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Kurzfassung

Aufgrund der immer strengeren Umweltauflagen fiir Kraftfahrzeuge sind die Hersteller
stdndig auf der Suche nach Mdoglichkeiten zur Senkung des Treibstoffverbrauches. Eine
wichtige Rolle spielt dabei auch die Reduktion der Fahrzeugmasse. Dazu mussen auch
leichtere Karosserien entworfen werden, die trotz der geringeren Masse den hohen geltenden
Sicherheitsstandards gentigen. Um diese Anforderungen zu erfillen, werden diinnere Bleche
mit hoheren Festigkeiten eingesetzt, wodurch der Anteil an im Automobilbau verwendeten
hochstfesten Blechen stetig zunimmt.

Eine besondere Stellung im Bereich der hochstfesten Bleche nehmen dabei die TRIP-Stahle
(TRansformation Induced Plasticity) ein. Dabei wird durch eine spezielle Warmebehandlung
metastabiler Austenit in das Geflige eingebracht. Dieser Austenit wandelt sich wéhrend der
plastischen Verformung in Martensit um, wodurch die Duktilitat erh6ht wird.

In dieser Arbeit wurden hauptséchlich TRIP-Stédhle mit nicht ferritischer Matrix untersucht,
die sehr hohe Festigkeiten mit ausgezeichneten Umformeigenschaften kombinieren. Die
heutzutage untersuchten Legierungskonzepte fir derartige Stdhle beinhalten dabei zur
Unterdriickung der Karbidbildung hohe Mengen an Silizium. Dies ist notwendig, um
ausreichend Kohlenstoff zur Stabilisierung des Austenits bei Raumtemperatur zur Verfiigung
zu stellen. Ein hoher Siliziumgehalt fihrt aber zur Bildung stark haftender Oxidschichten an
den Umlenkrollen der Glihanlagen, welche auch die Oberflachenqualitdt nachfolgend
produzierter Bénder stark reduziert. Daher ist nach der Produktion derartiger Bander eine
aufwendige und kostenintensive Reinigung der Anlage notwendig.

Ziel dieser Arbeit war es deshalb, ein Legierungskonzept mit reduziertem Siliziumgehalt zu
entwickeln, um eine wirtschaftliche Herstellung zu gewéhrleisten. Dazu wurde einerseits
untersucht, wie viel Silizium notwendig ist, um die Bildung von Karbiden zu verhindern, und
andererseits, ob die Mdoglichkeit besteht, einen Teil des Siliziums durch andere Legierungs-
elemente zu ersetzen. Dabei wurde besondere Aufmerksamkeit auf die isotherme Bainitum-
wandlung sowie das Ausscheidungsverhalten der Karbide wéhrend der Warmebehandlung in
Abhéngigkeit von der Legierungszusammensetzung und den Wéarmebehandlungsparametern
gelegt.

Die Ergebnisse der Untersuchungen zeigen, dass bei geeigneter Temperaturfiihrung auch mit
einem reduzierten Siliziumgehalt die geforderten mechanischen Eigenschaften erreicht
werden koénnen. Bei der partiellen Substitution von Silizium durch Aluminium und Chrom
lieferten nur die Silizium-/Chrom-Konzepte erfolgversprechende Ergebnisse.
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FLAPW-Methode
HET
K
Q&P
RA
REM
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TBF
TEM
TMF
TPF
TRIP
WBZ

Full-Potential Linearized Augmented Planewave Method
Hole-Expanding-Test/Lochaufweitungstest

Kelvin

Quenching and partitioning (abschrecken und umverteilen)
Restaustenit

Rasterelektronenmikroskop

TRIP annealed martensite

TRIP bainitic ferrite

Transmissionselektronenmikroskop

TRIP martensitic ferrite

TRIP polygonale ferrite

Transformation Induced Plasticity
Warmebehandlungszyklus
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Einleitung

1 Einleitung
1.1 Hochstfeste Stahlfeinbleche

Der Trend im Automobilbau geht seit Jahren in die Richtung, Fahrzeuge mit niedrigerem
Treibstoffverbrauch zu entwickeln, um die gesetzlichen Abgasnormen einhalten zu kdénnen.
Neben der Effizienzsteigerung der Motoren auf der einen Seite steckt in der Reduktion der
Fahrzeugmasse ein erhebliches Einsparpotenzial. Ein groRer Teil der Fahrzeugmasse entfallt
auf die Karosserie, sodass nach Wegen gesucht wird, diese so leicht wie moglich zu bauen.
Gleichzeitig sollte nach Mdglichkeit auch die passive Sicherheit der Insassen erhdht werden.
Eine Option, die beiden Forderungen nach weniger Masse und mehr Sicherheit gleichzeitig zu
erflllen, liegt in der Verwendung hochstfester Stahlbleche. Dabei missen diese Stahlsorten
trotz hoher Festigkeiten eine ausreichende Duktilitat aufweisen, um damit komplexe Bauteile
fertigen zu kénnen. Die Produktionskosten miissen zudem maglichst niedrig gehalten werden,
um gegenuber alternativen Werkstoffkonzepten (z. B. Aluminium, CFK u. a.) konkurrenz-
fahig zu sein.

Daher wurden seitens der voestalpine Stahl verschiedene Konzepte hdchstfester Feinbleche
fir den Einsatz im Automobilbau entwickelt. Die wichtigsten Vertreter in diesem Segment
sind Dualphasenstahle, Komplexphasenstahle und TRIP-Stahle.

Dualphasenstahle bestehen aus einem Gefuige mit ferritischer Matrix, in die Martensitinseln
eingebettet sind. Die Festigkeit des Stahls lasst sich Uber das Volumenverhaltnis der
Gefuigebestandteile sehr gut einstellen. Durch diese Gefuge sind bei gleichméaliger plastischer
Verformung hohe Dehnungen zu erzielen, sodass diese Stéhle sehr gute Tiefzieheigenschaften
besitzen. Fir das Biegen oder ahnliche Verformungen, bei denen stark lokalisierte Dehnungen
auftreten, sind Dualphasenstahle allerdings nicht geeignet.

Fur Bauteile, die eine Herstellung durch Biegeverformung durchlaufen, werden Komplex-
phasenstdhle mit einem Geflige aus Bainit, Martensit sowie angelassenem Martensit
eingesetzt. Dieses sehr feste Geflige verringert jedoch auch die Duktilitat, weswegen
komplexere Tiefziehgeometrien nicht mehr herstellbar sind. Die geringere Hartedifferenz
zwischen den einzelnen Gefligebestandteilen wirkt sich allerdings sehr positiv auf die
Biegeeigenschaften aus.

Mit der Entwicklung von TRIP-Stdhlen wurde versucht, hohe Festigkeiten mit guten
Umformeigenschaften zu kombinieren. Dies gelang durch eine spezielle Warmebehandlung,
welche die Einbringung von metastabilen Austenit in das Geflige ermdglicht. Dieser Austenit
wandelt sich wahrend der plastischen Verformung in Martensit um, wodurch die Duktilitat
erhoht wird. Die Festigkeit wird dabei maRgeblich durch die den Austenit umgebende Matrix
bestimmt, die je nach Legierungszusammensetzung und Wérmebehandlung aus polygonalem
Ferrit, Bainit oder Martensit bestehen kann.
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TRIP-Stéhle mit polygonal ferritischer Matrix werden bereits mit Festigkeiten bis 1000 MPa
grofRtechnisch hergestellt. Die hohe Duktilitat ermoéglicht es dabei, bessere Tiefzieheigen-
schaften zu erhalten als bei Dualphasenstédhlen gleicher Festigkeit. Allerdings weist diese
TRIP-Variante auch in Bezug auf das Biegeverhalten &hnliche Nachteile wie die Dualphasen-
stahle auf.

Durch die Herstellung von TRIP-Stédhlen mit nicht ferritischer Matrix erreicht man hohere
Festigkeiten und — aufgrund der geringeren Festigkeitsunterschiede im Gefilige — auch bessere
Biegeeigenschaften. Die heute untersuchten Legierungskonzepte fir derartige Stahle bein-
halten hohe Mengen von Silizium. Silizium ist notwendig, um die Bildung von Karbiden
wahrend der Wéarmebehandlung zu verhindern, sodass der Kohlenstoff flr die Stabilisierung
des Austenits zur Verflgung steht. Der hohe Siliziumgehalt fiihrt aber durch die Ausbildung
stark haftender Oxidschichten an den Umlenkrollen der Glihanlagen zu Problemen bei der
Herstellung. Diese Verunreinigungen vermindern auch die Oberflachenqualitat der
nachfolgenden Béander, sodass spezielle ReinigungsmalRnahmen notwendig werden, die
entsprechend hohe Kosten verursachen. Eine wirtschaftliche Serienfertigung dieser
Legierungen ist mit der Anlagenstruktur der voestalpine Stahl daher nicht moglich.

1.2 Ziel dieser Arbeit

Ziel dieser Arbeit ist daher die Entwicklung eines neuen Legierungskonzeptes fir TRIP-
Stahle mit nicht ferritischer Matrix, das fur die Serienfertigung an der gegebenen Anlagen-
struktur geeignet ist. Dabei sollen TRIP-Stéhle erzeugt werden, die Festigkeiten Uber
1000 MPa bei GleichmalRdehnungen groRer als 10 % erreichen.

Um diese Ziele zu erreichen, werden 37 verschiedene Legierungen kleintechnisch hergestellt.
Mithilfe von Dilatometeruntersuchungen werden die isotherme Bainitumwandlung sowie das
Ausscheidungsverhalten der Karbide untersucht. AnschlieBend werden Zugversuche
durchgefuhrt, um den Einfluss der Bainitmenge und der Karbidausscheidung auf die
mechanischen Eigenschaften zu charakterisieren. Dabei wird einerseits ermittelt, wie weit der
Siliziumgehalt gesenkt werden kann, um die Karbidbildung noch ausreichend zu
unterdricken, und andererseits versucht, einen Teil des Siliziums durch die
Legierungselemente Aluminium und Chrom zu ersetzen.



Theoretische Grundlagen

2 Theoretische Grundlagen

2.1 TRIP-Effekt und Restaustenitstabilitat

Der Effekt der verformungsinduzierten Martensitbildung (engl. TRansformation Induced
Plasticity — kurz TRIP) wurde erstmals von Zackay und Mitarbeiter 1967 beschrieben [1]. Sie
verwendeten fir ihre Versuche hoch legierte Cr-Ni-Stahle, die aber aufgrund ihrer hohen
Legierungskosten in der kommerziellen Stahlerzeugung nur eine untergeordnete Rolle
einnahmen. Daher war es gerade flr die besonders kostenbewusste Automobilindustrie
notwendig, eine gunstigere, niedrig legierte Variante zu entwickeln, die bei Raumtemperatur
genugend Restaustenit zu stabilisieren vermag. Erreicht wurde dies durch die Entwicklung
spezieller Warmebehandlungszyklen sowie den gezielten Einsatz von Legierungselementen,
welche die Karbidausscheidung weitgehend unterdriicken. Vor allem Silizium, Aluminium
und Phosphor erwiesen sich dabei als Elemente mit ausreichender karbidverztgernder
Wirkung. Auch Kupfer wird wegen seiner Unlgslichkeit in Zementit in der Literatur als
wirksam gegen die Karbidbildung beschrieben. In friheren Untersuchungen an TRIP-Stéahlen
konnte dies aber nicht bestétigt werden [2, 3, 4]. Der durch die unterdriickte Karbidbildung
zur Verfligung stehende Kohlenstoff tragt neben Mangan hauptsachlich zur Stabilisierung des
Austenits bei Raumtemperatur bei.

Die guten Umformeigenschaften bei gleichzeitig hohen Festigkeiten von TRIP-Stahlen
beruhen hauptsachlich auf der dehnungsinduzierten Umwandlung von Austenit in Martensit
wahrend der plastischen Verformung. Dabei wird durch die Transformation im Geflige eine
weiche Phase durch eine harte Phase groferen Volumens ersetzt. Durch die dabei
entstehenden Verzerrungen treten in der unmittelbaren Umgebung des umgewandelten
Martensits lokale plastische Verformungen der Matrix auf. Diese filhren neben der direkten
Festigkeitssteigerung durch die Martensitbildung zu einer zusatzlichen lokalen Verfestigung
der Matrix durch eine starke Erhohung der Versetzungsdichte. Aus dieser starken Ver-
festigung resultiert die Verschiebung von Spannungslokalisationen, wie sie zum Beispiel bei
der Einschniirung unter einachsigem Zug auftritt, zu héheren Dehnungen (s. Abbildung 1).
Fur das Erreichen optimaler Ergebnisse ist daher ein hoher metastabiler Restaustenitanteil bei
Raumtemperatur notwendig, der sich bei plastischer Verformung in Martensit umwandelt. Bei
einer zu geringen Stabilitat erfolgt die Umwandlung des gesamten Restaustenits bereits bei
geringen Dehnungen, was zu einer anfanglich hohen Verfestigungsrate fiihrt, die allerdings
rasch abnimmt. Erweist sich die Stabilitit des Restaustenits dagegen als zu hoch, findet keine
Transformation mehr statt, und die Verfestigungsrate bleibt auf niedrigem Niveau [5]. Die
Stabilitat des Restaustenits bei TRIP-Stahlen spielt daher eine zentrale Rolle fir die bei der
spateren Umformung beobachteten mechanischen Eigenschaften.



Theoretische Grundlagen

Die Verteilung der austenitischen Phase im unverformten Gefuge kann laut K. Sugimoto und
Mitarbeiter [6] in drei Erscheinungsformen unterteilt werden:

e Filmtyp: Die austenitische Phase befindet sich als diinne Schicht zwischen den
Bainitnadeln.

e Netztyp: Die austenitische und die bainitische Phase bilden eine netzartige Geflige-
struktur aus.

e Inseltyp: Das Austenitkorn ist oft Kkleiner als 1um, langlich gestreckt und mit
geradlinig verlaufenden Grenzflachen in die Matrix eingeschlossen.

Wang und Mitarbeiter [7] zeigten, dass zu grof3e Restaustenitkdrner (> 1um) keinen Beitrag
zur Duktilitat leisten, da sie durch ihre GroRe eine zu geringe Stabilitdt aufweisen. In
umgekehrter Weise gilt dies auch fur zu kleine Restaustenitkdrner, die auch bei gréRten
plastischen Verformungen stabil bleiben.

