/B) der

MA-Phase bei Variation der Abkuhlstopptemperatur und der Abkihlgeschwindigkeit

. .. MA-Phase
Stahl AbKUhklgﬁs[%:]"nd'g Abkuhlstopptemperatur [°C] LA Pal:ta;;?geh [p[r)n] LB
300 4,0 1,91 | 2,00
10 400 5,8 2,53 11,90
St1 500 4,7 293 | 1,91
30 300 9,6 2,22 11,92
500 3,0 2,69 |1,87
300 4,1 1,62 | 2,05
10 400 4,9 1,65 | 1,99
St2 500 4,2 1,74 | 1,92
30 300 4,9 1,88 | 1,87
500 5,6 2,29 |1,83

Wenn die erhaltenen Ergebnisse aus der Sicht des Einflusses der Abkuhlstopptemperatur be-
trachtet werden, kann folgendes festgestellt werden: Bei der Erhéhung der Abkihlstopptem-
peratur von 300 °C bis auf 500 °C wird mehr Ferrit in der Mikrostruktur gebildet. Somit besteht
die Mikrostruktur bei der Abkuhlung bis 500 °C mit einer Geschwindigkeit von 10 K/s schon
aus 60% Ferrit. AulRerdem findet eine Vergroberung der Mikrostruktur mit einer Bildung von
gréRerem Gehalt an Karbiden statt (s. Abbildung 116).

Bei steigender Abkuhlstopptemperatur von 300 °C bis auf 400 °C nimmt der MA-Phasengehalt
zunachst zu. Bei weiterer Erhohung der AbkUhlstopptemperatur tritt dagegen eine Abnahme
des Gehalts der MA-Phase auf (s. Tabelle 9). Jedoch nimmt die GréRe der einzelnen Teilchen
der MA-Phase mit dem Temperaturanstieg gleichmafig zu. Dieser Effekt ist in Tabelle 9 sowie
auf SEM- oder lichtmikroskopischen Aufnahmen der MA-Phase (s. jeweils Abbildungen 68 und
69) zu erkennen.

In Bezug auf Anderungen der mechanischen Eigenschaften wird fir die beiden Stahle die
Tendenz eines leichten Anstiegs der Bruchdehnung und einer Abnahme der Festigkeitseigen-

schaften mit Zunahme der AbkUhlstopptemperatur festgestellt.
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Abbildung 68 — SEM-Aufnahmen von Stahl St1 bei einer Abkihlgeschwindigkeit von 30 K/s und
Abkuhlstopptemperaturen von 300 °C (a) und 500 °C (b)

Abkiihlgeschwindigkeit und Abkiihlstopptemperatur
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5.3.3 Beschleunigte Abkiihlung mit variierter Geschwindigkeit bis zum bainitischen

Umwandlungsbereich und folgender Auslagerung

Die néchste untersuchte Warmebehandlungsart besteht aus einer Abkuhlung bis zu eine Tem-
peratur, bei der die bainitische Umwandlung noch nicht abgeschlossen ist, mit anschlieRender
Auslagerung bei dieser Temperatur. Aufgrund héherer Anzahl der Ergebnisse wurden diese
geteilt dargestellt. Die Ergebnisse fur Stahl St1 sind in diesem Kapitel und fir Stahl St2 im
Anhang 10.2.3 zu finden.
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Basierend auf den erhaltenen Daten der metallographischen Untersuchung I&sst sich feststel-

len, dass die Mikrostruktur bei der Verwendung einer Auslagerung (nahezu isothermische Um-

wandlung) deutlich héheren Gehalt an Ferrit im Vergleich zu den Ergebnissen aus dem vorher

gehenden Kapitel besitzt. Dieser Effekt wird bei héheren Temperaturen und niedrigeren Ab-

kiihlgeschwindigkeiten ausgepragter. So nimmt mit steigender Temperatur und Zeit der Aus-

lagerung der Bainitgehalt ab (s. Abbildungen 70 und 118). So besteht bei der Verwendung der

Auslagerung bei einer Temperatur von 550 °C und einer Haltezeit von 120 s die Mikrostruktur

vollstandig aus Ferrit. Dieselbe Tendenz wird fir den zweiten Stahl beobachtet (s. Abbildun-

gen 117 und 119). Jedoch weist der Stahl St2 héheren Bainitgehalt und feinere Mikrostruktur

als St1

bei allen untersuchten Parametern auf.

St1 (K6,7-10K/s)

—e—MA-Phase, % —e—Fermit, % —e—Bainit, %

St1 (K3-30 K/s)
—e—MA-Phase, %

—e—Ferrit, %

—e—Bainit, %

10 120

450
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temperatur, °C 550 500 450 400 (K7) temperatus, °C 550 500
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Abbildung 70 — Phasenanteile und Ergebnisse des Zugversuches bei Variation von

Abkuhlgeschwindigkeit sowie Temperatur und Dauer der Auslagerung fir St1
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Die Auslagerung ubt wesentlichen Einfluss nicht nur auf die Bildung des bainitischen und fer-
ritischen Gefuges aus, sondern auch auf die MA-Phase. Basierend auf den erhaltenen Daten
nehmen der MA-Phasengehalt sowie die Partikelgrole mit steigender Auslagerungszeit an-
fanglich zu, und folglich wieder ab (s. Abbildung 118 und Tabelle 10). Dieser Effekt ist bei
héheren Temperaturen und niedrigeren Abklhlgeschwindigkeiten ebenfalls ausgepragter (s.
Abbildung 71).

Die Auslagerungstemperatur hat einen deutlichen Einfluss auf den MA-Phasengehalt nur bei
einer Abkuhlgeschwindigkeit von 10 K/s und ihr Gehalt nimmt mit abnehmender Auslagerungs-
temperatur ebenfalls ab (Tabelle 10). In Stahl St2 wurden &hnliche Abhangigkeiten festgestellt,
die im Anhang 10.2.3 zu finden sind.

Abkiuhistopptemperatur und Auslagerungsdauer
Auslagerungstemperatur: 550 °C | Auslagerungstemperatur: 550 °C | Auslagerungstemperatur: 450 °C
Auslagerungsdauer: 10 Auslagerungsdauer: 120 s Auslagerungsdauer: 120

10
Kls

30
Kis |§

sowie Temperatur und Dauer der Auslagerung fur St1
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Tabelle 10 — Gehalt, mittlerer Aquivalentdurchmesser (D) und Lange zu Breite Verhaltnis (L/B) der
MA-Phase in der Mikrostruktur von Stahl St1 bei der Variation der Abkuhlgeschwindigkeit sowie

von Temperatur und Dauer der Auslagerung

Stahl Abkiihlgeschwin- | Abkiihlstop- | Auslagerungs- | MA-Phasen- | MA-Phase
digkeit [K/s] temperatur [°C] dauer [s] gehalt [%] | D[um] | L/B
10 6,1 430 | 1,84

550 60 7,2 6,10 | 1,93

120 4,6 470 |1,99

10 2,6 2,07 11,93

500 60 5,4 391 1,97

10 120 2,2 3,22 | 1,96
10 1,7 1,98 | 1,99

450 60 3,9 2,99 1,99

400 (K7) 120 0,9 1,05 | 1,98

10 6,7 2,01 | 2,00

550 120 6,3 243 | 1,91

10 6,1 345 |1,85

30 500 60 6,5 344 1,87

120 4,2 2,97 11,92

10 7,1 2,53 | 224

450 120 5,8 405 |1,76

Trotz Anderungen in der Mikrostruktur wurden keine deutlichen Auswirkungen auf die mecha-
nischen Eigenschaften festgestellt (s. Abbildung 70). Die hochsten Auslagerungstemperaturen
und -zeiten fUhrten allerdings zu geringeren Festigkeits- und Bruchdehnungswerten. Wie in
der vorher untersuchten Warmebehandlungsart hat der erste Stahl eine h6here Neigung zur
Bildung von Karbiden, was zu einem grof3eren Risiko eines Abfalles der mechanischen Eigen-

schaften durch Auslagerung fuhrt.

5.3.4 ,,On-line“ Warmebehandlung

Um die Bildung der MA-Phase weiter zu fordern, wurde die ,On-line“ Warmebehandlung, die
von Autoren [1, 3] entwickelt wurde, angewandt. Diese Technologie wendet eine Warmebe-
handlung unmittelbar nach der beschleunigten Abkihlung an. Die Ergebnisse sind am Beispiel
von Stahl St1 in Abbildung 72 und Tabelle 11 dargestellt. Die entsprechenden Daten fur Stahl
St2 sind im Anhang 10.2.4 zu finden.
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St1 (K4) St1 (K4)
—e—MA-Phase, % —e—Ferrit, % Bainit, % uRp0.2[MPa] mRm[MPa] mAt[%]
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20 — 00 30
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Wiedererwarung- Wiedererwarung-
temperatur, °C 600 650 600 650 600 650 temperatur, °C 600 650 600 650 600 650

Abbildung 72 — Phasenanteile und Ergebnisse des Zugversuches bei Anwendung der ,,On-line”

Warmebehandlung fiir St1

Wie in der vorherigen Kombination bestand die Mikrostruktur hauptsachlich aus granularern
Bainit. Wenn dabei die Stopptemperatur der beschleunigten Abkihlung vor dem Wiedererwér-
men gesenkt wird, nimmt der Bainitgehalt in der Mikrostruktur zu (s. Abbildung 72). Bei einer
hdheren Stopptemperatur, im Bereich wo die bainitische Umwandlung erst begonnen hat, bil-
det sich dagegen eine grol’e Menge an Ferrit. Dies fuhrt au3erdem hin zu einem hdheren
Gehalt und einer Zunahme der mittleren Gré3e der MA-Phase. Bei niedriger Stopptemperatur
der beschleunigten Abkuhlung ist die bainitische Umwandlung praktisch vollstandig abge-

schlossen, daher verbleibt ein hoher Gehalt an Bainit in der Mikrostruktur.

Bei einem Anstieg der Warmebehandlungstemperatur nach dem beschleunigten Abkuhlen
nimmt die Menge sowohl des Bainits als auch der MA-Phase ab. Es sollte jedoch beachtet
werden, dass auch die mittlere MA-PartikelgréRe mit steigender Warmebehandlungstempera-
tur kleiner wird (s. Tabelle 11 und Abbildung 73).
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Abkiihlstopptemperatur und Warmebehandlungstemperatur
Abkuhlstopptemperatur: 550 °C | Abkuhlstopptemperatur: 550 °C | Abklhlstopptemperatur: 450 °C
Warmebehandlungstemperatur: | Warmebehandlungstemperatur: | Warmebehandlungstemperatur:
600 °C 650 °C 650 °C

T, N W |

y

ol EEL 20 um § .

Abbildung 73 — Mikroskopaufnahmen der MA-Phase bei Verwendung der ,,On-line*

Warmebehandiung

Tabelle 11 — Gehalt, mittlerer Aquivalentdurchmesser (D) und Lange zu Breite Verhaltnis (L/B)
der MA-Phase in der Mikrostruktur des Stahls St1 bei Anwendung der ,On-line“ Warmebe-
handlung

stahl Abkiihlstop- | Warmebehandlungs- | MA-Phasen- | MA-Phase
temperatur [°C] temperatur [°C] gehalt[%] | D[um] | L/B
550 600 7,1 3,88 1,92
650 6,9 2,81 | 202
600 4,5 2,16 | 2,05
St1 500 650 4,2 212 1,97
600 3,8 1,94 | 1,91
450 650 3.1 1.79 | 1.96

Basierend auf den Ergebnissen des Zugversuches lasst sich schlussfolgern, dass die Ande-
rung der Stopptemperatur der beschleunigten Abkuhlung trotz relativ starker Veranderungen
der Mikrostruktur keinen wesentlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften hat, was
in Abbildung 72 zu sehen ist. Wenn jedoch eine hohe Warmebehandlungstemperatur gewahlt
wird, verschlechtern sich sowohl die Bruchdehnungs- als auch die Festigkeitseigenschaften
des Stahls. Dabei verstarkt sich dieser negative Effekt noch bei einer Abnahme der Stopptem-
peratur der beschleunigten Abkuhlung.
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5.3.5 Warmebehandlung mit abwechselnder Heizung und Kiihlung

In der Literaturauswertung wurden Ergebnisse verschiedener Untersuchungen analysiert, die
als sogenannte ,On-line“ und ,Off-line” Warmebehandlungen bezeichnet werden und mitei-
nander verglichen. Diese Studien zeigten, dass die ,On-line* Technologie zu Erhéhung des
Kohlenstoffgehaltes im Restaustenit fuhrt. Das kann dazu flhren, dass auch die MA-Partikel
einen grofleren Restaustenitanteil haben werden. AuRerdem bilden sich bei der ,Off-line”
Technologie grofRere, d.h. grébere, Partickel der MA-Phase, die die mechanischen
Eigenschaften beeintrachtigen konnen. Aus diesem Grund wurde eine modifizierte Warmebe-
handlung eingesetzt, um eine noch héhere Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff und
eine Verzogerung des MA-Partikelwachstums zu erreichen. Die Anderung betrifft die soge-
nannte Auslagerung, die wechselweise oberhalb und unterhalb der Aci Temperatur stattfindet.
Dabei erfolgten die Rickumwandlung und ggf. MA-Partikelwachstum. Durch die mehrfache
Wiederholung und in dem Fall den dreifachen Wechsel von Heizung und Kihlung tber und
unter die AC+-Temperatur (x40 °C) kann sich der Austenit mit Kohlenstoff anreichern (s. Ab-
bildung 46 im Kapitel 4.4.1). Dieser Behandlung wurden 2 Stahle unterzogen, namlich St1 und
St4.