Austenit - Martensit

— o
—
—

~

Spannung ¢

Dehnung ¢

Abbildung 1: Schematische Darstellung der dehnungsinduzierten Austenit zu Martensit Umwandlung im
einachsigen Zugversuch [8]
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Die Stabilitat des Restaustenits gegenuber einer dehnungsinduzierten Martensitumwandlung
hangt aber auch von der Art der mechanischen Belastung ab, da die Umwandlung in Martensit
nicht nur eine Volumenerh6hung, sondern auch eine Scherdeformation mit sich bringt; daher
ist die Umwandlung vom Normal- und Scheranteil der angelegten Spannung abhéngig. Die
Transformation wird von einem hohen Scheranteil, wie er beim einachsigen Zug oder Druck
auftritt, unterstiitzt. Im Gegensatz dazu wirkt hydrostatischer Druck stabilisierend auf den
Austenit [6, 7, 9, 18, 10].

2.2 Arten von TRIP-Stahlen

Im Rahmen dieser Dissertation wurden nur niedrig legierte TRIP-Stéhle betrachtet, wobei das
Geflige dieser Stéhle aus einer Matrix besteht, in die metastabiler Restaustenit eingebettet ist,
der bei plastischer Verformung in Martensit umwandelt. Die Unterscheidung von TRIP-
Stahlen erfolgt nun anhand dieses Matrixgefliges:

e polygonal ferritische Matrix (TPF: TRIP polygonale ferrite)

e martensitisch angelassene Matrix (TAM: TRIP annealed martensite)
e Dainitische Matrix (TBF: TRIP bainitic ferrite)

e martensitische Matrix (TMF: TRIP martensitic ferrite)

Bei der Herstellung von TRIP-Stdhlen beeinflusst man die Gefligebestandteile der Matrix
durch die Warmebehandlung, wobei vor allem die Glih- und die Overagingtemperatur fiir den
dabei entstehenden Typ entscheidend sind. Die folgende Abbildung zeigt eine Ubersicht der
mechanischen Eigenschaften unterschiedlicher TRIP-Stahltypen. Obwohl sich diese Disser-
tation im Wesentlichen nur auf TRIP-Stahle mit nicht ferritischer Matrix bezieht, werden der
Vollstandigkeit halber alle bekannten Arten kurz beschrieben.
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Abbildung 2: Zugfestigkeit als Funktion der GleichmaRdehnung unterschiedlicher Grundtypen von TRIP-
Stahlen. Fir jede TRIP- Variante (TPF [11], TAM [14], TBF [12], TMF [12]) wurden die Zugfestigkeit und die
GleichmalRdehnung fir vier verschiedene Wérmebehandlungszyklen dargestelit.

2.2.1 TPF-Stahle: Matrix aus polygonalem Ferrit

Die typische Warmebehandlung (s. Abbildung 3) eines TPF-Stahls beginnt mit der Gliihung im
o+vy-Zweiphasengebiet. In diesem ersten Schritt kommt es in kurzer Zeit zur
Rekristallisation und Zementitauflosung, wobei sich der dadurch frei werdende Kohlenstoff
entsprechend dem Phasendiagramm fast ausschlieRlich im Austenit anreichert.
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Glihen im 2- Phasengebiet:
- Rekristallisation

S - Zementitaufiésung
-— / \ - partielle Austenitisierung Ae1
o
a
E o N Bs..
|9 Overagingzone:

- Bainitbildung M

- Kohlenstoffumverteilung S

v

Zeit

Abbildung 3: Schematische Ubersicht der Temperaturfiihrung bei der Herstellung
eines TPF-Stahls.

Nach der interkritischen Glihung im Zweiphasengebiet wird das Material auf die Overaging-
temperatur abgekihlt. Wéhrend dieser, im Folgenden als Zwischenkihlung bezeichneten,
Abkuhlung bildet sich voreutektoider Ferrit, wodurch der Austenit zusétzlich mit Kohlenstoff
angereichert wird. Die Menge des bei der Zwischenkiihlung entstehenden Ferrits ist dabei von
der Gluhtemperatur, der Legierungszusammensetzung, der Kuhlrate sowie vom Ausgangs-
geflige abhangig. Dabei ist besonders entscheidend, dass sich weder beim Zwischenkiihlen
noch beim anschlielenden Halten in der Overagingzone Karbide ausscheiden, da sonst
Kohlenstoff fir die Stabilisierung des Austenits verloren gehen wirde. Wahrend der
isothermen Haltephase kommt es zur Bainitumwandlung, wodurch bei unterdriickter Karbid-
ausscheidung zuséatzlich Kohlenstoff in den verbleibenden Austenit angereichert wird.
Dadurch wird die Martensitstarttemperatur des Austenits so weit gesenkt, dass bei der
Endkuhlung kaum noch Martensit entsteht. Das so entstandene Gefiige besteht aus
polygonalem Ferrit, Bainit, Restaustenit und eventuell geringen Mengen an Martensit.
Entscheidend ist dabei, den bei Raumtemperatur metastabilen Austenit wahrend des
isothermen Haltens soweit zu stabilisieren, dass er sich bei der nachfolgenden Umformung
gleichmaRig mit zunehmender plastischer Verformung umwandelt. Daraus ergeben sich die in
Abbildung 1 dargestellten typischen mechanischen Eigenschaften von TPF-Stahlen [13].
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2.2.2 TAM-Stahle: Matrix aus angelassenem Martensit

Im Jahre 2002 veroffentlichten K. Sugimoto und Mitarbeiter [14] ein alternatives Konzept
von TRIP-Stahlen, welches auf einem martensitischen Ausgangsgeflige beruht. Dazu wurde
das Material vor der klassischen Wéarmebehandlung, wie in Abbildung 4 dargestellt,
vollstandig austenitisiert und anschlieBend rasch abgekihlt. Es besteht dabei die Mdglichkeit,
eine zusétzliche isotherme Haltephase im Bereich der Bainitumwandlung einzufugen.
Wiéhrend der anschlieBenden Gliihung im o+y-Zweiphasengebiet bildet sich allerdings kein
polygonaler Ferrit mehr aus, sondern es kommt lediglich zu einem Anlassen des Martensits
und einer Erholung des Gefiges.
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Abbildung 4: Schematische Ubersicht der Temperaturfiihrung bei der Herstellung eines TAM-Stahls [14].

In der folgenden Overagingzone flihrt das feine Gefiige zu einer schnelleren Anreicherung der
schmalen austenitischen Bereiche mit Kohlenstoff, wodurch diese eine hohe Stabilitét
aufweisen. Die feine lattenartige Morphologie des Restaustenits in Kombination mit dem
hohen Kohlenstoffgehalt bewirkt auch eine hohere Stabilitdt gegenlber der
verformungsinduzierten Umwandlung. Daraus ergeben sich hervorragende mechanische
Eigenschaften von hoher Zugfestigkeit und guter Dehnung. Die geringe Festigkeitsdifferenz
zwischen den  Gefugebestandteilen  wirkt  sich  zusétzlich  positiv  auf das
Lochaufweitungsverhalten aus [14, 15, 16].

2.2.3 TBF-Stahle: Matrix aus bainitischem Ferrit

Bei dieser TRIP-Stahlvariante wird das kaltgewalzte Material im ersten Glihschritt
vollstandig austenitisiert. Nach einer kurzen Haltezeit im Austenitbereich, um den Zementit
aufzultsen, erfolgt eine rasche Abkihlung auf die Overagingtemperatur, wobei die
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Ausscheidung voreutektoiden Ferrits vermieden werden muss (s. Abbildung 5). Wahrend des
Overagingprozesses erfolgt die Umwandlung des Austenits in Bainit, wobei der Kohlenstoff
in den verbleibenden Austenit angereichert wird. Zur Unterdriickung von Karbid-
ausscheidungen hat sich das Zulegieren von Silizium als sehr wirksam erwiesen. In den
dunnen Austenitschichten zwischen den Latten der bainitisch-ferritischen Matrix ist die
mittlere freie Diffusionslange Kkleiner als bei TPF-Gefligen, wodurch eine schnellere
Kohlenstoffanreicherung und somit Stabilisierung des Austenits einhergeht [15, 17].
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Abbildung 5: Schematische Ubersicht der Temperaturfiihrung bei der Herstellung eines TBF-Stahls.

Die Menge an Restaustenit steigt dabei mit der Verweildauer in der Overagingzone, bis
schliellich ein Sattigungszustand erreicht ist und keine weitere Bainitumwandlung mehr
stattfindet. Die gemessenen Bruchdehnungen korrelieren dabei nahezu linear mit der Menge
an Restaustenit im Geflige. Weiters beobachtet man bei dieser TRIP-Variante ein niedriges
Streckgrenzenverhdaltnis bei hoher Zugfestigkeit. TBF-Stahle weisen daher ausgezeichnete
Tiefzieheigenschaften bei hohen Festigkeiten und ein gleichzeitig verbessertes Lochauf-
weitungsverhalten gegenuber den beiden oben genannten TRIP-Typen auf, besitzen jedoch
geringere GleichmalRdehnungen [12].

2.2.3 TMF-Stahle: Matrix aus Martensit

2004 veroffentlichten J. G. Speer und Mitarbeiter [18] Untersuchungen ber TRIP-Stéhle mit
martensitischer Matrix. Das Geflige besteht dabei aus angelassenem Martensit und Austenit.
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Der angewendete Wéarmebehandlungszyklus wurde von den Autoren ,,Q&P-Prozess* (engl.
,»guenching and partitioning*, deutsch ,,abschrecken und umverteilen<) genannt. Der Q&P-
Prozess ist dem oben beschrieben Zyklus zur Herstellung von TBF-Stéhlen sehr dhnlich. Der
Unterschied besteht nur in der niedrigeren Haltetemperatur, die, um eine partielle
martensitische Umwandlung zu erméglichen, zwischen Mg und M liegen muss (s. Abbildung
6).
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Abbildung 6: Schematische Ubersicht der Temperaturfiihrung bei der Herstellung eines TMF-Stahls.

In der isothermen Haltephase, der sogenannten Umverteilungszone, kommt es zu einem
Anlassen des gebildeten Martensits. Dabei muss die Bildung von Karbiden, wie sie beim
Anlassen von Martensit gewohnlich auftritt, mithilfe von Legierungselementen unterdriickt
werden. Es hat sich herausgestellt, dass sich fir diesen Zweck Elemente wie Silizium,
Aluminium und Phosphor besonders eignen. Um die Kohlenstoffumverteilung zuséatzlich zu
erleichtern und die thermodynamische Triebkraft fir die Karbidbildung zu verringern, besteht
auch die Moglichkeit einer abermaligen Erhohung der Temperatur nach der Martensitbildung.
Diese Variante wird als ,,zweistufiger Q&P-Prozess* bezeichnet, im Gegensatz zum ein-
stufigen mit konstanter Temperatur in der Umverteilungszone. TMF-Stahle zeichnen sich
durch ihre besonders hohen Festigkeiten aus. Allerdings ist die Stabilisierung des Austenits in
der Umverteilungszone besonders beim einstufigen Q&P-Prozess schwierig, sodass bei der
Endkuhlung auf Raumtemperatur eine nicht unerhebliche Menge an zu instabilem Austenit in
Martensit umklappt. Dies fuhrt zu niedrigeren Dehnungswerten gegeniiber den anderen TRIP-
Typen (s. Abbildung 2) [19].
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Fur die Herstellung dieser Stahle ist eine moglichst genaue Vorhersage der Martensitstart-
temperatur notwendig. Dafur werden meistens fir die jeweiligen Legierungskonzepte
empirisch ermittelte Gleichungen herangezogen. Fir die Berechnung von mit Silizium und
Aluminium legierten TMF-Stahlen wird oft folgende Formel verwendet:

M_[°C] =539 — 423x C —30.4x MN—7.5x Si + 30 x Al )

Empirische Formel zur Berechnung von M; (Legierungselemente in Gew. %) [20].

Um die Menge an umgewandeltem Martensit bei einer bestimmten Temperatur zu berechnen,
verwendet man héufig die Koistinen-Marburger-Beziehung [21]:

~1.1x10%x(M,—-QT
f,=1—e (Me=Qm) @
Darinsind fy: Umgewandelter Martensitanteil,
Ms: Berechnete Martensitstarttemperatur,

QT: Temperatur, bei der f., berechnet werden soll.

Mithilfe dieser beiden Beziehungen lasst sich auch die optimale Umverteilungstemperatur fur
einstufig hergestellte TMF-Stéhle berechnen. Dabei ergibt sich die optimale Temperatur aus
dem errechneten maximalen Restaustenitgehalt nach der Endkiihlung unter der VVoraussetzung
der vollstandigen Kohlenstoffumverteilung in der Umwandlungszone [22].