Die Ergebnisse solcher Behandlung sind in Tabelle 12 zusammengefasst. Allerdings muss
man berucksichtigen, dass diese zusatzlichen Tests im Gegensatz zu anderen experimentel-
len Untersuchungen, die an Flachstauchproben in diesem Kapitel erfolgten, auf dem Umform-

dilatometer mit kleinen Proben durchgeflhrt wurden.

Tabelle 12 — Ergebnisse der metallographischen Untersuchungen und Harteprifung an Pro-

ben nach der Warmebehandlung mit wechselnder Heizung und Kuhlung (dreifach)

Abkiihistopp- | \Warmebehand- | co | oy | MA- | MA-Phase
Stahl temperatur [°C] lungstemperatur [%] [%] Phase D LB HV10
[°C] [%] [um]
St1 200 750 £ 40 12 88 8,5 1,66 | 1,72 | 211
450 750 £ 40 15 85 8,7 1,62 | 1,81 195
Sta 200 750 £ 40 0 100 6,5 1,28 | 1,79 | 229
450 750 £ 40 0 100 54 1,14 | 1,85 | 215

Die Mikrostruktur von erstem Stahl St1 bestand hauptsachlich aus granularen Bainit mit klei-
nem Gehalt an Ferrit. Wenn dabei die Stopptemperatur der beschleunigten Abklhlung vor
dem Wiedererwarmen gesenkt wird, nimmt das Bainitgehalt in der Mikrostruktur ein wenig zu.
Stahl St4 besitzt die Mikrostruktur, die vollstandig aus granularen Bainit besteht. Dabei hat die
Variierung der Abkuhlstopptemperatur vor dem Wiedererwarmen keinen deutlichen Einfluss
auf die Mikrostruktur (s. Tabelle 12 und Abbildung 123).
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Die erhaltenen Ergebnisse werden nachfolgend aus der Sicht des Einflusses der Abkihlstopp-
temperatur vor dem Wiedererwarmen in dieser Variante der Warmebehandlung betrachtet.
Bezuglich des Stahls St1 Ubt die Variierung der Aufheiz- und Kuhltemperatur keinen deutlichen
Einfluss auf den Gehalt der MA-Phase aus. Es gibt nur eine kleine Verfeinerung der MA-Par-
tikel. Im Stahl St4 ist der Einfluss viel deutlicher, in dem eine Verfeinerung und Gehaltsab-

nahme der MA-Phase mit steigender Abkuhlstopptemperatur stattfindet (s. Abbildung 74).

In Bezug auf Anderungen der mechanischen Eigenschaften wird die Abnahme der Hartewerte

mit steigender Abkuhlstopptemperatur bei beiden Stahlen festgestellt (s. Tabelle 12).

Abkiihlstopptemperatur
bkt‘]hlstpptempertr: 200 °C Abku

histopptempe

¥

ratur: 450 °C

-

St1

St4

{ck

Abbildung 74 — Mikroskopaufnahmen der MA-Phase bei Verwendung der Warmebehandlung mit

abwechselnder Heizung und Kuiihlung

5.4 Diskussion der experimentellen Simulation des Warmwalzens mit

verschiedenen Warmebehandlungstechnologien

5.4.1 Einfluss der Abkiihistarttemperaturen bei kontinuierlicher Abkiihlung

Wie vorhergehende Untersuchungen gezeigt haben, hat der Austenitzustand einen starken
Einfluss auf die Umwandlungskinetik und Bildung der MA-Phase. Das ist mit dem Beginn der
y/a-Umwandlung verbunden. Dabei kdnnen noch Entfestigungsvorgange wahrend der Abkuh-
lung an Luft vor dem Beginn der kontinuierlichen beschleunigten Abkuhlung stattfinden, wie
das bei einer Umformung bei 900 °C mit folgender Pause der Fall war. Unmittelbar nach der

Umformung bei 900 °C war der Austenit verfestigt. Bei der Verwendung einer Pause (Luftab-

108



Ergebnisse

kihlung) zwischen dem letzten Umformungsstich und dem Start der beschleunigten Abkih-
lung fand die statische Rekristallisation statt. Das hatte aber keinen Einfluss auf die Ergebnisse
der Mikrostrukturanalyse ohne den Anteil der MA-Phase zu beurteilen. Nur in der Mikrostruktur
des Stahls St1 wurde ein kleiner Gehalt an Ferrit bei der Verwendung der Abkihlstarttempe-
ratur von 800 °C gefunden. Seine Entstehung lasst sich durch einen mdglichen Beginn der
ferritischen Umwandlung vor der beschleunigten Abkuhlung erklaren, da die Temperatur von
800 °C sich, wie die UZTU-Diagramme zeigen, bereits nah zu Beginn der y/a-Umwandlung
befindet. Der Stahl St2 hat eine feinere Mikrostruktur bei allen Versuchsparametern aufgrund
der Zulegierung mit Molybdan. Das Element verzdgert die Diffusion von Kohlenstoff sowie die
ferritische Umwandlung [93, 141]. Ebenfalls wurde festgestellt, dass der MA-Phasengehalt mit
der Absenkung der Abkuhlstarttemperatur von 900 °C auf 800 °C zunimmt. Jedoch findet die
Verfeinerung der MA-Partikel statt.

Obwohl der Stahl St2 feineres Gefiige als St1 aufweist, hat der Stahl St1 deutlich héhere Fes-
tigkeit bei der Verwendung der Abkuhlstarttemperatur von 800 °C und 850 °C. Dies ist auf den
deutlich héheren Gehalt an Karbiden zurtickzufiihren, die sich wegen héheren Kohlenstoff-
gehaltes bilden. Mit der Erhéhung der Abkuhlstarttemperatur nimmt der Gehalt an Karbiden
ab, sodass die Festigkeitswerte sinken. Dieser Effekt ist sehr gut in Abbildung 115 zu sehen.

Aus dem gleichen Grund weist der Stahl St1 niedrigere Bruchdehnungswerte als St2 auf.

5.4.2 Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit bei der beschleunigten Abkiihlung

In Uberstimmung mit den bereits vorgestellten Ergebnissen nimmt der Ferritgehalt mit Ab-
nahme der beschleunigten Abkihlgeschwindigkeit von 30 K/s auf 10 K/s zu. Dies kann damit
erklart werden, dass eine langsame Abkuhlung fur die Diffusion gunstiger ist und zur Bildung
der diffusionsabhangigen Phasen wie Ferrit und Perlit fihrt. Andererseits steigt mit zunehmen-
der Abkuhlgeschwindigkeit die Kohlenstoffkonzentration an den Korngrenzen, da der Kohlen-
stoff nicht geniigend Zeit hat, in das Korn zu diffundieren [120]. Infolgedessen kann Austenit
ausreichend stabilisiert werden. Somit ist fir beide Stahle festzustellen, dass der MA-Phasen-
gehalt mit einer schnelleren Abkihlung zunimmt (s. Tabelle 9, Abbildung 69). Dieser Effekt ist
im ersten Stahl offensichtlicher. Im zweiten Stahl ist der Effekt aufgrund zusatzlicher Legie-
rungsbildung mit Molybdan weniger ausgepragt, was die Kohlenstoffdiffusion und die Ferrit-

umwandlung verlangsamt. Dieses Phanomen wurde auch in [141, 142] beschrieben.

Anderungen der Mikrostruktur fiihrten zu keiner wesentlichen Beeinflussung der mechani-

schen Eigenschaften im Zugversuch mit Minizugproben beider Stahle (s. Abbildung 66). Dies
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ist auf die Tatsache zurlckzufuhren, dass einerseits mit einer Abnahme der Abkuhlgeschwin-
digkeit eine Erhdhung des Ferritgehaltes auftritt, der die Festigkeit verringert. Andererseits
nimmt der Karbidanteil zu, was zum gegenteiligen Effekt fuhrt. Aulerdem wurden bei dieser
Untersuchung Minizugproben verwendet, deren Form keiner europaischen Norm entspricht,
wobei die kurze Messlange zu einer Erhdhung des Fehlers bei der Bruchdehnungsmessung
fuhrt. Die Bruchdehnungswerte sind daher ein Indikator fur die Einflusse der verschiedenen

Parameter.

5.4.3 Einfluss der Abkiihlstopptemperatur nach der beschleunigten Abkiihlung

Bei Anwendung der hoéheren Abkuhlstopptemperatur im bainitischen Umwandlungsbereich
setzt sich die Kohlenstoffdiffusion vom gebildeten Bainit/Ferrit zum nicht umgewandelten Aus-
tenit fort. Durch diesen Prozess wird der Restaustenit stabilisiert, der sich anschlieRend in die
aus Restaustenit und Martensit bestehende Phase (MA) umwandelt. Wenn jedoch eine hohe
Abkuhlstopptemperatur gewahlt wird, kann eine Bildung von Karbiden oder Perlit an Stelle der
Stabilisierung des Restaustenits stattfinden. Aus diesem Grund nimmt der MA-Phasengehalt
bei steigender Abkuhlstopptemperatur von 300 °C bis 400 °C zunachst zu und dann bei 500 °C
ab (s. Tabelle 9). Jedoch, aufgrund der Fortsetzung der Kohlenstoffdiffusion vom gebildeten
Bainit/Ferrit zum nicht umgewandelten Austenit bei der Verwendung der erhéhten Ab-

kihlstopptemperatur andert sich die GréRe der MA-Partikel. Sie nimmt gleichmafig zu.

Da mit steigender Abkihlstopptemperatur mehr Ferrit in der Mikrostruktur gebildet wird, gibt
es eine Tendenz zur Steigerung der Bruchdehnung und zur Abnahme der Festigkeit. Diese

Anderungen liegen meistens innerhalb des Messfehlers.

5.4.4 Einfluss der Auslagerung nach der beschleunigten Abkiihlung

Um einen groRReren Gehalt an MA-Phase in der Mikrostruktur zu erhalten, ist es notwendig,
entweder die Kohlenstoffdiffusionsrate vom gebildeten Bainit/Ferrit zum nicht umgewandelten
Austenit zu erhdhen oder die Zeit fur vollstandigere Diffusionsprozesse zu verlangern [117].
Die letztere Option kann durch isotherme Auslagerung im Bainit-Umwandlungsbereich erreicht
werden. Dies muss aufgrund der Erhéhung der Kohlenstoffkonzentration im nicht umgewan-
delten Austenit zu dessen Stabilisierung fuhren. Aulerdem bekommt der Kohlenstoff mit der
Erhdhung der Auslagerungszeit mehr Zeit, um vollstandiger in den Austenit zu diffundieren.
Aus diesen Grunden nehmen der MA-Phasengehalt sowie die PartikelgroRe mit steigender
Auslagerungszeit anfanglich zu, und folglich aufgrund der Bildung von Karbiden in der Mikro-

struktur wieder ab. Bei der Verwendung einer Abkuhlgeschwindigkeit von 30 K/s hat die Tem-
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peratur der Auslagerung keinen deutlichen Einfluss auf den MA-Phasengehalt. Dies findet ver-
mutlich aufgrund relativ kiirzerer Auslagerungsdauer statt, die fir die Kohlenstoffdiffusion nicht

ausreichend ist.