Die folgende Abbildung 7 zeigt die im Gefuige vorhandenen Phasenanteile fur unterschied-
liche Umwandlungstemperaturen. Die griine, strichlierte Linie stellt den Anteil an Martensit
dar, der sich bei der Zwischenkiihlung auf die Umverteilungstemperatur bildet. Durch die
Umverteilung des Kohlenstoffs vom Martensit in den Austenit wird dieser stabilisiert, und es
entsteht bei der Endkihlung weniger zusatzlicher Martensit, wie an der stark abfallenden
strichpunktierten Linie deutlich zu erkennen ist. Die maximale Menge an Restaustenit erhalt
man, wenn beim Zwischenkihlen genau die Menge an Martensit gebildet wird, die den
notwendigen Kohlenstoff zur Stabilisierung des Austenits liefert, um bei der Endkihlung eine
weitere Martensitbildung zu unterdriicken. In der Praxis ist allerdings zu beachten, dass selbst
bei sehr langen Umverteilungszeiten der Kohlenstoff nie ganzlich umverteilt wird; daher kann
hochstens die Halfte des berechneten Anteils an Restaustenit im Geflige wirklich erreicht
werden. Weiters muss auch immer die Stabilitdt des Restaustenits betrachtetet werden, denn
diese nimmt natdrlich mit steigendem Martensitanteil in der Umverteilungsphase zu, da fir
die Umverteilung mehr Kohlenstoff zur Verfugung steht; allerdings erfordert dies niedrige
Umverteilungstemperaturen, welche die Diffusion des Kohlenstoffs wesentlich verzdgern.
Die Losung fur dieses Problem war der zweistufige Q&P-Prozess, der einen hohen Martensit-
anteil wahrend der Umverteilungsphase mit héheren Umverteilungstemperaturen kombiniert.
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Abbildung 7: Berechnete Phasenanteile Uber die Umverteilungstemperatur beim einstufigen Q&P-Prozess unter
der Annahme der vollstdndigen Kohlenstoffumverteilung

Darin sind Muvr:  Anteil an Martensit bei Erreichen der Umverteilungstemperatur,
yovt: Anteil an Austenit bei Erreichen der Umverteilungstemperatur,
Mgt:  Anteil an Martensit bei Raumtemperatur,
YRT: Anteil an Austenit bei Raumtemperatur.
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2.3 Isotherme Bainitumwandlung

Die Bainitumwandlung in der isothermen Haltephase ist bei der Herstellung von TRIP-
Stahlen von entscheidender Bedeutung, da wéhrend der Bainitumwandlung der Kohlenstoff in
den verbleibenden Austenit umverteilt wird, sofern eine ausreichende Unterdriickung der
Karbidbildung gewahrleistet ist. Dadurch erhélt der Austenit seine nétige Stabilitat, um fir
die dehnungsinduzierte Umwandlung in Martensit zur Verfugung zu stehen.

2.3.1 Theorien der Bainitbildung

Bainit wurde bereits Anfang der DreiRigerjahre des 20. Jahrhunderts von Robertson, Daven-
port und Bain entdeckt, gibt aber aufgrund seiner komplexen Gefiigestruktur noch heute
Anlass fur Kontroversen Uber die genauen Bildungsmechanismen [23, 24]. Zwei Hypothesen,
eine mit diffusivem und eine mit displazivem Umwandlungsmechanismus, werden dabei
diskutiert. Das bainitische Geflige besteht aus nadelférmigen Bereichen, auch ,,sheaves*
genannt, die eine Substruktur aus ferritischen Platten, bezeichnet als ,,sub-units® oder
.plates*, aufweisen.

Bei einer angenommenen displaziven Umwandlung, wie sie von Bhadeshia und Mitarbeiter
[25, 26] beschrieben wird, beginnt die Bainitbildung mit der Keimbildung einer ferritischen
Platte bevorzugt an einer Austenitkorngrenze. Das displaziv gesteuerte Wachstum der Platte
setzt sich so lange fort, bis es durch die zunehmende plastische Deformation des umgebenden
Austenits gestoppt wird. Der Kohlenstoffgehalt der Platte entspricht dabei dem Kohlen-
stoffgehalt des Austenits vor dem Umklappen. Die Diffusion des Kohlenstoffs durch die
starre Grenzflache beginnt erst anschliefend an den Umklappprozess und fuhrt zu einer
Anreicherung im umgebenden Austenit. Die Spitze einer so entstandenen Platte bildet
wiederum eine neue Keimstelle, sodass durch die kontinuierliche Aneinanderreihung solcher
Platten (sub-units) schlieflich eine Bainitnadel (sheaf) gebildet wird (s. Abbildung 8). Fir
diese Theorie spricht auch die Tatsache, dass bei der bainitischen Umwandlung an der
Oberfl&che durch Scherverformungen entstandene Stufen sichtbar werden.

13
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Abbildung 8: Schematische Darstellung der Bildung eines bainitischen Gefliges aus sub-units und sheaves
[25].

Die von Hillert und Mitarbeiter [27, 28] entwickelte Theorie basiert auf einem
diffusionsgesteuerten Wachstum des gebildeten Keimes. Die Kohlenstoffdiffusion findet bei
dieser Theorie bereits wéhrend der Entstehung der Platte statt, sodass im Bainit zu keinem
Zeitpunkt eine Ubersittigung an Kohlenstoff vorliegt. Die Beweglichkeit an der
Umwandlungsfront erklaren die Autoren durch die Bildung von Super-Kinken an der
Grenzflache, die das schnelle Wachstum ermdglichen. Diese Wachstumsart wird auch als
,,ledge-Mechanismus* bezeichnet. Die Diffusionswege der Eisenatome liegen dabei in der
Grolkenordnung der Einheitszelle, aber ihre Bewegung steht in keiner Abhéngigkeit zur
Bewegung der Nachbaratome.

Je nach der Temperatur, bei der die Bainitumwandlung stattfindet, sind Unterschiede im
bainitischen Geflige zu erkennen. Beim sogenannten ,,oberen Bainit“, der sich bei héheren
Temperaturen bildet, sind die Nadeln frei von Karbiden und die Zementitausscheidungen
finden sich ausschlieBlich dazwischen (s. Abbildung 9). Im Gegensatz dazu sind beim
,unteren Bainit“, der bei tieferen Temperaturen entsteht, auch in den einzelnen Bainitnadeln
Ausscheidungen zu finden [29]. In TRIP-Stéhlen wird die Karbidbildung durch die Zugabe
von Silizium, Aluminium oder Phosphor unterdriickt, sodass sich eine spezielle Form von
karbidfreiem ferritischem Bainit bildet.
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Abbildung 9: Schematische Darstellung der Entstehung von oberem und unterem Bainit [29].

2.3.2 Thermodynamische Grenzen der displaziven Bainitbildung: das T,-Konzept

Wie bereits erldutert, findet wahrend der Haltephase die entscheidende Stabilisierung des
Austenits durch Anreicherung mit Kohlenstoff statt. Der Anreicherung des Austenits durch
die Kohlenstoffumverteilung bei der Bainitbildung ist allerdings eine thermodynamische
Grenze gesetzt. Diese liegt aber unter der laut Phasendiagramm theoretisch vorgegebenen
maximalen Menge an ldsbarem Kohlenstoff. Nimmt man fir die Bainitbildung einen
diffusionslosen Mechanismus an, so erfolgt zuerst die displazive Ferritumwandlung und
anschlieRend die Umverteilung des im Uberschuss vorliegenden Kohlenstoffs in den
benachbarten Austenit. Fr eine bestimmte Temperatur und Kohlenstoffkonzentration ist die
Triebkraft fiir die diffusionslose Umwandlung durch die Differenz der Gibbs’schen freien
Energien wie folgt gegeben:

AG,, (%, T) = Gy (%, T) =G (X, T) ©)
Differenz der Gibbs’schen freien Energien fiir die diffusionslose Umwandlung.
Darin sind AGp:  Triebkraft fir die diffusionslose Umwandlung [kJ mol™],

AG; : freie Gibbs- Energie der ferritischen Phase [kJ mol™],

AG% : freie Gibbs- Energie der austenitischen Phase [kJ mol™],

T: Temperatur [K],
Xc: Kohlenstoffkonzentration [Molenbruch].
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Da der Austenit wéhrend der Bainitbildung mit Kohlenstoff angereichert wird, ist eine weitere
Umwandlung thermodynamisch unmdglich, sobald die Kohlenstoffkonzentration im Austenit
einen Kritischen Wert erreicht und die Triebkraft gegen Null geht (s. Abbildung 10). Die
Temperatur, bei der AGp gleich Null ist, wird als To-Temperatur bezeichnet. Die fur eine
bestimmte To-Temperatur errechnete Kohlenstoffkonzentration gibt die maximale Menge an
Kohlenstoff an, die im Austenit zur Stabilisierung angereichert werden kann. Der Austenit
erreicht dabei im Gegensatz zur diffusiven Umwandlung nicht die Gleichgewichts-
konzentration an Kohlenstoff, sondern die Bainitbildung stoppt deutlich friher. In der
englischsprachigen Fachliteratur wird diese Reaktion deshalb auch als ,,incomplete reaction
phenomenon® bezeichnet [30, 31, 32].

Auftretende Verzerrungsenergien durch die Bainitbildung werden beim To-Konzept allerdings
nicht berucksichtigt. Diese wiirden die Gn-Kurve des Ferrits nach oben zu héheren Energien
verschieben. Eine Folge ist die Verschiebung des Schnittpunktes der beiden Gp-Kurven zu
niedrigeren Kohlenstoffgehalten. Daher stellt der uber die To-Temperatur berechnete
maximale Kohlenstoffgehalt nur eine theoretische obere Grenze fir den Kohlenstoffgehalt im
Austenit dar. Die in der Praxis erreichten Werte sind daher deutlich geringer.

Grn

F/ ’Y

T

\
LEA Ek%;-
N . A,
LA 1 To
max. C- Konzentration in y bei diffusiver Umwandlung
Xo
max. C- Konzentration in y bei diffusionsloser Umwandlung

Abbildung 10: Schema zur Erlauterung des To-Konzeptes. Die rote Linie markiert die maximal mdgliche
Kohlenstoffkonzentration bei displaziver Umwandlung, die blaue jene bei diffusiver.
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2.3.3 Moglichkeiten zur Unterdrickung der Karbidbildung

Die Unterdriickung der Karbidbildung wahrend der Bainitumwandlung ist fir die
Stabilisierung des Austenits von entscheidender Bedeutung. Eine sehr wirksame MafRnahme
stellt dabei das Zulegieren grofierer Mengen von Silizium (> 1.0 %) dar. Der hohe Anteil an
Silizium wirkt sich allerdings negativ auf die Walzbarkeit und Oberflachenqualitat der Bleche
aus. Beim Warmwalzen bildet sich an den Blechen stark haftender Zunder, wodurch auch die
Oberflachenqualitdat nach dem anschliefenden Kaltwalzen beeintrachtigt wird. Bei der
Warmebehandlung in einer kontinuierlichen Glihanlage kénnen sich an der Bandoberflache
Oxide bilden, die an den Umlenkrollen der Anlage haften bleiben und sich negativ auf die
Oberflachengte der nachfolgenden Bander auswirken [33].

Ein weiterer Nachteil des hohen Siliziumgehalts ergibt sich beim Tauchbadverzinken. Diese
Methode der Oberflachenbeschichtung ist bei Stdhlen mit héherem Siliziumgehalt aufgrund
der geringen Zinkhaftung nicht moéglich [34, 35, 36, 37, 38]. Es ist daher dringend notwendig,
den Siliziumgehalt auf ein fiir den groRtechnischen Produktionsprozess vertragliches Mal3 zu
reduzieren (< 1.0 %).

Die Wirkung des Siliziums wird in der Literatur mit der geringen Loslichkeit im Zementit
begriindet. Um die Bildung eines Zementitteilchens zu ermdglichen, mussen die substitutio-
nell geldsten Siliziumatome zuerst aus dem jeweiligen Bereich im Geflige wegdiffundieren.
Die Ausscheidung von Zementit im Gefuige ist daher vom relativ langsamen Diffusions-
prozess der Siliziumatome abhéngig [39, 40].

Fur die Suche nach alternativen Legierungselementen zur Karbidunterdrickung sind das
Verstandnis der schlechten Ldslichkeit von Silizium sowie die Loslichkeit moglicher anderer
Legierungselemente in Zementit von entscheidender Bedeutung. Theoretische Berechnungen
uber die Loslichkeit von verschiedenen Legierungselementen in Zementit wurden von Jang
Jae Hoon und Mitarbeiter [41, 42] durchgefiihrt. Die Substitution von Eisenatomen im
Zementit durch Silizium-, Aluminium- und Manganatome wurde anhand einer FesC-
Einheitszelle ab initio mithilfe der FLAPW-Methode (Full-Potential Linearized Augmented
Planewave Method) berechnet. Eine Fes;C-Einheitszelle ist orthorhombisch und besitzt die
Kristallgruppe ,,Pnma“. Sie besteht aus vier C- und zwolf Fe-Atome, die allerdings nicht alle
gleichwertig zu betrachten sind, da vier dieser zwolf die Fe(4c) Positionen und die restlichen
acht die Fe(8d) Platze besetzen (s. Abbildung 11) [43]. Um die Genauigkeit der
Berechnungsmethode abzuschétzen, ist in Tabelle 1 ein Vergleich zwischen den gemessenen
und berechneten Gitterkonstanten angefihrt.
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' Fe(4c)

J

Gitter- Fe,C Fe,C
Cidc) konstanten | (gemessen) | (berechnet)
a [nm] 0.50896 0.51281
b [nm] 0.67443 0.66512
f < ¢ [nm] 0.45248 0.44623
‘ \olumen [nm ¥]| 0.15532 0.15220

L

Tabelle 1: Berechnete Gleichgewichts-
Gitterkonstanten im Vergleich zu den
experimentell gemessenen Konstanten [41].

Abbildung 11: Kristallstruktur von Zementit. Die kleinen
schwarzen Kugeln stellen die C(4c)-Atome, die grofien
dunklen die Fe(4c)-Atome und die groRen hellen Kugeln die
Fe(8d)-Atome dar [41].

Die Bildungsenthalpie wurde immer fur die gesamte Zementit-Einheitszelle (= 4 Formel-
einheiten Fe3C) bei Null Kelvin im ferromagnetischen Zustand berechnet. Bei der
Berechnung flr Zementit ohne Fremdatome ergab sich eine Bildungsenthalpie von
86.1 kI mol™ je Einheitszelle. Dies ist um 12.9 ki mol™ mehr als der von Miyamoto und
Mitarbeieter gemessene Wert von 73.2 kJ mol™ [44]. Bei den weiteren Berechnungen wurde
nun jeweils ein Fe(4c)-Atom bzw. ein Fe(8d)-Atom der Einheitszelle durch ein Si-, Al- und
Mn-Atom ersetzt (s. Tabelle 2) [41].