Deutliche Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften wurden nicht festgestellt (s. Ab-
bildung 70). Die hdchsten Auslagerungstemperaturen und -zeiten fuhrten allerdings aufgrund
der Bildung von Karbiden und héherem Ferritgehalt in der Mikrostruktur zu geringeren Festig-
keits- und Bruchdehnungswerten. Dieser Effekt ist fir den Stahl St1 ausgepragter, weil er eine
héhere Neigung zur Bildung von Karbiden aufgrund seines hoheren Kohlenstoff- und niedri-

geren Molybdangehalts zeigt.

5.4.5 Einfluss der Warmebehandlung nach der beschleunigten Abkiihlung (On-line

Technologie)

Bei der isothermen Auslagerung nach der beschleunigten Abkuhlung hort die bainitische Um-
wandlung nicht auf, sondern setzt sich bis zum Erreichen des Gleichgewichtsenergiezustan-
des fort. Um diesen Prozess zu verzdgern, kann das so genannte ,,On-line“ Verfahren ange-
wendet werden, das von Ishikawa und Shinmiya in [1, 3] entwickelt wurde. Diese Technologie
wendet eine Wiedererwarmung unmittelbar nach der beschleunigten Abkuhlung an. Dies hilft
die bainitische Umwandlung zu stoppen. In dieser Phase dominiert der Prozess der Kohlen-
stoffdiffusion [1, 3, 77, 131].

Wird die Abkuhlstopptemperatur bis am Anfang des Bereiches der bainitischen Umwandlung
erhdht, kann sich bei der Wiedererwadrmung bis in den Bereich des Zweiphasengebietes eine
grélkere Menge an Ferrit bilden. Dies hangt damit zusammen, dass die y/a-Umwandlung zum
gréfdten Teil noch nicht abgeschlossen ist. Mit sinkender Abkihlstopptemperatur nimmt der
Bainitgehalt zu und die Struktur des Bainits ist feiner. Zudem tritt eine Verfeinerung und Ab-

nahme des Gehaltes von MA-Phase im feinen Bainit auf.

Bei einem Anstieg der Warmebehandlungstemperatur nach der beschleunigten Abklihlung
nimmt sowohl der Anteil des Bainits als auch der MA-Phasegehalt ab. Ersteres findet aufgrund
der Zersetzung von Bainit in Ferrit und Zementit/Karbiden statt. Letzteres tritt aufgrund der
Bildung von Karbiden in der Mikrostruktur auf, die den Kohlestoffgehalt im Austenit reduziert
(s. Abbildung 122).

Bei der Verwendung von unterschiedlichen Abkihlstopp- und Warmebehandlungstemperatu-
ren wurden mit nachfolgend beschriebener Ausnahme keine wesentlichen Auswirkungen auf

die mechanischen Eigenschaften festgestellt. Wenn jedoch eine hohe Warmebehandlungs-
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temperatur gewahlt wird, verschlechtern sich sowohl die Bruchdehnungs- als auch die Festig-
keitseigenschaften der Stahle. Dabei verstarkt sich dieser negative Effekt auch bei einer Ab-
senkung der Kuhlstopptemperatur der beschleunigten Abkihlung. Dies kann darauf zurlck-
gefuhrt werden, dass die Umwandlung bei hoherer Warmebehandlungstemperatur (650 °C) in
einem ferritischen oder perlitischen Bereich stattfindet und einen groRen Gehalt nicht nur an
Ferrit, sondern auch an Karbiden/Perlit zur Folge hat. Dartber hinaus setzt die Verwendung
einer niedrigeren Kihlstopptemperatur der beschleunigten Abkthlung mehr Kohlenstoff aus
Ferrit frei, der in den nicht umgewandelten Austenit diffundiert. Dies stabilisiert den Austenit
einerseits, tragt aber andererseits zur Bildung von mehr Karbiden bei, was durch die Gefl-

geanalyse bestatigt wurde.

5.4.6 Einfluss der Warmebehandlung mit mehrfach wechselnder Heizung und

Kuhlung

Basierend auf den metallographischen Untersuchungen lasst sich schlussfolgern, dass das
Geflige von so behandelten Proben einen deutlich gréleren Bainitgehalt im Vergleich zur ,On-
line“ Technologie hat und die Struktur des Bainits feiner ist. Dennoch ist das Geflige dieser
Proben grober und hat hdheren Gehalt an Ferrit als bei Anwendung einer beschleunigten Ab-
kuhlung. Das ist allerdings von der Abkuhlstopptemperatur abhangig. Diese Vergroberung be-
eintrachtigt die Harte HV10. Bei einer Abkuhlstopptemperatur von 200 °C fallt die Harte um
15-20 Einheiten und bei 450 °C um 20-30 Einheiten.

Dennoch ergab die Warmebehandlung mit abwechselnder Heizung und Kuhlung eine Mikro-
struktur mit deutlich feineren MA-Partikeln und einem grof3eren Anteil im Vergleich zur anderen
Warmebehandlungsvarianten der. Dies ist darauf zurtickzufiihren, dass bei der abwechseln-
den Heizung und Kihlung ebenfalls die abwechselnde Umwandlung und Rickumwandlung
erfolgt. Daher kann die MA-Phase in der GroflRe nicht wachsen, aber ihre Sattigung mit Koh-

lestoff setzt sich fort.

Jedoch, im Vergleich mit der konventionellen Technologie der beschleunigten Abkihlung mit
verschiedenen Abkuhlstopptemperaturen unterhalb von 400 °C hat diese Form der Warmebe-

handlung keinen weiteren positiven Einfluss auf die Bildung der MA-Phase.

5.4.7 Zusammenfassung der experimentellen Simulation des Warmwalzens

Die verschiedenen Technologiekombinationen, die an der Anlage ,Gleeble“ experimentell
simuliert wurden, ergaben eine Vielzahl von unterschiedlichen Gefligen im Endprodukt. Um

den Einflud auf die mechanischen Eigenschften zu analysieren wurden alle Ergebnisse der
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experimentellen Simulation des Warmwalzens in rdumlichen Diagrammen in Abbildungen 75
und 124 (s. Anhang 10.2.6) dargestellt. Hier lassen sich die Beziehungen zwischen dem
Gehalt an Bainit, der MA-Phase und den mechanischen Eigenschaften (Rm, Rpo2 und Ay)

analysieren.
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,,
<

°/o

\4

Abbildung 75 — Grafik des Zusammenhangs zwischen dem Gehalt an Bainit, der MA-Phase und

den mechanischen Eigenschaftenbei Stahl St1

Aus diesen Grafiken lassen sich diverse Schlussfolgerungen ziehen. Zum Beispiel nehmen
die Festigkeit und Streckgrenze mit steigendem Gehalt an Bainit und MA-Phase zu, und
gleichzeitig verbessern sich die Bruchdehnungswerte mit Zunahme des MA-Phasengehaltes.
Im Vergleich dazu scheint der Bainitgehalt keinen deutlichen Einfluss auf die Bruchdehnung
zu haben. Das Verhéltnis aus Streckgrenze und der Zugfestigkeit nimmt mit Zunahme der MA-

Phase ab. Allgemeinen wird angenommen, dass ein niedriges Rpo2/Rm-Verhéltnis eine hohe
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Kapazitat fur plastische Verformung bereitstellt und die Sicherheitsspanne gegen Versagen

erhdht [143, 144]. Zusammenfassend I8sst sich sagen, dass fir die untersuchten Stahle eine

bainitische Mikrostruktur mit einem groRen Gehalt an MA-Phase bevorzugt wird.

Eines der Hauptziele der experimentellen Simulationen des Warmwalzens an der Anlage

.Gleeble“ war, den Einfluss der thermomechanischen Behandlung mit anschlieRender be-

schleunigter AbklUhlung und zuséatzlicher isothermer Auslagerung oder einer Wiedererwar-

mung auf die Bildung der Mikrostruktur und die MA-Phase sowie die mechanischen Eigen-

schaften zu ermitteln. Zusatzlich sollte der Einfluss des Gehaltes an Molybdan und Kohlenstoff

nach den gleichen Parametern analysiert werden. Die vorliegenden Ergebnisse kdnnen wie

folgt zusammengefasst werden:

1.

Thermomechanische Behandlung mit beschleunigter Abkuhlung erlaubt es, eine Mik-
rostruktur mit einem hohen Bainit- sowie MA-Phasengehalt einzustellen;

Eine Zulegierung mit Molybdan reduziert die mittlere KorngroRe, fordert die Bildung der
bainitischen Mikrostruktur und wirkt sich positiv auf die Bildung der MA-Phase aus;
Ein ,On-line* Verfahren oder isotherme Auslagerung haben den gleichen Effekt und
erhdhen leicht den MA-Phasengehalt, fihren aber auch zu einer Abnahme des Bainit-
gehaltes in der Mikrostruktur;

Eine Erhéhung der Wiedererwarmungstemperatur beim ,,On-line” Verfahren, der iso-
thermen Auslagerung oder der Stopptemperatur der beschleunigten Abkihlung fahrt
zu einer Zunahme des Ferritgehaltes sowie zu einer Vergroberung der mittleren Korn-
grole;

Anwendung der Warmebehandlung mit abwechselnder Erwarmen und Kihlung fuhrt
zu einem deutlich gréReren Bainitgehalt als auch deutlich feineren MA-Partikeln mit
einer grélkeren Zahl im Vergleich zur anderen Varianten der Warmebehandlung in An-
schluss an die beschleunigte Abkuhlung;

,On-line* Verfahren oder isotherme Auslagerung fir die untersuchten Stahle wirken
sich nicht merklich auf deren mechanischen Eigenschaften aus;

Beschleunigte Abkuhlung mit variierter Starttemperatur und Geschwindigkeit hat den
grofdten Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Der Gehalt an Bainit und MA-

Phase in der Mikrostruktur erreichten den maximalen gemessenen Wert.
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5.4.8 Parameter fiir weitere Untersuchungen
Erwarmung:

Fir alle untersuchten Stahle wurde die Erwarmungstemperatur von 1250 °C beibehalten,

die schon in den vorigen Untersuchungen verwendet wurde.
Warmumformung:

Basierend auf den Gesamtergebnissen von Warmumformsimulation und Untersuchungen am

Dilatometer wurden drei Endumformtemperaturen von 850, 900, 950 °C fir weitere Labor-

walzversuche ausgewahilt.
Abkiihlung nach der Warmumformung:

Fir weitere Versuche wurden dieselben Abkiihlgeschwindigkeiten von 10 bzw. 30 K/s wie

in den vorigen Untersuchungen verwendet.

5.5 Laborwalzversuche

Mit Hilfe der Ergebnisse aus der experimentellen Simulation des Warmwalzprozesses sowie
Dilatometrieversuchen wurden Bedingungen fir eine Versuchsreihe auf der halbkontinuierli-
chen Warmwalzanlage des Institutes fir Metallformung ausgearbeitet und das Walzen durch-
gefuhrt. Bei den gewahlten Legierungen sollten einerseits die Einflisse der Legierungsele-
mente wie Kohlenstoff, Molybdan, Silizium und Aluminium sowie der Walzbedingungen auf die
MA-Phase- und Gefligeausbildung bestimmt werden. Zudem sind die mechanischen Eigen-
schaften des Bleches in Zug- sowie Kerbschlagbiegeversuchen mit Standardproben bestimmt
worden. Mit dem genannten Ziel sind sechs Versuchsreihen, die sich in der Umformtemperatur
und in der Abkuhlgeschwindigkeit unterschieden, mit jeder Legierung durchgefuhrt worden.
Alle Bedingungen sind in Kapitel 4.5 in Tabelle 3 zusammengefasst. Im Folgenden werden die

Ergebnisse dieser Experimente vorgestellt und anschlieRend erértert.

5.5.1 Gefuigeausbildung

Aufgrund grof3er Datenmenge werden nachfolgend die grafische Darstellung der experimen-
talen Ergebnisse in diesem und folgenden Kapiteln fur die Stahle St1 und St4 vorgestellt. Die
restlichen Abbildungen fur die Stahlen St2 und St3 sind im Anhang 10.3.1 zu finden.

Abbildungen 76 und 125 zeigen die Ergebnisse der metallographischen Analyse, die mittels

digitaler Mikroskopie erhalten wurden. Wie vorherige Untersuchungen gezeigt haben (Kapiteln

5.1 und 5.3), besteht nach dem Warmwalzen das Geflige des Stahls St1 hauptsachlich aus

dem granularen Bainit (s. Abbildung 76a). Der Stahl St2 hat bei gleichen Umformbedingungen
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eine feinere Mikrostruktur sowie einen héheren Gehalt an nadelférmigem Ferrit und granularen
Bainit (s. Abbildung 125a).

Bei einer Endwalztemperatur von 900 °C enthalt die Mikrostruktur der beiden Stahle eine ge-
ringe Menge an nadelférmigem und polygonalem Ferrit, deren nadelférmiger Anteil mit der
Abnahme der Endwalztemperatur zunimmt. Die Nadeln bilden den ,Accicular® Ferrit und ver-
feinern das Geflige. Bei einer Endwalztemperatur von 950 °C, wo das Austenitkorn Zeit hat,
um vollstandig zu rekristallisieren, erhdht sich der Gehalt an oberem Bainit, wahrend Ferrit aus
der Mikrostruktur praktisch verschwindet. Bei hoheren Abkuhlgeschwindigkeiten treten eine
allgemeine Verfeinerung der Mikrostruktur und eine Zunahme des Gehaltes an nadelférmigem

Ferrit und oberem Bainit auf.

Aufgrund des anderen Legierungskonzeptes der Stahle St3 und St4 haben diese prinzipiell
eine viel feinere Mikrostruktur, als die Stahle St1 und St2. Sie weisen mehr nadelférmigen
Ferrit auf und haben keinen polygonalen Ferrit. Wobei der Stahl St4 eine leicht grobere Mik-
rostruktur als der Stahl St3 hat. Dieser Stahl hat auch einen gréfieren Gehalt an granularem

Bainit bei allen Versuchsparametern.

Bei der Variierung der Umformtemperatur sowie Abkuhlgeschwindigkeit finden bei den Stahlen
St3 und St4 gleiche Anderungen in der Mikrostruktur wie bei den Stahlen St1 und St2 statt. So
ist erkennbar, dass mit Senkung der Endwalztemperatur von 900 °C auf 850 °C der Anteil des
nadelférmigen Ferrits zunimmt. Wird die Endwalztemperutur auf 950 °C erhéht, nimmt der

Anteil des oberen Bainits stark zu.

Eine Erhéhung der Abkuhlgeschwindigkeit fihrt bei allen Endwalztemperaturen zur Erh6hung

des Gehaltes an nadelférmigem Ferrit und oberem Bainit.
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Abbildung 76 — Ergebnisse der MA-Phasen- und Mikrostrukturanalyse der warmgewalzten Bleche

an den Beispielen St1 und St4

5.5.2 MA-Phasenausbildung

Zuséatzlich zur metallographischen Analyse wurden Untersuchungen zur Bestimmung des
Gehaltes und der Grolie der einzelnen Partikel der MA-Phase durchgefuhrt. Die Messergeb-
nisse des Gehalts, der Medianwerte des Durchmessers sowie des Lange zur Breite Verhalt-
nisses der MA-Phase sind in Abbildungen 76 und 125 dargestellt.

Aus den erhaltenen Daten ist ersichtlich, dass der MA-Phasengehalt ein Maximum bei der
Verwendung der Endwalztemperutur von 900 °C aufweist. Bei einer Endwalztemperatur von
850 °C und 950 °C nimmt der Anteil der MA-Phase ab. Dartber hinaus nimmt das Verhaltnis
der L&nge zu Breite der MA-Partikel zu (s. Abbildungen 76 und 125).

Betrachtet man die Gré3e der MA-Partikel in den einzelnen Phasen, so zeigen die lichtmikro-
skopischen Aufnahmen, dass die MA-Partikel, die Teil des nadelférmigen Ferrits ist, kleinere
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Abmessungen aufweisen als im granularen und oberen Bainit. Im Allgemeinen hat die Mikro-
struktur des Stahls St4 die grofite Menge an MA-Phase. Etwas weniger hat Stahl St3, gefolgt
von Stahl St1 und St2.

5.5.3 Mechanische Eigenschaften

Aufgrund von Unterschieden in Mikrostruktur und MA-Phase treten Anderungen der mechani-
schen Eigenschaften auf, vor allem zwischen den Stahlgruppen St1, St2 und St3, St4. Die
héchste Bruchdehnung weisen Stahle auf, die bei einer Endwalztemperatur von 900 °C ge-
walzt wurden (s. Tabelle 13). Die hohe Bruchdehnung geht einher mit kleinerer Streckgrenze
und Festigkeit. Bei Anwendung der Endwalztemperaturen von 850 °C und 950 °C sinken die
Bruchdehnungswerte leicht, jedoch nimmt die Festigkeit zu. Der Vergleich der beiden End-
walztemperaturen zeigt, dass bei der Endwalztemperatur von 850 °C hdhere Bruchdehnung
als bei 950 °C erreicht wurde. Die Festigkeitskennwerte liegen auf vergleichbarem Niveau.

Die Erhéhung der Abkuhlgeschwindigkeit von 10 K/s auf 30 K/s fuhrt zu Steigerung der Fes-
tigkeit bei gleichzeitiger Abnahme der Bruchdehnung. Im Allgemeinen haben Stahle St3 und
St4 eine héhere Festigkeit, aber gleichzeitig eine geringere Bruchdehnung als Stahle St1 und
St2 (s. Tabellen 13 und 19 im Anhang 10.3.2).

Tabelle 13 — Zugversuchsergebnisse und Standardabweichung der Messungen der

warmgewalzten Bleche fur St1 und St4

EWT 9 Roo, SRp0, Ry, SRto, Rm SRm A s
Stahl | oc] | 1k/s] | MPa] | [MPa] | [MPa] | [MPa] | [MPa] | (MPa] [Res/Rm| [or) | [ef]

St1 850 10 4470 | 2,8 | 4585 | 31 639,0 | 8,5 0,72 | 345 0,0
St1 900 10 420,0 | 5,7 | 4357 | 64 | 6365 | 64 0,68 | 35,0 0,7
St1 950 10 439,0 | 11,3 | 449,5 16 |643,0| 17,0 | 0,70 | 33,1 1,4
St1 850 30 4470 | 11,3 | 4642 | 54 | 656,0 | 57 0,71 29,7 0,0
St1 900 30 498,5| 0,7 | 5108 | 0,1 6775 | 0,7 0,75 | 29,3 0,4
St1 950 30 506,0 | 14,1 | 5155 | 9,1 687,5 | 3,5 0,75 | 28,8 1,5
St4 850 10 5415 | 2,1 550,4 | 2,2 | 740,0 | 4.2 0,74 | 27,4 1,1
St4 900 10 549,5 | 2,1 558,4 16 | 7440 | 184 | 0,75 | 28,8 0,8
St4 950 10 542,0 | 12,7 | 5491 93 | 7400 | 28 0,74 | 26,2 0,2
St4 850 30 643,5 | 14,8 | 638,5 | 152 | 809,0 | 5,7 0,79 | 22,6 1,1
St4 900 30 628,0 | 11,3 | 6280 | 36 |8150 | 99 0,77 | 24,6 0,0
St4 950 30 640,5 | 106 | 633,0 | 6,2 | 800,5 | 9,2 0,79 | 21,2 0,0

Der Einfluss der Walzbedingungen auf die Kerbschlagarbeit ist in den Diagrammen im Abbil-
dung 77 gezeigt. Das gilt fur Stahle St1 und St4. In Abbildung 126 im Anhang 10.3.2 sind die
Prifergebnisse der Stahle St 2 und St 3 dargestellt. Alle Ergebnisse zeigen ahnliche Tenden-
zen wie die bei der Bruchdehnung auf. So werden die hdchsten Werte der Kerbschlagarbeit
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bei allen Stahlen erreicht, die bei einer Endwalztemperatur von 900 °C hergestellt wurden. Bei
der Anwendung der niedrigen Endwalztemperatur sinkt die Kerbschlagarbeit leicht ab. Bei ei-
ner Endwalztemperatur von 950 °C wird die Beeintrachtigung der Kerbschlagarbeit noch deut-
licher. Dies macht sich besonders bei den Stéhlen St2 und St4 bemerkbar.
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Abbildung 77 — Kerbschlagbiegeversuchsergebnisse der warmgewalzten Bleche fir St1 und St4
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5.5.4 Verwendung des Direkteinsatzes

In Kapitel 5.1.1 wurden die Lésungszustande von Mikrolegierungselementen berechnet. Die
Ergebnisse zeigten, dass sich nicht alle Elemente wahrend der Aufwarmung vor dem Walzen
auflésen. Dies gilt insbesondere fur Titannitride. Um das Potenzial aller Mikrolegierungsele-
mente besser auszunutzen, kann der Direkteinsatz angewendet werden, bei dem man davon
ausgeht, dass ein groReres Potential an Mikrolegierungselementen in Losung sein wird. Da
sich in diesem Fall das Material in einem fliissigen Zustand befindet und alle Mikrolegierungs-
elemente weitgehend in Losung sind, werden diese erst beim Abklhlen des Gusszustandes
und spater beim Warmwalzen ausgeschieden. Diese Behauptung beruht auf betrieblicher Er-

fahrung mit dem Direkteinsatz.

In Tabelle 14 und Abbildung 78 sind Ergebnisse der Mikrostrukturanalyse und REM-Aufnah-
men warmausgewalzter Proben dargestellt, die mit der konventionellen Variante und dem Di-
rekteinsatz erzeugt wurden. Daraus ist ersichtlich, dass der Direkteinsatz den Gehalt an na-
delférmigem und polygonalem Ferrit steigert. Es ist auch bemerkenswert, dass das Material
nach dem Direkteinsatz eine UngleichmaRigkeit in der Mikrostruktur aufweist, die in Abbildung
78 deutlich sichtbar ist. Dies kann zu UnregelmaRigkeiten der mechanischen Eigenschaften
fuhren. Dieses ist allerdings nicht eindeutig dem Direkteinsatz zuzuordnen. Zu klaren ist, ob
das allein auf die Gesamtumformung und die unvollstadndige Rekristallisation zurlickzufihren

ist.

Tabelle 14 — Ergebnisse der Mikrostruktur- und MA-Phasenanalyse des Stahls St1 und St4 bei

Anwendung des konventionellen Verfahrens und Direkteinsatzes

Stahl | EWT[Cl: | 9[Kis] | FI%] | AF[%] | GB[%] | MA[%] | Dwma[um] | L/B
st1 D900 10 20 15 65 9,3 2,0 2,0
st1 900 10 17 7 77 8,9 1,9 2,0
St4 D900 10 0 30 70 13,8 1,5 1,9
St4 900 10 0 18 82 13,4 1,4 1,9

1 Proben mit der Verwendung des Direkteinsatzes sind mit ,D“ im Name bezeichnet.
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Direkteinsatz, 900 °C / 10 KI/s

¥ Uum um
Abbildung 78 — Rasterelektronenmikroskopische Ubersichtsaufnahmen des Stahls St1 bei

Verwendung des konventionellen Verfahrens und Direkteinsatzes

In Bezug auf die MA-Phase erhoht die Anwendung des Direkteinsatzes leicht den Gehalt der
MA-Phase (s. Abbildung 79 und Tabelle 14).
900 °C /10 K/s

Direkteinsatz, 900 °C / 10 K/s

St1

St4

f 4 m m

Abbildung 79 — Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Stahls St1 und St4 bei der

Anwendung des konventionellen Verfahrens und Direkteinsatzes

Die Ergebnisse der Kerbschlagbiege- und Zugversuche der Proben aus dem Direkteinsatz,
sind vollstandigkeitshalber in Abbildungen 80 und 81 zusammengefasst. Ein deutlicher Effekt
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des Direkteinsatzes auf die mechanischen Eigenschaften wurde nicht festgestellt. Trotzdem
ist ersichtlich, dass seine Verwendung zu einer merklichen Verschlechterung der Bruchdeh-
nung im Stahl St1 fuhrt.
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Abbildung 80 — Ergebnisse des Zugversuchs im Vergleich mit den Ergebnissen der
Mikrostrukturanalyse fur St1 und St4 bei Anwendung des konventionellen Verfahrens und

Direkteinsatzes
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Abbildung 81 — Ergebnisse des Kerbschlagbiegeversuches bei Anwendung des konventionellen
Verfahrens und Direkteinsatzes

5.5.5 Restaustenitanteil

Zur Bestimmung des Restaustenitgehaltes wurden mehrere Proben ausgewahlt, um den
Restaustenitanteil in Abh&ngigkeit technologischer Parameter zu ermitteln. Die gewonnenen
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Ergebnisse sind in Tabelle 15 zusammengefasst. Es ist ersichtlich, dass der Gehalt des
Restaustenits mit der Erhéhung der Abkuhlgeschwindigkeit zunimmt, was schon in den bereits

vorliegenden Untersuchungen nachgewiesen wurde.