Formeleinheit der Einheitszelle AU [kJ mol™]
(FesC)4 (gemessen) 73.2
(FesC)4 (berechnet) 86.1

(Fe11Si*)C, (berechnet) 138.1
(Fe11Si®®)C4 (berechnet) 123.2
(Fe; Al*YC,4 (berechnet) 76.1
(Fe1:AI°)C, (berechnet) 72.5
(Fe1:Mn*9)C,4 (berechnet) 81.7
(Fe1:Mn®)C, (berechnet) 81.1

Tabelle 2: Berechnete und gemessene Bildungsentalphien fiir Zementit sowie die berechneten Bildungs-
entalphien der Mischkarbide Fe/Si, Fe/Al und Fe/Mn fiir den ferromagnetischen Zustand bei Null Kelvin [41].
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Beim Betrachten der Ergebnisse fallt sofort die Erhohung der Bildungsenthalpie um 52.0 bzw.
37.1 kJ mol™ auf, nur durch die Substitution eines Fe-Atoms durch ein Si-Atom. Daher ist aus
thermodynamischen Griinden die Bildung eines (Fe11Si*)Cs bzw. (Fe11Si®*)C4-Mischkarbides
aulerst ungunstig, und das Si-Atom wird bei der Bildung eines Zementitteilchens an eine
andere Stelle im Gefiige diffundieren miissen. Die Bildungsenthalpien von (Fe;;Al*)C, und
(Fe AI*%)C, sind beide etwas tiefer als der berechnete Wert fiir reinen Zementit und liegen
mit 76.1 und 72.5 kJ mol™ im Bereich der gemessenen Bildungsenthalpie fiir Zementit. Es
waére daher eine logische Konsequenz, daraus den Schluss zu ziehen, dass Aluminium in
Zementit gut 16slich ist. Dies steht aber im krassen Gegensatz zu der von W. C. Leslie und
Mitarbeiter gemessenen Loslichkeit von Aluminium in Zementit, die nahezu Null betrégt
[45]. Der genaue Grund fur die Abweichung bei Aluminium ist bis heute noch nicht bekannt.
Ganz anders ist dies bei der Betrachtung der (Fe;;Mn*)C,4 bzw. (Fe1;Mn®)C4-Mischkarbide.
Hier liegen die berechneten Bildungsenthalpien mit 81.7 bzw. 81.1 kJ mol™ nur knapp unter
dem des reinen Zementits. Daraus kann auf eine sehr gute L&slichkeit von Mangan in
Zementit geschlossen werden. Diese Schlussfolgerung wird auch durch die experimentell
gemessenen Ergebnisse von W. C. Leslie und Mitarbeiter bestatigt [45]. Betrachtet man die
unterschiedlichen Ergebnisse bezlglich der Position des substituierten Fe-Atoms, so erkennt
man, dass sowohl Si-Atome als auch Al- und Mn-Atome auf den Fe(8d)-Positionen immer die
thermodynamisch gunstigere Variante darstellen [41].

AbschlieBend kann man feststellen, dass Silizium am besten geeignet erscheint, um die
Karbidausscheidung zu unterdricken. Bei Aluminium ist die Interpretation der theoretischen
Ergebnisse bis jetzt noch nicht geklart, jedoch sprechen die experimentellen Erfahrungen
eindeutig daflr, dass mit Aluminium die Bildung von Zementit verzégert werden kann.
Betrachtet man das Legierungselement Mangan, so wurde sowohl durch theoretische
Berechnungen als auch durch experimentelle Untersuchungen bestatigt, dass es in keiner
Weise hemmend auf die Zementitbildung wirkt.

Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass sich diese theoretischen und praktischen Unter-
suchungen nur auf Zementit beziehen und fiir metastabile Vorstufen (e-Karbide etc.) die so
gewonnenen Erkenntnisse nicht von zwingender Gultigkeit sein missen.
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3 Experimentelles

3.1 Herstellung der Versuchslegierungen

Die verschiedenen Versuchslegierungen wurden in einem ca. 300 kg fassenden Induktions-
ofen erschmolzen und anschlieRend in Kokillen zu Blocken von ungefahr 80 kg abgegossen.
Die so hergestellten Gussblocke wurden fir den kleintechnischen Warmwalzprozess in
quaderférmige Stiicke von ca. 400 x 150 x 150 mm?3 geschnitten und auf Lunker kontrolliert.
Der Warmwalzsimulator besteht aus einem StoRofen, worin bis zu sechs Stahlquader Platz
finden, einem Zunderwéscher, einem reversierend arbeitenden Warmwalzgerist und einer
Kihlstrecke mit anschlieBender Heizbox fur eine kontrollierte Abklhlung der fertig
gewalzten Proben. Mithilfe dieser Anlage lasst sich der grof3technische Produktionsablauf des
Warmwalzens im Kkleinen MaRstab abbilden. Um die Probenquader auf die geforderte
Enddicke von 3 bis 4 mm zu bringen, wurden sie vorab zu einem Vorstreifen von ca. 38 mm
Dicke gewalzt. Nach dem Abkiihlen des Vorstreifens wurde dieser in mehrere Stiicke zerteilt.
Diese 38 mm dicken Probenstiicke wurden nach abermaligem Erwarmen im StoRofen auf
1180°C auf ihre Enddicke gewalzt. Diese Walzung erfolgte — wie bei der groRtechnischen
Produktion — in sieben Walzstichen. Anschlie3end erfolgten die Kiihlung auf 600°C und das
Einlagern der fertigen Streifen in die Heizbox, um die Abkihlung im Coil (ca. 15 K pro
Stunde) zu simulieren. Die ausgekihlten Streifen wurden flr das folgende Kaltwalzen in
passende Stlicke geschnitten. Das Kaltwalzen wurde an einem Quarto-Geriist unter Zug
durchgefuhrt, wodurch die gewinschte Blechdicke von 1 mm erzielt wurde. Bei manchen
Proben kam es zu einem verstérkten Auftreten von Randrissen, die aber durch Zugabe einer
Schmieremulsion in den Walzspalt minimiert werden konnten. Banderrisse konnten dadurch
weitgehend vermieden werden.

Aus den so hergestellten Blechen wurden Proben fur Untersuchungen am Dilatometer sowie
flr eine chemische Analyse entnommen. Die chemische Stiickanalyse wurde zum Vergleich
mit der Schmelzanalyse erstellt, um mdgliche Probenverwechslungen auszuschlieBen. Die
restlichen Bleche standen zur Untersuchung von verschiedenen Warmebehandlungszyklen
aller Arten von TRIP-Stéhlen zur Verfligung.
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3.2 Glihsimulation

Die Warmebehandlung der einzelnen Bleche wurde an einem Glihsimulator ohne Schutzgas-
atmosphare durchgefiihrt. Die Erwdrmung der Bleche erfolgt dabei konduktiv mittels
Wechselstrom, wobei die Temperatur von bis zu funf auf die Probe geschweifiten Thermo-
elementen gemessen wird. Das Abkhlen erfolgt mittels Pressluft, die tiber verstellbare Disen
direkt auf die Blechoberflache geblasen wird. Sind hohere Kuhlraten erforderlich ist, ein
Abschrecken im Wasserbad ebenfalls mdglich. Tabelle 3 gibt die vom Hersteller gewahr-
leisteten Eigenschaften wieder.

Spezifikation des Glihsimulators laut Hersteller
max. Probendimension: | 500 x 300 x 5 [mm]
max. Glihtemperatur: | 1000 [°C]
max. Heizrate: | 100 [K/s]
max. Kuhlrate: Luft (Wasser): | 100 (1000) [K/s]

Bandzug: | 0 bis 10 [kN]
Tabelle 3: Spezifikationen des Glihsimulators [46].

Um eine moglichst homogene Temperaturverteilung in der Probe zu erreichen, wurde die
maximal verwendete Probendimension auf 130 x 450 x 1 mm?® begrenzt, denn in der Vergan-
genheit hatte sich bei Glihungen sehr breiter Bleche (bis 300 mm) die Ausbildung eines
Temperaturgefalles zwischen dem oberen und unteren Blechrand gezeigt. Mit abnehmender
Probenbreite verringert sich aber dieser Effekt. Da die Gluhung an der Luft stattfindet, kommt
es an der Oberflache zur Zunderbildung, wodurch die Glihproben anschliefend einer
Beizbehandlung in Schwefelsdure unterzogen werden miussen. Auch ist eine moglicherweise
auftretende Randentkohlung in der Ergebnisauswertung zu berticksichtigen.
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3.3 Gefligecharakterisierung

3.3.1 Lichtmikroskopie

Bei der lichtmikroskopischen Gefiigeanalyse von TRIP-Stahlen ist die Unterscheidung von
Ferrit, Bainit, Martensit und Restaustenit von entscheidender Bedeutung. Hierflr eignet sich
am besten eine Atzung nach LePera [47], wobei es sich um eine Niederschlagsatzung fiir
anodische Bereiche handelt. Das Atzmittel ist eine Mischung aus Na-Metabisulfit in
destilliertem Wasser und Piktrinsaure in Ethanol. Im Gefligebild erscheint Ferrit blaulich,
Bainit und angelassener Martensit bréunlich, Restaustenit und kohlenstoffreicher Martensit
weil3 sowie Perlit schwarz (s. Abbildung 12) [48, 49, 50]. Aus dieser Farbzuordnung ergibt
sich naturgeméall das Problem der Unterscheidung von Bainit und angelassenem Martensit
sowie kohlenstoffreichem Martensit und Restaustenit. Bainit von angelassenem Martensit auf
Basis einer LePera-Atzung zu unterscheiden, ist nur unter der Voraussetzung maoglich, dass
eine der beiden Phasen aufgrund der vorangegangen Wéarmebehandlung ausgeschlossen
werden kann. Bei der Unterscheidung von Restaustenit und kohlenstoffreichem Martensit gibt
— zusatzlich zur Warmebehandlung — auch die Morphologie der weil3en Flache Auskunft Gber
die zugrundeliegende Phase. Kleine weiRe Korner, meist an der Grenze dreier Ferritkorner,
sowie schmale weil3e Streifen im Gefiige deuten auf Restaustenit hin. Im Gegensatz dazu
lassen grofle weille Flachen auf Martensit schlielen. Zusatzlich zu den so gewonnen
Informationen konnen der Restaustenitgehalt auch noch mithilfe der Rdntgenspektroskopie
bzw. der Joch-Isthmus-Methode gemessen und das Ergebnis in der Interpretation des
Gefuigebildes berticksichtigt werden.

Ferrit

Bainit

Restaustenit

VergroRerung [51].
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3.3.2 Rasterelektronenmikroskopie und Transmissionselektronenmikroskopie

Zur genaueren Gefligeuntersuchung wurden ausgewahlte Proben im Rasterelektronen-
mikroskop (kurz REM) betrachtet. Mithilfe der hochauflésenden REM-Bilder ist es moglich,
sowohl den Restaustenit als auch bereits gebildete Karbide zwischen den Bainitnadeln zu
erkennen. Um allerdings die unterschiedlichen Phasen optisch unterscheiden zu kdnnen, muss
die polierte Probenoberflache angeétzt werden. Bei der selektiven Auflésung von Phasen und
Gefligebestandteilen nutzt man die Tatsache, dass bei niedrig legiertem Stahl die
Legierungselemente den flachenbezogenen Materialabtrag und damit die Abtraggeschwindig-
keit beeinflussen. Eine entscheidende Bedeutung nimmt dabei die Kohlenstoffkonzentration
der einzelnen Phasen ein. Denn je mehr Kohlenstoff in einer Phase gelost ist, desto edler
verhdlt sie sich. Phasen mit geringer Kohlenstoffloslichkeit, wie zu Beispiel Ferrit, werden
daher wesentlich starker abgetragen als kohlenstoffreiche, austenitische oder martensitische
Bereiche (s. Abbildung 13). Ein weiterer Einflussfaktor auf die Abtraggeschwindigkeit ist die
Kornorientierung des Ferrits. Es kann nédmlich beobachtet werden, dass Korner mit der
Orientierung (111) deutlich starker angegriffen werden als solche mit der Kornorientierung
(100). Fir alle Gefiigebestandteile gilt allerdings, dass Storstellen des regelmaliigen
Gitteraufbaus (Korngrenzen, Subkorngrenzen, Zwillingen, Versetzungen etc.) ein hoheres
chemisches Potential aufweisen und daher einem erhdhten Materialabtrag unterliegen. Die
durch das Atzen erzeugte Oberflachentopographie erlaubt schlieBlich die Identifizierung
einzelner Phasen im REM [52].

Karbide/Zementit

/\

Restaustenit

/ Ferrit{100)| Femt 1)
erri

Martensit Perlit

Abbildung 13: Modell einer durch selektive Phasendtzung entstanden Oberflachentopographie [52].

Noch hohere Auflésungen lassen sich mit einem Transmissionselektronenmikroskop (kurz
TEM) erzielen. Die dafiir notwendigen sehr dinnen Folien werden aus ca. 3 mm grof3en
Proben durch Schleifen und anschlielendes Elektropolieren hergestellt. Beim Durchstrahlen
der Probe werden nicht nur deutlich hohere Auflésungen erzielt, sondern es besteht auch die
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Mdglichkeit, die radumliche Anordnung von Gefligebestandteilen zu analysieren. Dadurch ist
es auch moglich, unteren Bainit von angelassenem Martensit zu unterscheiden. Beim
angelassenen Martensit treten die Zementitausscheidungen in drei unterschiedlichen VVorzugs-
richtungen auf, die jeweils im Winkel von 120° zueinander stehen; hingegen sind im unteren
Bainit die Karbidausscheidungen alle parallel zu einer Vorzugsorientierung ausgerichtet.
Dieses Unterscheidungsmerkmal lasst sich nur bei einer raumlichen Betrachtung der Karbid-
ausscheidungen eindeutig identifizieren [53]. Samtliche Untersuchungen am TEM wurden
von der Austrian Research Centers GmbH (ARC) am Center of Competence for Micro- &
Nano Characterisation (CCMNC) durchgefiihrt.

3.3.3 Restaustenitmessung

Die quantitative Bestimmung des Restaustenitgehalts erfolgte mithilfe der Joch-Isthmus-
Methode. Dabei macht man sich die unterschiedliche Magnetisierbarkeit zwischen den
ferromagnetischen Phasenanteilen und dem paramagnetischem Restaustenit zunutze. Um den
Restaustenit einer Probe zu bestimmen, wird diese zuerst bis zur S&ttigung magnetisiert.
AnschlieBend wird diese Sattigungsmagnetisierung gemessen und mit einem berechneten
Referenzwert einer rein ferritischen Probe gleicher chemischer Zusammensetzung verglichen
(Formel 4, Formel 5). Aus der Differenz lasst sich der Anteil an Restaustenit im Geflige
bestimmen (Formel 6).