Tabelle 15 — Ergebnisse der Rontgendiffraktometrie zur Bestimmung des Restaustenitanteils [RA]

Probe RA, [%]
St1.850.10 | 41
St1.900.10 | 41
S$t1.900.30 | 51
St1.950.10 | 41
S$t2.900.10 | 41
St3.900.10 | 51
St4.850.10 | 41
St4.900.10 | 41
St4.900.30 | 51
St4.950.10 | 31

5.6 Diskussion der Ergebnisse von Laborwalzversuchen

5.6.1 Einfluss der Umformungstemperatur

Durch Anwendung einer Endwalztemperatur unterhalb der Rekristallisationsstopptemperatur,
wie in diesem Fall bei 850 °C, bleibt das Austenitkorn im verfestigten Zustand. Dies fihrt zu
einer Zunahme der Keimbildungsdichte durch Umformung des Austenits, was zur Bildung von
Verformungsbandern und Erhéhung der Versetzungsdichte in den verfestigten Austenitkor-
nern flhrt. Diese Effekte beschleunigen die Ferritumwandlung, die zur Erhéhung des polygo-
nalen (St1, 2) und nadelférmigen (St3, 4) Ferrits und einer geringen Geflugeverfeinerung im
Vergleich zu héheren Umformtemperaturen fuhrt [145]. In den Ergebnissen der Rasterelektro-
nenmikroskopie (s. Abbildung 82) ist zu erkennen, dass die MA-Phase im nadelférmigen Ferrit
kleiner und etwas langlicher als im granularen Bainit ist. Der Grund dafur ist, dass nadelférmi-
ger Ferrit eine grofere Anzahl an Keimbildungsstellen als granularer hat. Dies fuhrt zu einer

Zunahme der Feinkdrnigkeit.

Durch Anwendung der hohen Endwalztemperatur (950 °C) kann der verfestigte Austenit be-
reits vor der Abklihlung vollstandig rekristallisieren, sodass im Vergleich zu den anderen bei-
den Endwalztemperaturen (850; 900 °C) die Ferritumwandlung spater beginnt [61, 145]. Infol-
gedessen ist der Anteil an oberem Bainit bei dieser Endwalztemperatur erhdht. Die MA-Phase

im oberen Bainit hat eine langlichere Form und befindet sich zwischen den bainitischen Platten
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oder an den Korngrenzen [40, 42]. Dieser Effekt kann in Abbildungen 82 und 76 beobachtet

werden.

850 °C/10Kis __900°C/10K/s 950 °C/10Kis

St1| 24

um # [ 4 um

Abbildung 82 — Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Stahls St1 und St4 bei

verschiedenen Parametern der Endwalztemperatur und Abkuhlung

Das beste Verhaltnis von Festigkeit, Dehnung und Kerbschlagarbeit wurden mit der Mikro-
struktur erreicht, die aus granularem Bainit mit einem geringen Gehalt an nadelformigem Ferrit

bestand.

Die Bildung von oberem Bainit hatte einen negativen Einfluss auf die plastischen und Zahig-
keitseigenschaften, die in Abbildungen 86 und 87 zu sehen sind. Die Mikrostruktur aus granu-
larem Bainit und geringem Gehalt an nadelférmigem Ferrit wurde durch eine Endwalztempe-
ratur von 900 °C erhalten, bei welcher der Austenit eine Méglichkeit hat, teilweise zu rekristal-

lisieren, bevor die Abklhlung beginnt.

5.6.2 Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit

Erwartungsgemal fihrt die Erhdhung der Abklhlungsgeschwindigkeit zur Verfeinerung der
Mikrostruktur und zur Erhéhung des Gehalts an nadelférmigem Ferrit und oberem Bainit. Diese
Effekte sind in vielen Arbeiten bereits gut untersucht und bestatigt [119, 146, 147] und auch in
den vorherigen Kapiteln dieser Arbeit analysiert. AuRerdem erhéht die Beschleunigung der
Abkuhlgeschwindigkeit den MA-Phasengehalt und verfeinert sie, jedoch wird das zur Bildung
einer grolRen Menge an oberem Bainit fuhren und die MA-Phase wird eine mehr langliche und
unglnstige Form haben. Die Zunahme der Menge und Verfeinerung der MA-Phase in diesem
Fall erfolgt aufgrund der Tatsache, dass aus dem gebildeten Bainit der diffundierte Kohlenstoff
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mit steigender Abklihlgeschwindigkeit sich nicht gleichmaRig tGber das Korn des nicht umge-
wandelten Austenits verteilen kann. So entstehen Bereiche mit hdherem Kohlenstoffgehalt an
der Umwandlungsfront. Dies erhdht die Anzahl von Bereichen mit einem ausreichend hohen
Kohlenstoffgehalt in nicht umgewandelten Austenitkdrnern, um der y/a-Umwandlung zu wider-
stehen [3, 12].

900 °C /10 KI/s 900 °C / 30 KI/s
e =

- \ ﬁ LS S dry
AT A ¥ \%
4 MY B -
L < )
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Abbildung 83 — Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Stahls St1 und St4 bei

verschiedenen Abkuhlraten

Die Erhdhung der AbklUhlungsgeschwindigkeit fihrt zu einer Verbesserung der Festigkeitsei-
genschaften aller Stahle um bis zu 10%, fuhrt aber gleichzeitig zu einer Verschlechterung der
Bruchdehnung. Eine eindeutige Korrelation zwischen der Abkuhlrate und der Kerbschlagarbeit
wurde nicht festgestellt. Es gibt jedoch eine leichte Verschlechterung der Kerbschlagarbeit bei
tiefen Temperaturen mit zunehmender Abkuhlgeschwindigkeit. Der Hauptfaktor, der die Kerb-
schlagarbeit beeinflusst, ist jedoch die Endumformungstemperatur, die sich starker auf das

Geflige auswirkt.
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5.6.3 Einfluss des Legierungskonzepts

Bei der Bildung bainitischer Mikrostruktur tritt eine Diffusion von Kohlenstoff in den nicht um-
gewandelten Austenit auf [59]. Auf der einen Seite ist es notwendig, die Diffusion von Kohlen-
stoff aus dem Ferrit in den nicht umgewandelten Austenit zu erhdhen. In diesem Fall besteht
jedoch die Gefahr der Bildung von Perlit und grof3en Karbiden in der Mikrostruktur. Auf der
anderen Seite ist es notwendig, den Diffusionsprozess zu verlangsamen, um die lokale Kon-
zentration von Kohlenstoff an der Umwandlungsfront zu erhdhen. Aus diesen Grinden wurden
die untersuchten Stahle mit unterschiedlichen Gehalten an Kohlenstoff, Molybdan, Aluminium
und Silizium legiert. Dies erfolgte, um die Bildung der MA-Phase durch diese Legierungsele-
mente zu beeinflussen. So besitzt der Stahl St1 einen erhéhten Kohlenstoffgehalt, der Stahl
St2 ist mit Molybdan legiert. Die Stahle St3 und St4 sind zusatzlich mit Silizium und Aluminium
legiert und besitzen dabei einen reduzierten Gehalt an Kohlenstoff. Die entsprechenden che-

mischen Zusammensetzungen wurden schon in Tabelle 2 dargestellt.

Die zusatzliche Legierung mit Molybdan in St2 reduziert die mittlere Korngrolie, fordert die
Bildung der bainitischen Mikrostruktur, die die Diffusion von Kohlenstoff sowie die ferritische
Umwandlung bremst (s. Abbildung 84) [93, 141]. Aufgrund der allgemeinen Verfeinerung des
Gefliges des Stahles St2 der gleichzeitig mit geringeren Kohlenstoffgehalt legiert ist, ist die
Mikrostruktur des Stahls durch feinere Partikel und einen kleineren Gehalt an MA-Phase ge-
kennzeichnet. Dies hat sich sowohl auf die Kerbschlagarbeit als auch auf die Festigkeit positiv

ausgewirkt.
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Abbildung 84 — Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der untersuchten Stahle bei gleicher
Endwalztemperatur (900 °C) und Abkuhlgeschwindigkeit (10 K/s)

Aufgrund des anderen Legierungskonzepts mit erhdhtem Al- und Si-Gehalt neigen die Stahle
St3 und St4 starker zu bainitischer Umwandlung und weisen daher eine feinere Mikrostruktur
auf. Um die Stabilisierung des Austenits zu verbessern, wurden die untersuchten Stahle mit
Aluminium und Silizium in zwei Kombinationen legiert. Obwohl die Elemente wie Al und Si
ferritstabilisierend wirken, blockieren sie gleichzeitig die Bildung von Karbiden [148]. Dartber
hinaus besitzen die Stahle St3 und St4 einen erhéhten Nickelgehalt, der zu den
Austenitstabilisatoren gehort. Als Ergebniss fuhrte diese Zulegierung mit Si und Al zur
Verfeinerung und Gehaltzunahme der MA-Phase im Vergleich zu den Stahlen St1 und St2.

Si und Al haben ahnliche Effekte. Allerdings sind sie unterschiedlich ausgepragt. So besitzt
Stahl St3 voll bainitische Mikrostruktur, die meistens aus granularem Bainit und nadelformigem
Ferrit besteht. Nur bei der Verwendung der héheren Endwalztemperatur sowie schnellerer
Abkuhlung bildet sich oberer Bainit in einer grolen Menge. Darlber hinaus besitzt Stahl St3
die feinsten MA-Patikel im Vergleich zur allen anderen Stahlen. Das Legierungskonzept flhrte

jedoch zu keiner wesentlichen Anderung des Gehaltes der MA-Phase.
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Anwendung des Legierungskonzeptes mit einem erhdhten Gehalt an Al und abgesenktem Ge-
halt an Si, wie im Stahl St4, fihrt zu einer Zunahme des Gehalts an granularem Bainit und
nadelférmigem Ferrit in der Mikrostruktur. Zudem flhrt das zu einer signifikanten Zunahme der
Menge und der GréRe der MA-Phase bei allen Umformbedingungen im Vergleich zu anderen
Stahlen.

Obwohl Stahl St4 die feinere Mikrostruktur mit hohem Anteil an globularem Bainit aufweist, die
theoretisch zu einer hohen Kerbschlagarbeit und Bruchdehnung fihren soll, zeigen die Ergeb-
nisse einen umgekehrten Zusammenhang. Dieser Effekt kann durch die zu grof3en Partikel
der MA-Phase verursacht werden, wie in Abbildungen 86, 87, 127 und 128 zu sehen ist. Der
zweite Grund kénnte sein, dass der erhdhte Aluminiumgehalt zusammen mit abgesenktem
Stickstoffgehalt zur Bildung von Aluminiumoxid fuhrte [73], das in der Mikrostruktur von Stahl
St4 mit der energiedispersiven Rontgenspektroskopie gefunden wurde (s. Abbildung 85).

Diese Partikel haben ausreichende GroéRRen (bis 4um), um eine Verschlechterung der Kerb-

schlagarbeit und Bruchdehnung zu verursachen.

Abbildung 85 — Energiedispersive Rontgenspektroskopie von Aluminiumoxid in der Mikrostruktur
von Stahl St4

5.6.4 Einfluss des Direkteinsatzes

Bei der Verwendung des Direkteinsatzes weist das Material Inhomogenitaten in der GréRRen-
und Phasenverteilung des Gefliges auf. Dies kdnnte auf die ungleichmaRige Verteilung der
austenitischen KorngréRe oder Inhomogenitat in der chemischen Zusammensetzung zuriick-
zuflhren sein, was in dieser Arbeit nicht untersucht wurde. Als Konsequenz traten nachfol-

gende Umwandlungen in der Mikrostruktur nicht gleichmaRig verteilt Gber die Probe auf.