U;qdt ref _ qFe C
JmJK,; x100% () I5' =35 -Z;ai“x ©)

Berechnung der Sattigungsmagnetisierung
aus der gemessenen Induktionsspannung.

Berechnung des Referenzwertes einer rein
ferritischen Probe gleicher chemischer

Zusammensetzung.
Darin sind
N, Sattigungsmagnetisierung, Darin sind
Uing: Induzierte Spannung, J&" Theoretische Sattigungsmagnetisierung,
V: Probenvolumen, J&: Sattigungsmagnetisierung von reinem
K: Geratekonstante. Eisen (2.158 T),
o Elementspezifischer Reduktionsfaktor,
A Legierungselemente in Prozent,
n: Anzahl der Elemente.
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Legierungs- Reduktionsfaktor
element an [T/%] RIS
— m 0
C 0.1500 Aug = =5z - x100%  ©
Si 0.0480 Berechnung der Restaustenitmenge aus der Differenz
Mn 0.0244 von gemessener und theoretisch berechneter
' Sattigungsmagnetisierung.

Al 0.0570

Cr 0.0305

Ni 0.0322

Mo 0.0600
Cug 0.0480
Cuy 0.0200

Tabelle 4: Reduktionsfaktoren einzelner Elemente [54].

Mit dieser Messmethode lassen sich laut Hersteller des Magnetjochs Restaustenitanteile bis
30 % mit einer Genauigkeit von £ 0.5 % im Geflige bestimmen (s. Abbildung 14) [55]. Ein
Nachteil dieser magnetischen Restaustenitbestimmung ergibt sich aus der Tatsache, dass
bestimmte Faktoren, welche die Sattigungsmagnetisierung beeinflussen, wie Korngroiie oder
Karbidausscheidungen, nicht berlcksichtigt werden. Beim Vergleich der Messergebnisse ist
daher immer auch darauf zu achten, dass es sich um Proben mit dhnlichem Gefiige und
Karbidanteilen handelt. Die in dieser Arbeit dargestellten Ergebnisse basieren, wenn nicht
anders angegeben, auf Proben mit bainitischen/martensitischen Geflige und geringen
Karbidanteilen.
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Pole of Magnetic field
i the yoke . of the yoke
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Abbildung 14: Gerat zur Bestimmung des Restaustenitanteils im Geflige [55].

3.4 Dilatometrie

Zur Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens wurden an einem Dilatometer vom Typ
805 A/D der Firma Bahr Messungen durchgefiihrt. Die quaderférmigen Proben (1 x 3.5 X
10 mm?®) fir die Messungen wurden aus kaltgewalzten Blechen der verschiedenen Versuchs-
legierungen erodiert. Das Aufheizen der Probe erfolgte induktiv und die Kihlung, falls nicht
anders angegeben, standardmalig durch das Einblasen von Stickstoff. Die Temperatur wurde
mittels eines aufgeschweiflRten Thermoelements gemessen.

In einer ersten Messserie wurden die Proben bei 900°C 60 Sekunden lang austenitisiert und
anschlieBend mit Kihlraten zwischen 3 und 50 K/s abgekihlt. Auf diese Weise konnten flr
alle Legierungen die A;-, As-, Ms- und MgTemperaturen bestimmt werden sowie auch die
kritische Abkihlgeschwindigkeit, bei der jegliche Ferritbildung unterdriickt wird. Die zweite
Serie diente zur Untersuchung der isothermen Bainitbildung. Dabei wurden die Proben nach
dem Austenitisieren (900°C, 60 s) mit 70 K/s auf eine Haltetemperatur zwischen 200°C und
500°C abgekuhlt und 1200 s lang auf dieser Temperatur gehalten. AnschlieBend erfolgte die
Kihlung auf Raumtemperatur ebenfalls mit 70 K/s. Das schnelle Abkihlen auf die Halte-
temperatur dient zur Unterdriickung einer moglichen Ferritbildung, sodass die isotherme
Umwandlung bei unterschiedlichen Temperaturen untersucht werden konnte.

Die Auswertung der erhaltenen Dilatometerkurven erfolgte mithilfe des Hebelgesetzes (s.
Abbildung 15), wobei die Warmedehnung des Ferrits beim Aufheizen mit einem Polynom
zweiten Grades, die Dehnung des Austenits hingegen mit einer linearen Funktion gefittet
wurde. Zur Bericksichtigung des Restaustenits wurde die Ferritkurve entsprechend der
Menge an verbliebenen Austenit parallel verschoben, sodass laut Hebelgesetz bei Raum-
temperatur genau die Menge an Austenit Ubrig bleibt, die auch magnetisch gemessen wurde.
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Abbildung 15: Auswertung der Phasenumwandlung anhand einer Dilatometerkurve mittels Anwendung des
Hebelgesetzes.
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3.5 Mechanische Eigenschaften

3.5.1 Zugversuch

Zur Charakterisierung der quasistatischen mechanischen Eigenschaften in Abhangigkeit der
Legierungselemente und Warmebehandlung wurden Zugversuche gemaR der europdischen
Norm ,,EN 10002 Teil 1 durchgefiihrt. Dazu wurden den gegliihten Blechen Flachzugproben
der Norm ,,ASTM E 517, Specimen A, Alternativ (interne Bezeichnung: FO7), entnommen,
wobei die Anfangsmesslénge fir Dehnungsmessung jedoch auf eine Lange von nur 25 mm
verkurzt wurde (s. Abbildung 16).

FO7 Zugprobe
Messlange: L= 25 mm

N >

Abbildung 16: Flachzugprobe FO7 nach ,,ASTM E 517, Specimen A, Alternativ*, wobei die Anfangsmesslinge
flr die Dehnungsmessung 25 mm betrégt.

Die Zugprufung wurde bei allen Versuchen an Langsproben (Walzrichtung parallel zur
Zugrichtung) durchgefuhrt, wobei aus jedem gegliuhten Blech zwei Zugproben geprift und
die erhaltenen Werte gemittelt wurden. Auf diese Weise konnten die Werte flir Rpoz, Rm, Ag
und Ays flr sdmtliche Legierungs- und Wéarmebehandlungsvarianten ermittelt werden. An
ausgewahlten Proben wurde zusétzlich der differenzielle n-Wert in Abhéangigkeit der
logarithmischen Dehnung ermittelt, um auf die Stabilitdat des Restaustenits wahrend der
plastischen Verformung riickzuschlieRen.
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3.5.2 Reckversuch

Eine Methode zur Untersuchung der Stabilitadt des Restaustenits ist der Reckversuch. Dazu
wurden aus einem gegliihten Blech zwolf Zugproben entnommen (s. Abbildung 17). Eine
Zugprobe wurde zur Ermittlung der mechanischen Kennwerte in der Zugprifmaschine
zerrissen, die anderen elf standen flr den eigentlichen Reckversuch zur Verfligung. Die
verbliebenen elf Zugproben wurden in der Zugprifmaschine zwischen 0.5 % plastischer
Verformung und der GleichmalRdehnung gereckt. AnschlieBend wurden aus der Mitte der
Zugprobe eine Restaustenitprobe entnommen und mithilfe der Joch-Isthmus-Methode der
Gehalt an Austenit gemessen. Auf diese Weise lasst sich die Umwandlung des Restaustenits
in Abhéangigkeit von der plastischen Deformation untersuchen.

FO7 Zugprobe
Messlange: L= 25 mm

N e
V277
a L N

Abbildung 17: Flachzugprobe F07 nach ,,ASTM E 517, Specimen A, Alternativ* fiir einen Reckversuch.
Die schraffierte Flache markiert die Entnahmeposition der Probe firr die Restaustenitmessung.

3.4.3 Hole-Expanding-Test (HET)

Der Hole-Expanding-Test (kurz HET) wurde an ausgewdahlten Proben gemé&R der Norm
,ISO/WD 16630“ durchgefiihrt. Dabei wird in eine ca. 100 x 100 mm? groRe zu priifende
Blechplatte mittig ein Loch mit einem Durchmesser von 10 mm gestanzt oder gefrast.
AnschlieBend wird die Probe mit dem Grat nach oben in eine Matrize gespannt und mit einem
Dorn, der einen Flankenwinkel von 30° besitzt, langsam aufgeweitet, bis sich der erste Riss
bildet (s. Abbildung 18). Sobald ein Riss erkennbar ist, wird die Aufweitung gestoppt und das
Loch zwei Mal im rechten Winkel zueinander vermessen. Der daraufhin gebildete
arithmetische Mittelwert der Messwerte dient zur Berechnung der prozentualen Loch-
aufweitung (s. Formel 7) [56].
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% 1: HET- Probe
| 2: Matrize
W 77 3: Grat
T Z_} 4: Dorn
, ' ) 5: Riss

4 ”"-ES

Abbildung 18: Schematische Darstellung eines Hole-Expanding-Tests [56].

D, -D 7

A =2-2100% ()
0

Formel 7: Berechnung der prozentualen Lochaufweitung.

Darin sind A: Prozentuale Lochaufweitung,

Do: Ausgangsdurchmesser (10 mm),
Dn: Aufgeweiteter Durchmesser.
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4 Ergebnisse

4.1 Thermodynamische Berechnungen

Samtliche thermodynamischen Berechnungen wurden mittels der Thermo-Calc®-Software
(Version R, Datenbank TCFES) durchgefiihrt. Diese Berechnungen zeigten den Einfluss der
Legierungselemente C, Mn, Si, Al und Cr auf die Phasenumwandlungspunkte im thermo-
dynamischen Gleichgewicht sowie die To-Temperaturen.

4.1.1 Einfluss von Mangan in einer TPF-Legierung

Abbildung 19 demonstriert den Ausschnitt eines Phasendiagramms sowie die berechneten To-
Linien dreier Legierungen mit unterschiedlichen Mangangehalten.

Legierung:0.2% C, 1.0% Si, 1.0 = 1.5-2.0% Mn
1100 ‘

| ] | | | | | I

Mit steigendem Mn- Gehalt

TEMPERATURE_CELSIUS

|
|
|
| S
400 I wird die T,- Linie nach links B
: verschoben
300 . -
o + Zementit
200 I y | l I I I I I
é 0 1 2 3 4 5 o6 7 8 9 10
1073

W(C)

Abbildung 19: Ausschnitt aus einem Phasendiagramm und die berechneten Ty-Linien fiir drei
Legierungen mit unterschiedlichem Mangangehalt.
w(C): Massenanteil des Kohlenstoffs
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Es ist dabei deutlich zu erkennen, dass ein héherer Mangangehalt zu einer Absenkung der Ae;-
und der Acs-Temperatur fihrt, wodurch niedrigere Temperaturen beim Glihen im
Zweiphasengebiet ermdglicht werden. Weiters ist eine Verschiebung der To-Linie zu
niedrigeren Kohlenstoffgehalten zu beobachten.

4.1.2 Einfluss von Silizium in einer TBF-Legierung

Abbildung 20 zeigt einen Ausschnitt aus einem Phasendiagramm und die berechneten To-
Linien dreier TBF-Legierungen mit unterschiedlichem Siliziumanteil.

Legierung:0.2% C, 2.5% Mn, 0.5 -1.0 — 1.5% Si
1100 .

| | | | | | |

!

I
1000 - : i

I

900+ Y |

I

I

~

o

o
l

I
| Die Verschiebung der
400 ! T,- Linie im Bereich der 3
: Bainitbildung ist vernachlassigbar.

TEMPERATURE_CELSIUS
(o))
o)
(@)
]

o + Zementit

T T T T T
@ o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
-3
10 W(C)
Abbildung 20: Ausschnitt aus einem Phasendiagramm und die berechneten T,-Linien

flir unterschiedliche Siliziumgehalte.
w(C): Massenanteil des Kohlenstoffs

Aus dem berechneten Phasendiagramm geht deutlich eine Erhohung der Ae¢- und Ags-
Temperatur mit steigendem Siliziumgehalt hervor, wobei Ae; weniger stark ansteigt; daher
sind bei hoheren Siliziumgehalten zum vollstdndigen Austenitisieren auch hohere
Gluhtemperaturen notwendig. Eine deutliche Verschiebung der To-Linie tritt nur bei hdheren
Temperaturen auf; im Bereich der Bainitumwandlung ist die Verschiebung zu
vernachlassigen.
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4.1.3 Einfluss von Aluminium in einer TBF-Legierung

Abbildung 21 demonstriert den Ausschnitt eines Phasendiagramms und die berechneten To-
Linien dreier TBF-Legierungen mit unterschiedlichen Aluminiumgehalten.

Legierung:0.2% C,2.5% Mn, 1.0% Si, 0.3—-0.6 —0.9% Al
1100 :

T

—— ———

s
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o
]

AlT =>Agq 1

TEMPERATURE_CELSIUS
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500 : _ L
1 Verschiebung der =
=
400 I Ty- Linie im Bereich der ~{
! Bainitbildung.
3009 ¢ + Zementit B
200 I II I I I [ I I [
@ o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
10° w(c)

Abbildung 21: Ausschnitt aus einem Phasendiagramm und die berechneten T,-Linien fur
unterschiedliche Aluminiumgehalte.
w(C): Massenanteil des Kohlenstoffs

Deutlich ist zu erkennen, dass bereits geringe Mengen an Aluminium zu einer drastischen
Erh6hung der Acs-Temperatur fliihren. Daraus ergeben sich bei héheren Aluminiumgehalten
erhebliche Probleme bei der grofitechnischen Produktion, da anlagentechnisch derart hohe
Gluhtemperaturen nur sehr schwer erreichbar sind. Legierungskonzepte mit hohen Alumi-
niumanteilen, wie sie bei TPF-Stéhlen eingesetzt werden, sind daher fir TBF-Stéhle nicht
umsetzbar. Hohere Aluminiumgehalte verschieben die To-Linie geringfligig nach rechts,
sodass theoretisch mehr Kohlenstoff in den Austenit umverteilt werden kann. Die Aer-
Temperatur steigt mit der Menge an Aluminium ebenfalls an.
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4.1.4 Einfluss von Chrom in einer TBF-Legierung

Erhoht man den Mengenanteil an Chrom in einer TBF-Legierung ergeben sich folgende
Phasendiagramme und To-Linien (s. Abbildung 22).