Aus den Ergebnissen ist ersichtlich, dass die Verwendung des Direkteinsatzes den Gehalt von

nadelférmigem Bainit und polygonalem Ferrit steigert. Der Grund dafir ist, dass Titan sich in
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der Schmelze in mehr aufgeldstem Zustand im Vergleich zum konventionellen Variante befin-
det, daher ausgepragter als Verfeinerungsmittel des Austenitkorns dient. Dies fuhrt zur Be-
schleunigung der ferritischen Umwandlung und Bildung des hdheren Gehaltes an nadelférmi-

gem Ferrit und granularem Bainit.

In Bezug auf die MA-Phase wird tendenziell eine Erhéhung des Gehaltes der MA-Phase beo-
bachtet. Es ist jedoch erwadhnenswert, dass diese Anderungen klein sind und innerhalb des

Messfehlers liegen.

Anderungen der mechanischen Eigenschaften liegen meistens ebenfalls innerhalb des Mess-
fehlers mit Ausnahme von Stahl St1, wo die Verwendung des Direkteinsatzes zu einer merkli-
chen Verschlechterung der Bruchdehnung fuhrt. Dies findet vermutlich aufgrund der Inhomo-

genitat des Gefliges statt.

5.6.5 Auswirkung der Mikrostruktur und MA-Phase auf die mechanischen

Eigenschaften

Die Produktionstechnologie hat einen Einfluss auf die Mikrostruktur- und MA-Phasenausbil-
dung, was wiederum die mechanischen Eigenschaften beeinflusst. Die Abbildungen 86 und
127 zeigen den Zusammenhang der Ergebnisse aus dem Zugversuch im Abhangigkeit von
der Mikrostruktur- und MA-Phase. Aus den Grafiken kann abgeleitet werden, dass die mecha-
nischen Eigenschaften hauptsachlich von den einzelnen Phasen und deren Anteilen abhan-
gen. Zum Beispiel wird mit der Zunahme des Gehalts an granularem Bainit sowie der Ab-
nahme des nadelférmigen Ferrits und des oberen Bainitanteiles eine Verbesserung der Bruch-
dehnungswerte beobachtet. Die Festigkeitseigenschaften werden hauptsachlich durch den
Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit verandert. Somit verringern sich die Streckgrenze und die
Zugfestigkeit mit der Abnahme der Abkuhlgeschwindigkeit. Es ist ebenfalls ersichtlich, dass
eine Erhéhung des Gehaltes an MA-Phase die Ergebnisse der Bruchdehnungswerte positiv
beeinflusst. Die héchsten Bruchdehnungswerte wurden auch bei MA-Partikeln erhalten, die

nahezu eine runde Form aufweisen.
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Abbildung 86 — Ergebnisse des Zugversuchs im Vergleich mit den Ergebnissen der Mikrostruktur-
und MA-Phasenanalyse fur St1 und St4

Die Abbildungen 87 und 128 (s. Anhang 10.3.3) zeigen die Ergebnisse aus Kerbschlagversu-
chen. Aufgetragen ist die Kerbschlagenergie bei verschiedenen Temperaturen im Zusammen-
hang mit den Ergebnissen der Mikrostruktur- und MA-Phasenanalyse. Die Daten werden be-
ginnend mit dem gré3ten Wert der Kerbschlagenergie dargestellt und analysiert. Es ist ersicht-
lich, dass die Kerbschlagarbeit bei tieferen Temperaturen von der Art des Bainits abhangig ist.
Somit erfolgt die Verringerung der Kerbschlagenergie zusammen mit der Zunahme des Ge-
halts an nadelférmigem Ferrit und oberem Bainit in der Mikrostruktur.

Es wurde auch eine Tendenz festgestellt, dass sich die Kerbschlagarbeit mit zunehmender
Grole der MA-Partikel verringert, was besonders in den Stahlen St1 und St4 verdeutlicht wird
(s. Abbildungen 87 und 128 im Anhang 10.3.3). Im Stahl St2 ist dies ebenfalls zu beobachten,
jedoch nur bei niedrigeren Priftemperaturen. Stahl St3 hat wesentlich kleinere MA-Partikel im
Vergleich zu den anderen Stéhlen und ihre Abmessungen werden wenig von den untersuchten
Prozessparametern beeinflusst. Daher wurde eine solche Abhangigkeit bei diesem Stahl nicht
festgestellt (s. Abbildung 128).
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Es besteht ferner die Tendenz, dass sich die Kerbschlagarbeit bei zunehmend langlicher Form
der MA-Partikel verringert. MA-Partikel mit solcher langlichen Form treten im oberen Bainit
auf, der sich unter der Verwendung gesteigerter Endwalztemperatur in grofen Mengen bildet.
Allerdings kann diese Beeintrachtigung der Kerbschlagarbeit ebenfalls durch eine Zunahme

des Gehaltes an oberem Bainit in der Mikrostruktur erklart werden.
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Abbildung 87 — Ergebnisse des Kerbschlagbiegeversuches im Vergleich zu den Ergebnissen der
Mikrostruktur- und MA-Phasenanalyse fur St1 und St4

5.6.6 Einfluss des Restaustenitgehaltes in der MA-Phase auf die mechanischen

Eigenschaften

Das Konzept des ,strain-based” Designs basiert auf der Idee, dass die Spannung sich wah-
rend der plastischen Verformung auf die weiche Phase (MA) konzentriert. Diese Spannungs-
energie wird teilweise auf die Umwandlung des Restaustenits in Martensit verbraucht bzw.
absorbiert. Dies fuhrt zur Erh6hung der Bruchdehnung. Eine wichtige Rolle spielt hier nicht nur

der MA-Phasengehalt, sondern auch der Anteil des Restaustenits in der MA-Phase. Denn die-
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ser Anteil wird sich auf die Menge der adsorbierten Energie wahrend der Verformung auswir-
ken. Aus diesem Grund wurden die gewonnenen Ergebnisse der Rdntgendiffraktometrie zu-
sammen mit den Ergebnissen der Digitalmikroskopie (MA-Phasengehalt) in Tabelle 16 zusam-
mengefasst. Dartber hinaus wurde das Verhaltnis des Restaustenitanteils zum Gehalt an MA-

Phase berechnet.

Tabelle 16 — Ergebnisse der Rontgendiffraktometrie zur Bestimmung des Restaustenitanteils

[RA] und des Anteils der MA-Phase aus der Digitalmikroskopie

Probe RA, [%] | MA, [%] | RA-Anteil in MA, [%]
St1.850.10 | 41 6,9 58
St1.900.10 | 4+ 1 8,9 45
S$t1.900.30 | 51 9,5 53
St1.950.10 | 41 7,5 53
S$t2.900.10 | 4+ 1 7,5 53
$t3.900.10 | 51 8,1 62
St4.850.10 | 4+ 1 10,5 38
St4.900.10 | 41 13,4 30
St4.900.30 | 5+t 1 14,3 35
St4.950.10 | 3+ 1 9,9 30

Betrachtet man das Verhaltnis RA/MA in Zusammenhang mit der Kerbschlagarbeit, so fuhren
hohe Werte des Verhaltnisses (>45) zu hdheren Werten der Kerbschlagarbeit (s. Stahl St1 bis
St3). Das istinsbesondere beim Stahl St3 erkennbar, der mit zusatzlichen Siliziumgehalt (Stahl
St3) legiert wurde. Eine Zulegierung mit Aluminium (Stahl St4) verursacht keine signifikante
Zunahme des Restaustenitanteils, obwohl der Gehalt an MA-Phase stark zunimmt. Dies kann
die Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften von Stahl St4 im Vergleich zu Stahl
St3 erklaren. Die MA-Phase besteht in diesem Fall hauptsachlich aus Martensit (etwa 70%).
Dies bedeutet, dass das Legierungskonzept mit zusatzlichem Aluminium die Stabilisierung des
Austenits gegen die bainitische Umwandlung erhoht, jedoch nicht stark genug, um der mar-
tensitischen Umwandlung zu widerstehen. In anderen Legierungen ist der Restaustenitgehalt
in der MA-Phase zwei- bis dreimal groRer, was ihre grofere Wirksamkeit auf die mechani-

schen Eigenschaften erklart.

5.6.7 Zusammenfassung der Laborwalzversuche

In diesem Kapitel wurden die Effekte der thermomechanischen Behandlung mit anschlielen-

der beschleunigter Abkuhlung auf die Bildung der Mikrostruktur, der MA-Phase und der Ent-

wicklung von mechanischen Eigenschaften von vier mikrolegierten Grobblechstahlen unter-

sucht und diskutiert. Die vorliegenden Ergebnisse kdnnen wie folgt zusammengefasst werden:
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. Eine Mikrostruktur, die aus granularem Bainit mit einer kleinen Menge an nadelférmigem
Ferrit besteht, fuhrt im Vergleich zu einer Mikrostruktur, die aus héherem Gehalt an oberem
Bainit und nadelférmigem Ferrit besteht, zu einer hdheren Bruchdehnung und Kerbschlag-
arbeit;

. Eine Anwendung niedriger Endwalztemperatur fordert die Verfeinerung der MA-Phase, was
positiven Effekt auf die mechanischen Eigenschaften bewirkt;

. Eine tiefe Endwalztemperatur in Kombination mit hohen AbkUhlraten flhrt zu einer zusatz-
lichen Verfeinerung der MA-Phase und zu einer Erhdhung ihres Anteils;

. Eine Erhéhung der Menge an MA-Phase hat einen positiven Effekt auf die Ergebnisse der
Bruchdehnung. Bei groRen MA-Partikeln tritt jedoch eine Verschlechterung der Zahigkeits-
eigenschaften auf, insbesondere bei niedrigen Temperaturen;

. Zulegierung mit Molybdan reduziert die mittlere KorngroRe, fordert die Bildung der bainiti-
schen Mikrostruktur und wirkt sich positiv auf die Bildung der MA-Phase aus;

. Eine weitere Legierung mit Aluminium stabilisiert Austenit. Dies verhindert nicht die Um-
wandlung des Restaustenits in Martensit, der sich in der MA-Phase befindet. So flihrt diese
Maflnahme zu einer Erhéhung der Menge und der GrofRe der MA-Partikel, aber gleichzeitig
zu einer Abnahme vom Restaustenit in der MA-Phase. Aul3erdem flhrt ein erhdhter Alumi-
niumgehalt zur Bildung von Aluminiumoxiden. Dies verursacht letztendlich eine Absenkung

der Kerbschlagarbeitswerte.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Ziel der vorliegenden Arbeit war es, Grundlagen und Vorgehensweise zur Herstellung von
Grobblechstahlen mit MA-Phase (Martensit-Austenit-Phase) zu untersuchen. Darlber hinaus
sollten alle bekannten Technologien und Verfahren zur Herstellung von Grobblechstahlen mit

MA-Phase analysiert und fir ausgewahlte chemische Zusammensetzungen bewertet werden.

Die Untersuchungen in dieser Arbeit erfolgten mit Pipelinestahlen mit einer Zugfestigkeit zwi-
schen 650 und 850 MPa (X70-90). Hier wurden 2 Gruppen von chemischen Zusammenset-
zungen mit unterschiedlichen Bruchdehnungs- und Festigkeitseigenschaften ausgewanhlt.
Jede dieser Gruppen bestand aus zwei Stahlen, die sich im Gehalt an Kohlenstoff und Molyb-

dan (erste Gruppe) und Silicium und Aluminium (zweite Gruppe) unterschieden haben.

Die Arbeit ist in mehrere Teile gegliedert worden. Zuerst wurden Grundlagenuntersuchungen
(Teil 1) am Umformdilatometer durchgefiihrt, danach erfolgte eine Simulation der Blechher-
stellung mittels Flachstauchversuches (Teil 2) und abschlieRend wurden Warmwalzversuche
(Teil 3) an einer Pilotanlage durchgeflihrt. Eine derartige Vorgehensweise war notwendig, um
anhand der Ergebnisse aus vorliegenden Untersuchungen die Variationsmoglichkeiten des

nachfolgenden Teils einzuschranken.

Im Teil 1 wurden vorbereitende Arbeiten durchgeflihrt, um die metallkundlichen Vorgange zu
untersuchen, die im Material in verschiedenen Produktionsstufen auftreten. So wurden zu-
nachst Losungszustande von Mikrolegierungselementen berechnet. Als nachstes wurden Um-
form-Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder (U-ZTU) bei unterschiedlichen Umformpara-
metern ausgearbeitet, um die Auswirkung von Umformtemperaturen auf Phasenumwandlun-
gen und die Bildung der MA-Phase zu bestimmen. AuRerdem wurde die Entfestigungskinetik
untersucht, um Temperaturintervalle des normalisierten und thermomechanischen Walzens
zu ermitteln. Ausgehend von diesen Ergebnissen erfolgte in Teil 2 die Simulation der Blech-
herstellung mittels Flachstauchversuches, um verschiedene bekannte Warmebehandlungs-
technologien zur Fertigung von Pipelinestahlen mit erhohtem MA-Phasengehalt zu verglei-
chen. Im Fokus stand die Wirkung der Technologien auf den Gehalt der MA-Phase und auf

die mechanischen Eigenschaften.

Im Teil 3 erfolgten mehrere Serien von Laborwalzungen auf einer halbkontinuierlichen Warm-
walzpilotanlage mit unterschiedlichen Umformtemperaturen und Abkuhlgeschwindigkeiten,
die zum Ziel hatten, die Erkenntnisse aus den Grundlagenversuchen und der Umformsimula-

tion zu evaluieren, sowie das Spektrum der mechanischen Eigenschaften durch Zugversuche
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und Kerbschlagbiegeversuche bei verschiedenen Priftemperaturen an den gewalzten Ble-

chen zu ermitteln, die fur Pipelinestahle relevant sind.

Zusammenfassend sind folgende neue Erkenntnisse gewonnen worden:

1.

Die thermomechanische Behandlung mit beschleunigter Abkihlung erlaubt es, eine
Stahlmikrostruktur mit einem hohen Bainit- sowie MA-Phasengehalt zu erhalten;
Zusatzliche ,On-line* Verfahren oder isotherme Auslagerung haben den gleichen Ef-
fekt und erhdhen leicht den MA-Phasengehalt, fihren aber auch zu einer Abnahme
des Bainitgehaltes in der Mikrostruktur sowie zu Verschlechterung der Festigkeitsei-
genschaften;

Die Anwendung einer niedrigeren Endwalztemperatur fordert die Verfeinerung der MA-
Phase. Daruber hinaus fuhrt die Anwendung von hohen Abkuhiraten in Kombination
mit niedrigerer Endwalztemperatur zu einer zusatzlichen Verfeinerung der MA-Phase
und zu einer Erhdhung ihrer Menge;

Eine Erhéhung der Menge an MA-Phase hat einen positiven Effekt auf die Ergebnisse
der Bruchdehnung. Bei grolien MA-Partikeln tritt jedoch eine Verschlechterung der Za-
higkeitseigenschaften auf, insbesondere bei niedrigen Temperaturen;

Eine Zusatzliche Legierung mit Molybdan reduziert die mittlere KorngréRRe, fordert die
Bildung der bainitischen Mikrostruktur und wirkt sich positiv auf die Bildung der MA-
Phase aus;

Eine weitere Legierung mit Aluminium stabilisiert Austenit. Dies verhindert nicht die
Umwandlung des Restaustenits in Martensit, der sich in der MA-Phase befindet. So
fuhrt diese MaRnahme zu einer Erhéhung der Menge und der GréRRe der MA-Partikel,
aber gleichzeitig zu einer Abnahme vom Restaustenit in der MA-Phase. Aullerdem
fuhrt ein erhdhter Aluminiumgehalt zur Bildung von Aluminiumoxiden. Dies verursacht

letztendlich eine Absenkung der Kerbschlagarbeitswerte.

Die gewonnenen Erkenntnisse zeigen, dass die MA-Phase einen positiven Einfluss auf Deh-

nungswerte ohne Verschlechterung der Festigkeit und Kerbschlagarbeit hat, wenn ihre Parti-

kel eine mittlere GréfRe von weniger als 1,5 ym haben. Dies kann in einer Mikrostruktur, die

aus granularem Bainit und nadelférmigem Ferrit besteht, unter Verwendung einer standard-

maRigen, beschleunigten Kuhlstrecke ohne zusatzliche Ausrustung erreicht werden. Die Re-

gulierung des Gehaltes und der PartikelgroRe der MA-Phase kann durch Variieren der Um-

formparameter, der Abkuhlrate sowie der Legierung mit Elementen wie Mo und Si erreicht

werden, die die Diffusion von Kohlenstoff verlangsamen, was nicht nur die Menge der MA-

Phase erhoht, sondern auch die MA-Phase und Mikrostruktur verfeinert.
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Zusammenfassung und Ausblick

Um weitere umfassende Erkenntnisse Uber die Grobblechstahle mit MA-Phase zu gewinnen
sollten weiterfuhrende Untersuchungen zur Ermittlung des Einflusses des Gehaltes weiterer
Legierungselemente z.B. Cr, Cu, N, B, Ni vorgenommen werden, die die Stabilitat des
Restaustenits und die Kohlenstoffdiffusion beeinflussen. Daruber hinaus sollte das Verhaltnis
des Restaustenits zum Martensit in der MA-Phase in Abhangigkeit von der Walztechnologie

und dem Legierungskonzept untersucht werden.
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10 Anhang

10.1 Untersuchungen zur Charakterisierung des Werkstoffverhaltens

10.1.1 Berechnung des Losungszustandes und der minimalen

Austenitisierungstemperatur
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Abbildung 88 - Ausgeschiedener Anteil in Prozent des Gesamtgehaltes fur Stahl St2 und St4
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10.1.2 Ermittlung des Umwandlungsverhaltens bei kontinuierlicher Abkiihlung
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Nb Ti
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Abbildung 89 — UZTU-Schaubild von Stahl St1 nach Umformung bei 1000 °C und 970 °C
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Abbildung 91 — UZTU-Schaubild von Stahl St1 nach Umformung bei 1100 °C und 970 °C
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Temperatur —»

Umform- Zeit- T -U chaubild
‘Werkstoff-Nr. B
Kurzname : Schmelze :
Chemische Zusammensetzung [Masseanteil in %] Schmelze D Stode l:‘
o Si Al Mn Nb T Ni % Mo Cu
0411 | 0,249 183 0053 | 0015 | 0208 | 007 0005 | 0207
Abmessung Werkstiick Frobe [mm Frobenentnahmecrt Lage:
Umformperameter ;
Verbehandlung :
]
Austenitisierung Stich 1 [=] Tu rc Eps [%] ti
Warmedauer 250 sl 1 75 11000 450 10
Temperatur 1250 I*c1 2 a5 2000 350 10
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Acl: 713 [C] | Ac3: 882 [l | Ms: 433 Cl 4
Aclb i — [c] | Acte:— Ic] 5
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Abbildung 93 — UZTU-Schaubild von Stahl St1 nach Umformung bei 1100 °C und 900 °C
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Temperatur —»

Umform- Zeit- T4 -U chaubild
Werkstoff-Nr. 5t2
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Abbildung 95 — UZTU-Schaubild von Stahl St2 nach Umformung bei 1000 °C und 970 °C
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Abbildung 97 — UZTU-Schaubild von Stahl St2 nach Umformung bei 1100 °C und 970 °C
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Temperatur —»

Umform- Zeit- Te -

‘Werkstoff-Nr. st2
Kurzname Schmelze
hemisch ilin %] |:| Stiok |:|
C Si Al Mn Nb Ti Ni \" Mo Cu
0,067 0,235 1,86 0,055 0,012 0,272 0,062 0,143 0,208
Abmessung Werkstiick Probe : [mm] Probenentnahmeort Lage
Umformparameter -
Vorbehandlung
[s]
Austenitisierung Stich e [s] Tu *c] Eps [%) ti
Wérmedsuer : 250 s 1 75 1100.0 49.0 10
Temperatur : 1250 ’cl 2 65 900.0 35.0 10
Haltedauer 200 Is 3
Act: 710 el | Aca: a9t el [ Mms: 448 rrc 4
Aclb :— rcl | Acte : — rc 5
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Abbildung 99 — UZTU-Schaubild von Stahl St2 nach Umformung bei 1100 °C und 900 °C
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Abbildung 100 — Geflige von Stahl St2 nach Umformung bei 1100 und 900 °C
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Temperatur —»

Umform- Zeit- Te -1

Weristoff-Ne. EZ)

Kurzname : Schmelze:

Chemisch ilin%]  Schmel Stick

1O
c Si Al Mn Nb Ti Ni \ Mo Cu
0,059 0,607 0,032 1,810 0,023 0,066 0,048 0,003 0,105 0,014

Abmessung Werkstick : Probe [mm] Probenentnahmeort Lage
Verbehandlung : Umformparameter :

Austenitisierung Stich e 5| Tu rcl |Eps ) [t 18l
Wérmedsauer 250 [s) 1 75 1000.0 490 10
Temperstur : 1250 rcl 2 &5 970.0 350 10
Haltedauer 200 5l 3

Act: 728 [*C] | Ac2: 801 [*C] | Ms: 457 rcl 4

Actb:— rcl | Acte: — rcl 5
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Abbildung 101 — UZTU-Schaubild von Stahl St3 nach Umformung bei 1000 °C und 970 °C
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"~ 10 K/s; 96 % Bainit: 4 % F 20 K/s: 100 % Bainit

Abbildung 102 — Geflige von Stahl St3 nach Umformung bei 1000 und 970 °C
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Temperatur —»

Umform- Zeit- Temperstur- Umwandlungsschaubild

‘Werkstoff-Nr. St3
Kurzname Schmelze :
hemisch in %] chmel. D Stuoc |:|
c Si Al Mn Nb Ti Ni % Mo Cu
0,059 0,607 0,032 1,810 0,023 0,066 0,048 0,003 0,105 0,014
Abmessung Werkstick Probe [mm] Probenentnahmeort Lage
Verbehandlung Umformparameter
Austenitisierung Stich t B | Tu rc) | Ees %] |t 2]
Wérmedauer : 250 Is] 1 75 1100.0 430 10
Temperatur 1250 *c1 2 65 970.0 350 10
Haltedauer: 300 Isl 2
Act: 728 rcl [ Aca: 901 rel [ Ms: 487 rcl 4
Actb :— el | Acte: — rcl 5
Austenitkorngroe nach DIN 50601 e
nach Austenitisierung, vor Umformung 120,1 pm .
nach der letzten Relristallisation : s
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Abbildung 103 — UZTU-Schaubild von Stahl St3 nach Umformung bei 1100 °C und 970 °C
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Temperatur —»
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Abbildung 105 — UZTU-Schaubild von Stahl St3 nach Umformung bei 1100 und 900 °C
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Abbildung 106 — Geflige von Stahl St3 nach Umformung bei 1100 und 900 °C
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Temperatur —»

Umform- Zeit- T L

Werkstoff-Ne Sta
Kurzname : Schmelze :
Chemisch ilin%]  Schmelze |:| Stiicc l:\
c Si Al Mn Nb Ti Ni s Mo Cu
0,059 0,397 0,049 1,815 0,024 0,072 0,050 0,003 0,104 0,014

Abmessung Weristick Probe [mm] Probenentnahmeort Lage
Verbehandlung : Umformparameter
Austenitisierung Stich e Is] Tu [*C] |Eps %) ti sl
‘Waérmedauer 250 [s] 1 75 1000.0 490 10
Temperatur 1250 °c1 2 e85 970.0 350 10
Haltedsuer 200 Is] a
Act: 725 [*C] | Ac3: 200 [FCl | Ms: 457 rc1 4
Aclb i — I°cl | Acte:— rcl 5
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7
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Abbildung 107 — UZTU-Schaubild von Stahl St4 nach Umformung bei 1000 und 970 °C
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Abbildung 108 — Geflige von Stahl St4 nach Umformung bei 1000 und 970 °C
180