Legierung:0.2% C, 2.5% Mn, 1.0% Si, 0.3 -0.6 —0.9% Cr

1100 1 : | | | | | | 1
1
1000 : _
1
%) . ' L
Q900 Y |
)] ! W
-l oy -
L
Ol _____________
L
CTD: 1
E %007 cr=ayn i
T 500 - , -
o 1 Die Verschiebung der
> ! To- Linie im Bereich der o
I'J_J 400 :Bainitbildung ist vernachlassigbar. =
1
3009 ¢ + Zementit i
200 T f T T T T 1 1 T
é o 1. 2 3 4 5 6 7 8 9 10
107

W(C)

Abbildung 22: Ausschnitt aus einem Phasendiagramm und die berechneten To-Linien fur
unterschiedliche Chromgehalte.
w(C): Massenanteil des Kohlenstoffs

Die Erhéhung des Chromanteils in der Legierung fiihrt zu einer geringen Anhebung der Ag;-
Temperatur, wobei die Agz nur um einen vernachlassigbar kleinen Betrag gesenkt wird. Auf
die To-Linie der Chromanteil Gber den gesamten Temperaturbereich hinweg keinen
signifikanten Einfluss.

4.1.5 Thermodynamische Berechnungen von kleintechnisch hergestellten Legierungen

Beim Betrachten der Phasendiagramme verschiedener Kleintechnisch hergestellten
Legierungen verhalten sich die verschiedenen Legierungselemente in Kombination wie eine
Uberlagerung ihrer  Einzelwirkungen. In  Abbildung 23 sind die berechneten
Phasendiagramme und die dazugehdrigen To-Linien dargestellt.
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Die genaue Analyse der Schmelzen ist vertraulich und darf daher nicht verdffentlicht werden.
Um dennoch einen qualitativen Vergleich der Legierungen in Bezug auf ihre Legierungs-
zusammensetzung zu ermdglichen, wurde eine Bezeichnung gewahlt die aus dem chemischen
Symbol eines Hauptlegierungselements (Si, Al und Cr) und einer Zahl besteht. Dieselbe Zahl
hinter dem Elementsymbol bei unterschiedlichen Legierungen bedeutet, dass sich dieselbe
Menge des entsprechenden Elements in der Legierung befindet, wobei mit der Hohe der Zahl
auch die Menge des zulegierten Elements ansteigt. Besteht eine Legierung aus mehreren
Hauptlegierungselementen werden die einzelnen Bezeichnungen einfach aneinandergereiht.
Legierungsvarianten mit verringertem Kohlenstoffgehalt sind zusétzliche mit ,,redC* und
Varianten mit erh6htem Borgehalt mit einem B am Bezeichnungsende gekennzeichnet.

Die Verschiebung der
To- Linie im Bereich der

TEMPERATURE_CELSIUS

400 - Bainitbildung ist E
| vernachlassigbar.
3009 4 + Zementit i
200 I ! T T T I I T T
é 0 31 2 3 4 5 6 7 8 9 10
107 W(C)

Abbildung 23: Ausschnitt aus den Phasendiagrammen von vier kleintechnisch hergestellten
Schmelzen und die jeweils dazugehdrende To-Linie.
w(C): Massenanteil des Kohlenstoffs

Beim Betrachten der A¢s-Temperaturen erkennt man, dass diese nur durch die Menge an
Silizium und Aluminium beeinflusst werden. Die niedrigste Aes-Temperatur weist die
Legierung Si3AI1Crl mit dem geringsten Aluminiumgehalt auf. Ein verringerter Silizium-
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anteil wie bei der Variante Si1AI3Cr3 senkt zwar ebenfalls die Ac3-Temperatur, allerdings
weniger stark. Die beiden Legierungsvarianten Si3AI3Crl und Si3AI3Cr3 besitzen nahezu
identische Acs-Temperaturen, da, wie aus Abbildung 22 hervorgeht, Chrom keinen wesent-
lichen Einfluss auf die A.s-Temperatur hat. Bei Betrachtung der To-Linien l&sst sich kein
signifikanter Unterschied zwischen den einzelnen Legierungen erkennen, auRer einer
vernachlassigbaren Verschiebung nach links bei der Variante Si3AI1Cr3. Diese Ergebnisse
stimmen ebenfalls mit den oben gezeigten einzelnen Wirkungen von Silizium, Aluminium
und Chrom auf die To-Linie Uberein.
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4.2 Untersuchung alternativer TPF-Legierungen

Bei der Herstellung von TRIP-Stédhlen kommt der Unterdriickung von Karbidausscheidungen
wahrend der Wéarmebehandlung eine entscheidende Bedeutung zu. Die gezeigten Thermo-
Calc®-Berechnungen zeigen, dass hohe Aluminiumgehalte, wie sie bei TRIP-Stahlen mit
polygonal ferritischer Matrix eingesetzt werden, zu hohen Ag3-Temperaturen fihren, die in der
grof3technischen Herstellung erhebliche Probleme bereiten kénnen. Durch die Substitution
von Aluminium durch Silizium ist eine effektive Verhinderung der Karbidbildung ohne ein zu
starkes Ansteigen der Ags-Temperatur moglich. Allerdings sind die dazu notwendigen
Mengen an Silizium so hoch, dass bei der gro3technischen Herstellung die Glihanlagen durch
an der Oberflache gebildetes Siliziumoxid verunreinigt werden.

Eine mogliche Alternative bietet Chrom als Legierungselement, da aus den thermodyna-
mischen Berechnungen hervorgeht, dass Chrom die Ags-Temperatur minimal senkt und auch
bei der Produktion keine weiteren, stdrenden Einfllisse auftreten.

Da TPF-Stahle bereits besser erforscht sind, wurden die ersten Versuche mit einem
Chromkonzept an diesem Stahltyp getestet, um aus den so gewonnenen Erkenntnissen
Legierungskonzepte flr andere TRIP-Stahltypen zu entwickeln.

4.2.1 Isothermes Umwandlungsverhalten von Si/Cr- und Al/Cr-Varianten

Zur Untersuchung des isothermen Umwandlungsverhaltens in der Haltephase wurden die
Proben der einzelnen Versuchslegierungen im Dilatometer bei 800°C flr 60 s interkritisch
gegluht und anschlieBend mit 75 K/s auf die unterschiedlichen Haltetemperaturen zwischen
250°C und 600°C abgekuhlt. Wahrend der 1200 s lang dauernden Haltezeit wurde die
Langenanderung als Mal fur die bainitische Umwandlung gemessen. Besonderes Augenmerk
wurde auf die in der Literatur hdufig zu findende [57] und fur TPF-Legierungen typische
zweistufige Umwandlung gelegt. Die zweite Stufe der Austenitumwandlung entsteht durch
die beginnende Karbidausscheidung, wodurch der Kohlenstoffgehalt im verbliebenen
Austenit reduziert und so eine weitere Bainitumwandlung ermdglicht wird. Die folgende
Abbildung 24 zeigt die Auswirkung von Chrom auf die Verzdgerung der Karbidausscheidung
bei 450°C Haltetemperatur.
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Abbildung 24: Die Auswertung der isothermen Bainitumwandlung zeigt deutlich eine
Verschiebung der beginnenden Karbidausscheidung zu langeren Haltezeiten mit
zunehmendem Chromgehalt.

Deutlich ist dabei zu erkennen, dass mit steigendem Chromgehalt der Beginn der Karbid-
ausscheidung zu langeren Zeiten hin verschoben wird. Beim Vergleich der Umwandlung der
Si/Cr-Varianten mit den Al/Cr-Legierungen (s. Abbildung 25) erkennt man, dass Chrom auch
bei einem Aluminiumkonzept in gleicher Weise wirkt.

105 —T;.5= 450°C, r:.i= 1200s

100 |

95 4 e

85 4

80 -

Af[pum]

75

70 -
] 2425

65

60 4 —A4

] —AldCr

95 1 Al4Cr3

T T T T T T T T T T T T 1
0 200 400 600 800 1000 1200 1400
roﬂ [s]

Abbildung 25: Einfluss von Chrom auf die Karbidausscheidung einer auf Aluminium
basierenden TPF-Legierung.
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Da Aluminium aber die Karbidbildung weniger stark verzdgert, ist der Effekt nicht so
ausgepragt wie bei den Siliziumvarianten. Die beiden Legierungsvarianten Si2 und Al4 haben
gegenuiber bereits bestehenden Konzepten einen stark reduzierten Anteil an Silizium bzw.
Aluminium, wie aus der geringen Verzogerung der Karbidbildung leicht zu erkennen ist. Es
konnte aber gezeigt werden, dass es mithilfe von Chrom maoglich ist, die Ausscheidung von
Karbiden zu verzdgern, ohne die Bainitbildung an sich wesentlich zu beeintrachtigen.
Dadurch kann die eingesetzte Menge an Silizium und Aluminium deutlich reduziert werden.

4.2.2 Gefuge und mechanische Eigenschaften der Si/Cr- und Al/Cr-Varianten

Die unterschiedlichen Legierungsvarianten wurden mit dem Glihsimulator bei 800°C fiir 60 s
interkritisch gegliiht und anschlieBend auf Haltetemperaturen zwischen 350°C und 450°C
abgekihlt. Die Haltezeit wurde zwischen 30 s und 600 s variiert. Zur Charakterisierung des
Gefliges wurden die Proben nach LePera geatzt, anschlieRend lichtmikroskopisch untersucht,
sowie eine Restaustenitmessung durchgefuhrt. Die mechanischen Eigenschaften wurden
durch Zugversuche fir jeden Warmebehandlungszustand ermittelt.

Beim Vergleich der Gefuigebilder der Siliziumvarianten fir verschiedene Haltezeiten erkennt
man, wie mit steigendem Chromgehalt die Menge des Restaustenits zunimmt. Bei Variante
Si2 ist nach 600 s Haltezeit bei 425°C kein Restaustenit mehr zu erkennen; stattdessen zeigen
sich dunkle bis schwarze Bereiche im Geflge, die auf Zementit hindeuten. Durch die Zugabe
von Chrom wird der Austenitzerfall verzgert, sodass bei Legierung Si2Crl auch nach 600 s
noch kleine Bereiche von Restaustenit sichtbar sind. Mit steigendem Chromgehalt verschiebt
sich der Austenitzerfall zu immer langeren Zeiten, wie aus den Bildern der Variante Si1Cr3
ersichtlich ist. Ferner kann man erkennen, dass die Bainitbildung bei den mit Chrom legierten
Varianten nach 180 s bereits grotenteils abgeschlossen und auch bei langeren Haltezeiten
keine nennenswerte Karbidbildung mehr zu beobachten ist. Daraus resultieren die ann&hernd
identischen Gefligebilder von 180 s und 600 s Haltezeit (s. Abbildung 26).

39



Ergebnisse

Ea“mm_. Lo BTE
A Si2: Toa= 425°C, toa= 30s  Faik o

oAt & A

- ? oy A
A 4 P

Si2Cr1: Toa= 425°C, toa= 600s  RSRa!
B 2 Al ?.'_’1&? > > i

Abbildung 26: Einfluss des Chromgehaltes auf das Gefuige bei unterschiedlich langen Haltezeiten.
(Atzung: LePera)

Die Schliffbilder der Al/Cr-Varianten (s. Abbildung 27) lassen erkennen, dass bei der
Legierung Al4 bereits nach 30 s erste Ausscheidungen als dunkle Bereiche sichtbar werden.
Nach 180 s ist kein Restaustenit mehr zu finden, und man erkennt bereits dunkelbraune bis
schwarze Flecken, die auf Karbidausscheidungen im Gefuige hinweisen. Betrdgt die Haltezeit
600 s, so besteht das Gefiige nur noch aus Ferrit und Zementit. Durch das Zulegieren von
Chrom (Al4Cr1) wird die Karbidausscheidung behindert. Es sind zwar auch hier bereits nach
30 s dunkle, ausscheidungsreiche Stellen zu finden, jedoch ist auch nach 180 s Haltezeit noch
etwas Restaustenit erkennbar. Nach 600 s ist aber auch bei dieser Variante fast der gesamte
Austenit zerfallen, und es sind deutlich schwarze perlitische Bereiche zu erkennen. Wird die
Chrommenge weiter gesteigert (Al4Cr3), so erhdht sich auch die Restaustenitmenge, die nach
30s, 180 s und 600 s zu finden ist. Der Vergleich zwischen Al/Cr- und Si/Cr-Legierungen
lasst erkennen, dass Silizium wesentlich mehr zur Unterdriickung der Karbidbildung beitragt
als Aluminium. Die Zugabe von Chrom erhoht aber in beiden Féllen die Menge an
Restaustenit.
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(Atzung: LePera)

Die mechanischen Eigenschaften von TRIP-Stahlen sind entscheidend von der Menge an
Restaustenit im Geflge und dessen Stabilitdt abhangig. Betrachtet man die GleichmalR-
dehnung und die gemessene Menge an Restaustenit (s. Abbildung 28 und Abbildung 29), so
wird, wie bereits in Schliffbildern qualitativ erkennbar, ein deutlicher Abfall der
Restaustenitmenge bei langeren Haltezeiten ersichtlich. Damit nimmt allerdings auch die
GleichmalRdehnung entsprechend ab. Die Zugfestigkeiten der mit Aluminium legierten
Varianten ist tendenziell um 80 MPa niedriger als die mit Silizium legierten Schmelzen (s.
Abbildung 30 und Abbildung 31).

Ein besonderes Augenmerk ist auf die Legierungen mit hohem Chromgehalt zu legen, da sie
ein grundlegend anderes Verhalten Uber die Haltezeit aufweisen. Die Legierungsvarianten
ohne Chrom bzw. mit mittlerem Chromgehalt haben ihre Bainitumwandlung bereits bei
kurzen Haltezeiten abgeschlossen. Ein langeres Verweilen in der Haltephase fuhrt daher zu
keiner weiteren Stabilisierung des Austenits durch zusétzliche Kohlenstoffumverteilung,
sondern im Gegenteil zu einem Zerfall des Austenits und der Bildung von Zementit. Daher
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bewirkt bei diesen Varianten eine hohere Haltezeit gleichzeitig eine Reduktion der Festigkeit
und der Dehnung.

Die hoch chromhaltigen Legierungen Si2Cr3 und Al4Cr3 zeigen aufgrund ihrer verzégerten
Bainitumwandlung ein anderes Verhalten. Durch die verzégerte Bainitumwandlung
stabilisiert sich der Austenit bei kurzen Haltezeiten nicht ausreichend, und es entsteht bei der
Endkuhlung mehr Martensit. Dies erklart auch die héheren Festigkeiten dieser Legierungen
bei kurzen Haltezeiten gegenliber den weniger chromhaltigen Varianten. Besonders
ausgepréagt ist der Festigkeitsrickgang von ca. 50 MPa bei der Legierung Al4Cr3, der doppelt
so hoch ausfallt wie bei Si2Cr3 mit 25 MPa. Die Legierung Al4Cr3 zeigt, — wie auch die
weniger chromhaltigen — eine abnehmende Menge an Restaustenit bei langeren Haltezeiten,
jedoch ein leichtes Ansteigen der GleichmalRdehnung bei der mittleren Haltezeit. Dies
bedeutet, dass der Restaustenit in dieser Probe mit der Zeit an Stabilitdt gewonnen haben
muss. Bei der Variante Si2Cr3 hingegen kommt es bei der mittleren Haltezeit sowohl zu einer
Erhéhung der GleichmalRdehnung als auch zu einem Anstieg der Restaustenitmenge.

os TPE-Zyklus T, =800°C, £, =605, T, = 425°C 5y TPE- Zyklus T, = 800°C, f, =605, T, = 425°C
t =60s t =60s
), L2180 t=180s
|t =600s . 20t =600's .
20 4 . ohne Cr .~ A
— - - TE
& A g i % ﬁ];:h\
= . . = . .
= 184 chne Cr - i ) A
A “m " o 4% Crhoch < “Crmitte
. . ; -
L L] T hoc! 164 ’
16 - . »
. ®
: L+’ Crmitel u
o, 14
14 p » 0 s O Al4
u b O sizcrt O Al4Crt
£ si2cr3 I AlACr3
12 T T T T T T T T T 1 12 T T T T T T T T 1
2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 2 4 8 8 10 12 14 18 18
RA [%] RA[%]

Abbildung 28: GleichmalRdehnung als Funktion der Abbildung 29: GleichmalRdehnung als Funktion der

gemessenen Menge an Restaustenit bei unter- gemessenen Menge an Restaustenit bei unter-
schiedlichen Haltezeiten fir die Legierungen Si2, schiedlichen Haltezeiten flir die Legierungen Al4,
Si2Crl1 und Si2Cr3. Die Pfeile zeigen in Richtung Al4Crl und Al4Cr3. Die Pfeile zeigen in Richtung
ansteigender Haltezeit. ansteigender Haltezeit.
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Abbildung 30: Zugfestigkeit als Funktion der Gleich-

mafRdehnung bei unterschiedlichen Haltezeiten fir die

Legierungen Si2, Si2Crl und Si2Cr3. Die Pfeile zeigen

in Richtung ansteigender Haltezeit.
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4.3 Untersuchung von TRIP-Stahlen mit nicht polygonal
ferritischer Matrix

4.3.1 Kontinuierliches Umwandlungsverhalten vollaustenitisierter Proben

Um die Bildung von voreudektoiden Ferrit beim Zwischenkihlen zu vermeiden, muss eine
entsprechend hohe Abkihlrate gewahlt werden. Um diese zu ermitteln, wurden kontinuier-
liche Abkihlversuche am Dilatometer durchgefiihrt. Dabei wurden die Proben der einzelnen
Legierungen bei 900°C innerhalb von 60 s vollstdndig austenitisiert und anschlieRend mit
Abkihlgeschwindigkeiten von 3 Ks™ bis 50 Ks™ abgekiihlt. Die Ableitung der gemessenen
Langendnderung pro Grad Kelvin gibt Auskunft Uber eine Phasenumwandlung bei der
entsprechenden Temperatur (s. Abbildung 32).
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Abbildung 32: Kontinuierliche Abkuhlung vollstdndig austenitisierter Proben im Dilatometer. L&ngendnderung
pro Grad Kelvin als Funktion der Temperatur fur verschiedene Abkuhlgeschwindigkeiten der Legierung Si4.

Man kann deutlich erkennen, dass Kihlraten von 3, 5 und 10 Ks™ zu gering sind, um die
Ferrit-/Bainitbildung zu unterdriicken. Erst ab einer Kiihlrate von 25 Ks™ kann sich kein Ferrit
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oder Bainit mehr bilden, wodurch bei der kontinuierlichen Abkiihlung ein rein martensitisches
Geflige entsteht. Um sicherzustellen, dass es sich bei den gemessenen Langenanderungen um
eine Ferrit- bzw. Martensitumwandlung handelt, wurden zusétzlich Schliffe angefertigt (s.
Abbildung 33).

Analytlk und (‘

Abblldung 33: Abhéangigkeit der Ferritmenge (blau) im Geflige von der Abkuhlgeschwmdlgkelt
(Legierung: Si4, Atzung: LePera)

Anhand der Schliffbilder lasst sich der Rlckgang der Ferrit-/Bainitmenge mit steigender
Kihlrate deutlich erkennen. Bei einer Abkiihlgeschwindigkeit von 10 Ks™ sind noch geringe
Mengen von Ferrit im Gefiige zu finden, bei 25 Ks™ hingegen besteht das Gefiige nur aus
Martensit.

Diese hier exemplarisch dargestellte Untersuchung der Legierung Si4 wurde fur alle
Legierungsvarianten durchgefiihrt, mit dem Ergebnis, dass eine Kiihlrate von 25 Ks™ bei jeder
Variante ausreichend ist, um die Ferritbildung zu unterbinden. Die chromhaltigen Legie-
rungen zeigten tendenziell sogar bei geringeren Kihlraten (bis 10 Ks™) noch ein vollstandig
martensitisches Geflige. Trotzdem wurde, um sicher zu gehen, die Abkuhlgeschwindigkeit
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sowohl bei der Zwischen- als auch bei der Endkihlung bei allen Gluhungen mit isothermer
Haltephase auf 70 Ks™ festgesetzt.

4.3.2 Isotherme Phasenumwandlung im Bainitbereich

Die isotherme Phasenumwandlung wurde im Temperaturbereich von 250°C bis 600°C im
Dilatometer charakterisiert (s. Abbildung 34).
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Abbildung 34: Untersuchung des isothermen Umwandlungsverhaltens der Legierung Si4 fur unterschiedliche
Temperaturen.

Man erkennt, dass sich die Kinetik der Bainitumwandlung mit steigender Haltetemperatur
verlangsamt und die gesamte Umwandlungsmenge abnimmt. Bei Temperaturen tber 500°C
werden in 1200 s nur noch ungefahr 30 % Ferrit/Bainit gebildet, wodurch sich bei der
Endkihlung mangels ausreichender Kohlenstoffumverteilung groBe Mengen an Martensit
bilden und entsprechend wenig Restaustenit stabil bleibt. Liegt die Haltetemperatur hingegen
unter der Martensitstarttemperatur, so wandelt sich bereits wéhrend der Zwischenkihlung
Austenit in Martensit um. Anhand der Umwandlungskurve bei 250°C erkennt man, dass beim
Erreichen der Haltetemperatur bereits 90 % Martensit gebildet wurden und keine isotherme
Bainitumwandlung mehr stattfindet. Der ideale Bereich fiir eine kohlenstoffumverteilende
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Bainitumwandlung liegt entsprechend dieser Ergebnisse im Temperaturbereich von 375°C bis
450°C, wo 75 % bis knapp 90 % des Austenits isotherm in Bainit umgewandelt werden.

Ein wesentlicher Unterschied zur isothermen Umwandlung einer interkritisch gegliihten Probe
besteht darin, dass bei diesen Messungen eine beginnende Karbidausscheidung nicht durch
eine zweistufige Umwandlung gekennzeichnet ist. Das Auftreten von Karbiden ist daher nur
anhand von Schliffbildern zu beobachten. Diese Karbidausscheidungen sind dort als dunkel-
braune bis schwarze Bereiche sichtbar (s. Abbildung 35).
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Abbildung 35: Abhéngigkeit der Karbidausscheidungen von den Haltezeiten. Bei langeren Haltezeiten kann

eine Zunahme der Karbidausscheidungen (dunkle Bereiche) beobachtet werden. (Legierung: Si4, Atzung:
LePera)
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Bei der Legierung Si4 konnen bei einer Haltetemperatur von 475°C bereits nach 300 s
derartige Karbidausscheidungen gefunden werden. Bei langeren Haltezeiten von 600 s oder
900 s nimmt der Anteil an Ausscheidungen im Geflige erwartungsgemal zu.

Der im lichtmikroskopischen Schliff sichtbare Zementit ist die Folge eines zerfallenen
Austenitkorns. Karbide, die im Zuge der Bainitbildung entstehen, sind mit dem Licht-
mikroskop nicht zu erkennen. Abbildung 36 zeigt eine lichtmikroskopische und eine
rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Legierung Si4 nach einem TBF-Wéarme-
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behandlungszyklus mit einer Haltetemperatur von 425°C und einer Haltezeit von 600 s. Die
im Rasterelektronenmikroskop sichtbaren Karbidausscheidungen im Bainit sind bei der licht-
mikroskopischen Aufnahme nicht zu erkennen.
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Bainitbildung entstehen, sind im Lichtmikroskop (Bild links) nicht erkennbar; im Rasterelektronenmikroskop
(Bild rechts) sind sie hingegen deutlich zu sehen.
(links: Atzung: LePera)
(rechts: Atzung: elektrochemisch)

Zur besseren Ubersicht wurden aus den erstellten Umwandlungskurven ZTU-Schaubilder
(Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Schaubild) der isothermen Bainitumwandlung erstellt (s.
Abbildung 37). Es ist dabei zu beachten, dass, wenn bei einer Temperatur innerhalb der
Messdauer von 1200 s die entsprechende Umwandlungsmenge nicht erreicht wurde, auch
kein Punk mehr ins ZTU-Schaubild eingezeichnet wurde.

Bei Temperaturen (ber 500°C erkennt man darin eine sinkende Umwandlungs-
geschwindigkeit, was auf die abnehmende thermodynamische Triebkraft der Umwandlung
zurlickzufuhren ist. Weiters fiihrt in diesem Temperaturbereich die geringere Fahigkeit des
Austenits zur Aufnahme von Kohlenstoff, wie sie das To-Konzept beschreibt, zur Bildung
geringerer Mengen an Bainit. Bei Temperaturen zwischen 450°C und 500°C ist die
Umwandlung am schnellsten, da fir die Legierung Si4 in diesem Bereich eine optimale
Kombination aus Triebkraft und Diffusionsgeschwindigkeit besteht und auch der Austenit
bereits eine entsprechende Menge an Kohlenstoff aufnehmen kann. Mit sinkenden Tempe-
raturen nimmt die Geschwindigkeit der isothermen Umwandlung aufgrund der niedrigeren
Diffusionsrate wieder ab. Bei Temperaturen unter 400°C ist aber erneut eine beschleunigte
Umwandlung zu erkennen, die in der Literatur als ,,Swing-Back-Phenomenon* bezeichnet
wird [58].

Die strichlierte Linie stellt den Zeitpunkt der ersten erkennbaren Karbidausscheidungen in
einem nach LePera geétzten Schliff (1880-fache VergrélRerung) dar. Im Temperaturbereich
von 375°C bis 425°C liegt der Beginn der Karbidbildung zwischen 900 s und 1000 s, bei
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hoheren Temperaturen wird dieser allerdings sehr rasch zu wesentlich kiirzeren Zeiten
verschoben. Uber 500°C nimmt die gebildete Bainitmenge stark ab, und stattdessen bilden
sich bei der Endkiihlung grofle Mengen an Martensit. Ein Zerfall des Austenits in Ferrit und
Perlit wahrend der Haltephase konnte bei Temperaturen zwischen 500°C und 600°C nicht

festgestellt werden, sodass auch kein Zementit gefunden werden konnte.
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Abbildung 37: ZTU-Schaubild fur die isotherme Bainitumwandlung der Legierung Si4. Die strichliert
eingezeichnete Linie entspricht dem Auftreten von im Schliffbild erkennbaren Karbidausscheidungen.

Si-Legierungskonzepte

Um verschiedene Legierungsvarianten untereinander vergleichen zu koénnen, wurden die
einzelnen 25 %-Umwandlungslinien sowie der Beginn der ersten erkennbaren Karbid-
ausscheidungen in ein gemeinsames Diagramm eingetragen. Wie sich der Siliziumgehalt auf
das Umwandlungs- bzw. Ausscheidungsverhalten auswirkt, ist in Abbildung 38 ersichtlich.

49




Ergebnisse

600 S5 ——

—e— Si4
550 —A— Si5
5}
o
§ 500
©
[b]
o
£ 450
9
Q 1
I
T 400

/

350

1 10 100 1000
Haltezeit [s]

Abbildung 38: ZTU-Schaubild der isothermen Bainitumwandlung (Legierungen Si2, Si4 und Si5). Die durch-
gezogenen Linien mit den Symbolen stellen die 25 %-Umwandlungslinien dar, die strichlierten Linien die
beginnende Karbidausscheidung, wobei jede Farbe einer Legierung entspricht.

Man erkennt, dass ein steigender Siliziumgehalt die Bainitumwandlung im Temperaturbereich
zwischen 375°C und 550°C um ca. 20 s verzigert. Bei héheren Temperaturen wird der 25 %-
Umwandlungspunkt von der Hochsiliziumvariante Si5 nicht mehr erreicht, und die Legierung
Si4 mit einem mittleren Gehalt an Silizium erreicht die 25 %-Marke erst nach ca. 250 s.
Einzig bei der Legierung Si2 mit niedrigem Siliziumgehalt ist eine rasche Bainitumwandlung
bis 600°C moglich. Messungen bei héheren Temperaturen wurden nicht durchgefiihrt.