Anhang

Temperatur —»
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Werkstoff-Nr. St4
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Abmessung Weristick : Probe [mm] Probenentnshmeort Lsge
Vorbehandlung : Umformparameter
Austenitisierung Stich e Is] Tu [*C] |Eps %) ti sl
‘Waérmedauer 250 [s] 1 75 1100.0 490 10
Temperatur 1250 °c1 2 e85 970.0 350 10
Haltedsuer 200 s a
Acl: 725 [*C] | Ac3: 00 ) [ms: 457 r=cl 4
Actb:— [*C] | Acte : — rc 5
AustenitkorngroBe nach DIN 50601 L]
nach Austenitisierung, vor Umformung © 1175 um .
-
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Abbildung 109 — UZTU-Schaubild von Stahl St4 nach Umformung bei 1100 und 970 °C
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Abbildung 110 — Geflige von Stahl St4 nach Umformung bei 1100 und 970 °C
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Temperatur —»

Umform- Zeit- T L

Werkstoff-Ne Sta
Kurzname : Schmelze :
Chemisch ilin%]  Schmelze |:| Stiicc l:\
c Si Al Mn Nb Ti Ni s Mo Cu
0,059 0,397 0,049 1,815 0,024 0,072 0,050 0,003 0,104 0,014

Abmessung Werkstick : Probe [mm] Probenentnahmeort Lage
Verbehandlung | Umformparameter
Austenitisierung Stich e Is] Tu rcl Eps %) ti sl
‘Waérmedauer 250 [s] 1 75 1100.0 490 10
Temperatur 1250 °c1 2 85 900.0 350 10
Haltedauer 300 5l 3
Act: 725 el | Ac2: s00 rey [ ms: as7 rc 4
Actb i rel | Acte i — rc 5
AustenitkorngroBe nach DIN 50601 L]
nach Austenitisierung, vor Umformung : 117, um ~
;
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Abbildung 111 — UZTU-Schaubild von Stahl St4 nach Umformung bei 1100 und 900 °C
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Abbildung 112 — Geflige von Stahl St4 nach Umformung bei 1100 und 900 °C
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10.1.3 Untersuchung des Einflusses der Umformtemperaturen und
Abkiihlgeschwindigkeit auf die Bildung der MA-Phase

Stahl
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Abbildung 113 — Abhangigkeit der mittleren Grofde, des Gehaltes und des Lange-zu-Breite-

Verhaltnisses der MA-Phase von Abkuhlgeschwindigkeit und Umformtemperaturen fir Stahl St1

und St2
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Abbildung 114 — Abhangigkeit der mittleren GréBe, des Gehaltes und des Lange-zu-Breite-

Verhaltnisses der MA-Phase von Abkihlgeschwindigkeit und Umformtemperaturen fir Stahl St3

und St4
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10.2 Experimentelle Simulation des Warmwalzens mit verschiedenen

Warmebehandlungstechnologien

10.2.1 Beschleunigte Abkiihlung von verschiedenen Abkiihlstarttemperaturen
Abkiihistarttemperatur [°C]

900

30

St1

St2

\"%i{{g R0 i

Abbildung 115 — Mikroskopaufnahmen bei Variation der Abkuhlstarttemperatur

fAGL

10.2.2 Beschleunigte Abkiihlung mit variierter Geschwindigkeit bis zu verschiedenen

Abkihlstopptemperaturen

Abkiihlgeschwindigkeit und Abkiihlstopptemperatur
10 K/s, 300 °C _ 30 K/s, 300 °C 30 K/s, 500 °C

AN TS B
o S R

¥ | oy 4o :

S e S R
: \*h(’" ‘&
42 o W “, -

# e BT et

st1/,

‘._“ -

st2| '}

Abkuhlgeschwindigkeit
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10.2.3 Beschleunigte Abkiihlung mit variierter Geschwindigkeit bis zum bainitischen

Umwandlungsbereich und folgender Auslagerung

—e—MA-Phase, %

100

St2 (K6,7-10K/s)

—e—Ferrit, %
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Abbildung 117 — Phasenanteile und Ergebnisse des Zugversuches bei Variation von

Abkihlgeschwindigkeit sowie Temperatur und Dauer der Auslagerung fiir St2
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Abbildung 118 — Mikroskopaufnahmen bei Variation der Abkihlgeschwindigkeit sowie Temperatur
und Dauer der Auslagerung fur St1

Abbildung 119 — Mikroskopaufnahmen bei Variation der Abklhlgeschwindigkeit sowie Temperatur
und Dauer der Auslagerung fir St2
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Tabelle 17 — Gehalt, mittlerer Aquivalentdurchmesser (D) und Lénge zu Breite Verhltnis (L/B) der

MA-Phase in der Mikrostruktur von Stahl St2 bei der Variation der Abkuhlgeschwindigkeit sowie

von Temperatur und Dauer der Auslagerung

Ab- MA-Phase
Stahl Abkiihlgeschwin- | kiihistopp- | Auslagerungs- | MA-Phase- D
digkeit [K/s] temperatur Dauer [s] gehalt [%] L/B
[°C] [bm]
10 2,6 1,62 | 2,02
550 60 4,8 295 | 1,94
120 3,7 248 | 2,20
10 3,8 1,68 | 1,99
500 60 6,0 2,76 | 1,85
10 120 3,2 2,05 | 1,86
10 3,5 1,74 | 1,98
450 60 3,7 1,59 | 2,06
St2 120 3.2 295 | 2,14
400 (K7) 60 2,0 160 | 1,76
120 47 2,34 |1,93
60 6,0 1,63 | 3,98
550 120 4.4 2,27 | 2,05
10 5,2 205 | 1,76
30 500 60 7.9 243 | 1,82
120 4,2 254 1,92
60 6,9 1,71 1,81
450 120 7,4 2,20 | 1,73

Abkiihlstopptemperatur und Auslagerungsdauer

Auslagerungstemperatur: 550 °C
Auslag nsda '1 __

Abbildung 120 — Mikroskopaufnahmen der MA-Phase bei Variation der Abkuhlgeschwindigkeit

Auslagerungstemperatur: 550 °C
Auslagerungsdauer: 120

Lo y ¢ i

Auslagerungstemperatur: 450 °C
_ Auslagerungsdauer: 120 s

sowie Temperatur und Dauer der Auslagerung fur St2
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10.2.4 ,,On-line“ Warmebehandlung

St2 (K4) St2 (K4)
—e—MA-Phase, % —e—Ferrit, % —e—Bainit, % mRp0,2[MPa] mRm[MPa] m=At[%]
100 700 70
90 650 65
80 — o 600 60
® 70 I 55
= .\ 550 &
g 60 2 50 =
g 50 2 500 45 5
3 & £
2 40 / & 450 40 2
S [=))
T 30 2 400 35
20 30
10 T 350 25
o - ° ® M 300 20
Abkihistop- 550 550 500 500 450 450 Abklhlstop- 550 550 500 500 450 450
temperatur, °C temperatur, °C
Wlederewvarung Wiedererwérung-
temperatur, °C 600 650 600 650 600 650 \rperanr oc 600 650 600 650 600 650

Abbildung 121 — Phasenanteile und Ergebnisse des Zugversuches bei Anwendung der ,,On-line*

Warmebehandlung fiir St2

Abkiihlstopptemperatur und Warmebehandlungstemperatur
Abkuhlstopptemperatur: 550 °C | Abkuihlstopptemperatur: 550 °C | Abklihlstopptemperatur: 450 °C
Warmebehandlungstemperatur: | Warmebehandlungstemperatur: | Warmebehandlungstemperatur:

600 °C ) 650 °C

St1

st2|

Abbildung 122 — Mikroskopaufnahmen bei Verwendung der ,On-line* Warmebehandlung
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Tabelle 18 — Gehalt, mittlerer Aquivalentdurchmesser (D) und Lange zu Breite Verhaltnis (L/B) der
MA-Phase in der Mikrostruktur des Stahls St2 bei Anwendung der ,,On-line“ Warmebehandlung

600 45 195 | 1.95
550 650 5.2 158 | 2.11

600 5.4 241 | 183

St2 500 650 3.4 166 | 1.95
600 8.1 315 | 1.92

450 650 2.9 196 | 206

10.2.5 Warmebehandlung mit abwechselnder Heizung und Kiihlung

St1

St4

20 pm 20 pm

Abbildung 123 — Mikroskopaufnahmen bei Verwendung der Warmebehandlung mit
abwechselnder Heizung und Kihlung
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10.2.6 Zusammenfassung der experimentellen Simulation des Warmwalzens

Rp0 . 2IMPa)
2

Abbildung 124 — Grafik des Zusammenhangs zwischen dem Gehalt an Bainit, der MA-Phase und
den mechanischen Eigenschaften bei Stahl St2
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10.3 Laborwalzversuche

10.3.1 Gefiigeausbildung
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Abbildung 125 - Ergebnisse der MA-Phasen- und Mikrostrukturanalyse der warmgewalzten Bleche

an den Beispielen St2 und St3
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10.3.2 Mechanische Eigenschaften

Tabelle 19 — Zugversuchsergebnisse und Standardabweichung der Messungen der

warmgewalzten Bleche fur St2 und St3

Stahl TVX]T [IZs] [mg] MPa) [nﬁtlg’;] MPa) [n?;a] (Mpa) | RoRn ['3‘,:] 4
St2 | 850 | 10 |4855| 35 |4930| 61 |6690| 28 | 074 | 31,5 | 072
St2 | 900 | 10 | 4530 | 85 |4727 | 27 |6560| 57 | 072 | 328 | 05
S2 | 950 | 10 |4825| 07 |4980| 60 |6695| 7.8 | 074 | 30,9 | 2.1
St2 | 850 | 30 | 4770 | 113 | 4687 | 325 | 6655 | 92 | 0,70 | 271 | 0,9
St2 | 900 | 30 | 5165 | 205 | 5253 | 214 | 6975 | 7.8 | 075 | 261 | 0,0
S2 | 950 | 30 |5475| 233 | 5538 | 200 | 6965 | 92 | 080 | 258 | 1.3
St3 | 850 | 10 |5645| 7.8 | 5715 | 52 | 7850 | 17.0 | 0,73 | 27.6 | 1.1
St3 | 900 | 10 | 5355 | 219 | 5433 | 180 | 7725 | 191 | 0,70 | 27.8 | 1,0
St3 | 950 | 10 |5545| 07 |5621| 43 | 7810 | 14 | 072 | 256 | 07
St3 | 850 | 30 | 6440 | 297 | 6375 | 202 | 8155 | 134 | 0,78 | 244 | 12
St3 | 900 | 30 | 6380 | 156 | 6247 | 114 | 8370 | 141 | 075 | 236 | 1.1
St3 | 950 | 30 | 6640 | 184 | 6561 | 151 | 8370 | 85 | 0,78 | 227 | 04
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Abbildung 126 — Kerbschlagbiegeversuchsergebnisse der warmgewalzten Bleche fir St2 und St3
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10.3.3 Auswirkung der Mikrostruktur und MA-Phase auf die mechanischen

Eigenschaften
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Abbildung 127 — Ergebnisse des Zugversuchs im Vergleich mit den Ergebnissen der Mikrostruktur-
und MA-Phasenanalyse fur St2 und St3

197



Anhang

[CARTE =T

=GB [%]

= =AF [%]

mm CVYN [J] ——O0B [%]

=GB [%]

- —AF [%]

——0B [%]

wen CVN [J]

8seyd-yIN 1op siuleyis), ausig
nz sbug / [ww] sessawyoinplusjeanby

w S w e w =3
o o -~ — o [S)
N ——
\
3 ——
\
\
1
r
: ————
~
~
N
]
4
’ ——
———
.
\
. ——
e
»
/
/
/
]
! —
\
\
\ ——
\ ——
\
A I
S
N
b
-
.
¢ ——
\
\
" ——
’
‘
o © ©® % N O © © ¥ N O
N - v - + -
= [%] neyabusseyd-yiN

8seld-vIN Jep siuleyisA sjlaig
nz sbue / [ww] sessawyoinpjuajeanby
wn

o

0
5
1.0
0,0

W © ¥ N O @0 © S N O
—

[=]
[ - = = -
> [%] HeysBuaseyd-yiN

~--LB

~—— Dma [mm]

mm MA-Phase [%]

LB

~—— Dma [mm]

mm MA-Phase [%]

Abbildung 128 — Ergebnisse des Kerbschlagbiegeversuches im Vergleich zu den Ergebnissen der

Mikrostruktur- und MA-Phasenanalyse fir St2 und St3
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