Die Linien der Beginnenden Karbidausscheidung zeigen deutlich die ausscheidungs-
verzogernde Wirkung von Silizium. Bei der Variante Si2 beginnt die Karbidbildung bei
375°C nach 700 s und verringert sich mit zunehmender Haltetemperatur auf 200 s bei 500°C.
Ein hoherer Siliziumgehalt wie bei der Variante Si4 verschiebt die Bildung von Karbiden im
Temperaturbereich von 375°C bis 425°C auf 900 s bis 1000 s. Bei Temperaturen (iber 450°C
verringert sich die Zeit bis zum ersten Auftreten von Karbiden aber ebenfalls auf ca. 250 s.
Eine Ausnahme bildet hier nur die Variante Si5 mit dem hochsten Siliziumgehalt, welche die
Karbidbildung bis auf einen kleinen Temperaturbereich zwischen 475°C und 500°C
vollstandig unterdriickt.
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Si-/Al-Legierungskonzepte

Um den Siliziumgehalt von TBF-Legierungen zu reduzieren, wurde eine partielle Substitution
von Silizium mit Aluminium vorgenommen (s. Abbildung 39).
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—a— Si3B
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Keine Karbidausscheidungen im Schliffbild erkennbar.
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Abbildung 39: ZTU-Schaubild der isothermen Bainitumwandlung (Legierung: Si3B, Si3AlI2B und Si3Al4B).
Die durchgezogenen Linien mit den Symbolen stellen die 25%-Umwandlungslinien dar und die strichlierte blaue
Linie die beginnende Karbidausscheidung der Legierung Si3B.

Bei dieser Schmelzenserie ist zu beachten, dass beim Herstellungsprozess die Legierung mit
Bor verunreinigt wurde, wodurch die Umwandlung zusétzlich verzégert wird. Daher liegt die
25 %-Umwandlungskurve der Legierung Si3B zwischen 40 s und 75's, wéhrend die hoher
siliziumhaltige Variante Si5 ohne Bor zwischen 375°C und 550°C bereits nach 15 s bis 30 s
25 % des Gefuges in Bainit umwandelt. VVergleicht man die blaue Linie der Legierung Si3B
mit der roten von Si3AI2B, so ist deutlich zu erkennen, dass die Zugabe kleiner Mengen von
Aluminium zu einer starken Verzdgerung der Umwandlung mit steigender Haltetemperatur
fahrt. Die 25 %-Umwandlungsmarke verschiebt sich dabei von 31 s bei 350°C auf tber 800 s
bei 450°C. Wird der Anteil an Aluminium erh6ht — wie bei der Variante Si3Al4B —, so
beschleunigt sich die Bainitumwandlung wieder, wie an der griinen Kurve zu erkennen ist.
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Karbidausscheidungen konnten nur bei der Siliziumvariante gefunden werden. An der
strichlierten blauen Linie ist zu sehen, dass die Karbidbildung bei Temperaturen von 375°C
bis 400°C nach ca. 600 s einsetzt, bei hoheren Temperaturen aber immer friiher beginnt,
sodass bei 500°C bereits nach 100 s Karbidausscheidungen im Geflige erkennbar sind. Die
Gefligebilder der Legierungsvarianten Si3Al2B und Si2Al4B zeigten durch die starke
Umwandlungsverzdgerung einen mit steigender Haltetemperatur stark zunehmenden Anteil
an Martensit. Eine beginnende Bildung von Zementit konnte allerdings nicht beobachtet
werden (s. Abbildung 40).

SNSRI W TN U S e Y

ES|3AI4B Tox= 475°C, loa™ 6005§

Abbildung 40: LePera-Atzung der Leglerung Si3Al4B mit mlttlerem S|I|2|um und AIum|n|umgehaIt sowie
der Legierung Si3AI2B mit mittlerem Silizium- und niedrigem Aluminiumgehalt.
(Atzung: LePera)

Si-/Cr-Legierungskonzepte

Fur die Untersuchung der partiellen Substitution von Silizium durch Chrom wurden sechs
verschiedene Legierungen hergestellt. Dabei wurde flr je eine Niedrigchromvariante und eine
Hochchromvariante der Siliziumgehalt drei Mal variiert. Das isotherme Umwandlungs-
verhalten der Varianten mit niedrigem Chromgehalt ist in Abbildung 41 dargestellt.
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Abbildung 41: ZTU-Schaubild der isothermen Bainitumwandlung (Legierungen Si2Cr1, Si3Crl und Si4Cr1).
Die durchgezogenen Linien mit den Symbolen stellen die 25 %- Umwandlungslinien dar, die strichlierten Linien
die beginnende Karbidausscheidung, wobei jede Farbe einer Legierung entspricht.

Man erkennt deutlich, dass Chrom die Bainitumwandlung im Vergleich zu reinen Silizium-
konzepten um etwa 20 s verzogert. Ferner ist durch die Zugabe von Chrom die Ausbildung
einer umwandlungstrdgen Zone bei Haltetemperaturen tber 500°C zu beobachten. Keine der
drei Legierungen erreichte bei héheren Temperaturen die 25 %-Umwandlungsmarke.

Bei den Varianten Si2Crl und Si3Crl konnte im Temperaturbereich von 375°C bis 475°C
eine Karbidbildung beobachtet werden, wobei die Variante Si2Crl mit steigender Halte-
temperatur friher zur Ausscheidung von Karbiden neigt. Die Legierung Si3Crl mit mittlerem
Siliziumgehalt zeigt bei Temperaturen bis 425°C erste Karbidausscheidungen nach 600 s und
beginnt erst bei héheren Temperaturen nach kirzerer Haltezeit Karbide zu bilden. Die hoch
siliziumhaltige Legierung Si4Crl scheidet Karbide nur noch bei Temperaturen von 450°C bis
475°C aus, wobei die Karbidbildung zwischen 600 s und 250 s beginnt.

Wird der Chromgehalt erhoht und vergleicht man wieder die drei Varianten mit ansteigendem
Siliziumgehalt, so ergibt sich folgendes isothermes Umwandlungsschaubild (s. Abbildung
42).
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Abbildung 42: ZTU-Schaubild der isothermen Bainitumwandlung (Legierungen Si2Cr3, Si3Cr3 und Si4Cr3).
Die durchgezogenen Linien mit den Symbolen stellen die 25 %-Umwandlungslinien dar, die strichlierten Linien
die beginnende Karbidausscheidung, wobei jede Farbe einer Legierungsvariante entspricht.

Die Umwandlung ist im Temperaturbereich zwischen 350°C und 450°C durch den erhohten
Chromgehalt verzogert, und der Siliziumgehalt in der Legierung spielt fir das Umwandlungs-
verhalten keine Rolle mehr. Weiters erkennt man eine Ausweitung der umwandlungstrédgen
Zone, die bei den hoch chromhaltigen Legierungen bereits tiber 450°C beginnt.

Die Karbidbildung l&sst allerdings einen eindeutigen Trend zu einem spateren
Ausscheidungsbeginn mit steigendem Siliziumanteil erkennen. So treten bei der Variante
Si2Cr3 die ersten Karbidausscheidungen bei Temperaturen von 400°C bis 425°C nach
ungefahr 600 s auf. Eine Erhéhung der Haltetemperatur auf 450°C fuhrt aber bereits nach
200 s zu im Schliffbild erkennbaren Karbiden. Durch eine Erhéhung des Siliziumgehalts wie
in der Legierung Si3Cr3 kann die Karbidbildung auf einen Temperaturbereich von 400°C bis
425°C nach 700 s bis 800 s eingegrenzt werden. Die Legierung Si4Cr3 zeigt erste Karbid-
ausscheidungen ebenfalls nur im Temperaturbereich von 400°C bis 425°C, wobei deren
Beginn aber auf 800 s bis 850 s verschoben ist.
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Si-/Al-/Cr-Legierungskonzepte

Zur Untersuchung der Kombination von Silizium, Aluminium und Chrom wurden insgesamt
15 verschiedene Legierungen hergestellt.
Umwandlungsverhalten von sieben dieser Legierungen visualisiert.

In  Abbildung 43 wird das
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Abbildung 43: ZTU-Schaubild der isothermen Bainitumwandlung fur Legierungen mit unterschiedlichem
Silizium-, Aluminium- und Chromgehalt. Die Linien markieren den Zeitpunkt, ab dem 25 % des Gefliges
umgewandelt sind. Im Lichtmikroskop sichtbare Zementitausscheidungen konnten nicht beobachtet werden.

Die Legierungen wurden bezuglich ihres Anteils der Elemente Silizium, Aluminium und
Chrom so gewahlt, dass es um die Legierung Si3AI3Cr3 mit jeweils mittlerem Gehalt der drei
Elemente jeweils eine Legierung mit hoherem bzw. niedrigerem Gehalt an einem der drei
Legierungselemente gibt (s. Abbildung 43). Beim Vergleich der Legierung Si3AI3Cr3 mit der
Variante SilAI3Cr3, die einen geringeren Anteil an Silizium enthalt, erkennt man, dass im
Temperaturbereich von 375°C bis 450°C die Umwandlung nur geringfligig beschleunigt wird.
Bei einer Temperatur von 500°C findet aber bei der Legierung SilAI3Cr3 eine Uber-
schreitung der 25 %-Linie nach 320 s statt. Im Gegensatz dazu zeigt die Variante mit héherem
Siliziumgehalt Si4AI3Cr3 eine leicht verzégerte Umwandlung im Vergleich mit Si3AI3Cr3,
vor allem bei Haltetemperaturen tber 400°C.
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Ein geringerer Aluminiumgehalt (Legierung Si3AI1Cr3) lasst eine um bis zu 40 s verzogerte
Bainitumwandlung im Vergleich mit der Legierung Si3AI3Cr3 erkennen. Bei einem erhohten
Aluminiumgehalt (Legierung Si3AI5Cr3) beschleunigt sich die Umwandlung wieder und
erreicht bei Temperaturen zwischen 375°C und 400°C beinahe die Geschwindigkeit der
Referenzlegierung Si3AI3Cr3. Mit steigender Haltetemperatur nimmt die Umwandlungs-
geschwindigkeit gegenlber Si3AI3Cr3 allerdings wieder etwas ab.

Eine Senkung des Chromgehalts wie in der Legierung Si3AI3Crl bewirkt, dass der Verlauf
der 25 %-Umwandlungslinie bei Temperaturen von 375°C bis 450°C sehr &hnlich der
Referenzlegierung ist, aber im Unterschied zu allen anderen Varianten — mit Ausnahme von
Si1AI3Cr3 — bei 500°C Haltetemperatur noch die 25 %-Marke nach 114 s tberschreitet. Die
hoch chromhaltige Variante Si3AI3Cr5 zeigt besonders bei hoheren Haltetemperaturen
erwartungsgeman ein stark verzogertes Umwandlungsverhalten.

Die folgenden beiden Abbildungen demonstrieren den Einfluss von Aluminium und Chrom
auf die Bainitumwandlung bei einem konstanten Gehalt an Silizium.
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Abbildung 44: ZTU-Schaubild der isothermen Bainitumwandlung fur Legierungen mit unterschiedlichem
Aluminium- und Chromgehalt bei konstantem Anteil an Silizium. Die Linien markieren den Zeitpunkt, ab dem
25 % des Gefuges umgewandelt sind. Im Lichtmikroskop sichtbare Zementitausscheidungen konnten nicht
beobachtet werden.
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Abbildung 44 zeigt die isotherme Bainitumwandlung fir vier Legierungen mit geringem
Siliziumgehalt und unterschiedlichen Mengen an Aluminium und Chrom. Es ist deutlich zu
erkennen, dass die Legierung Si2AI2Cr2 im Temperaturbereich von 375°C bis 500°C sehr
schnell umwandelt. Die in Abbildung 39 beobachtete starke Verzégerung der
Bainitumwandlung durch geringe Mengen an Aluminium ist bei dieser Legierung nicht zu
erkennen. Bei erhohten Mengen an Aluminium oder Chrom — wie bei den Legierungen
Si2Al4Cr2 und Si2Al2Cr4 — verschiebt sich die Umwandlung um 20 s bis 50 s und erreicht
bei Temperaturen uber 475°C die 25 %-Marke nicht mehr. Eine Erh6hung beider
Legierungselemente (Si2Al4Cr4) fuhrt zu einer starken Verzdgerung, die mit steigender
Haltetemperatur rasch zunimmt, sodass bereits bei 450°C die 25 %-Marke nicht mehr erreicht
wird.
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Abbildung 45: ZTU-Schaubild der isothermen Bainitumwandlung flr Legierungen mit unterschiedlichem
Aluminium- und Chromgehalt bei konstantem Anteil an Silizium. Die Linien markieren den Zeitpunkt, ab dem
25 % des Gefuiges umgewandelt sind. Im Lichtmikroskop sichtbare Zementitausscheidungen konnten nicht
beobachtet werden.

Die in Abbildung 45 dargestellten Legierungsvarianten beinhalten die gleichen Aluminium-
und Chromanteile wie jene in Abbildung 44, jedoch ist der Siliziumgehalt deutlich hoher.
Man kann erkennen, dass bei allen vier Legierungen die 25 %-Umwandlungsmarke nur bis
450°C erreicht wird. Auch zeigt sich, dass bei niedrigem Chromgehalt jene Legierung mit
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dem geringen Anteil an Aluminium (Si4AI2Cr2) gegenuber jener mit héherem Aluminium-
anteil (Si4Al4Cr2) um ungeféahr 30 s langsamer umwandelt. Dies deckt sich mit den Ergeb-
nissen der Si-/Al-Varianten, dass geringe Mengen von Aluminium auf die Bainitumwandlung
verzogernd wirken, groRere Mengen die Umwandlung aber wieder beschleunigen. Bei den
beiden Legierungen mit hohem Chromanteil (Si4Al2Cr4 und Si4Al4Cr4) spielt die
unterschiedliche Menge an Aluminium kaum eine Rolle. Man sieht jedoch wieder die
zunehmende Verzdgerung mit steigender Haltetemperatur, wie sie auch schon bei anderen Si-
/Cr-Varianten beobachtet wurde.

Legierungskonzepte mit verringertem Kohlenstoffgehalt

Um den Einfluss des Kohlenstoffs auf die Bainitumwandlung zu untersuchen, wurden vier
ausgewahlte Legierungen mit verringertem Kohlenstoffgehalt hergestellt. AnschlieRend
wurde das isotherme Umwandlungsverhalten dieser vier Varianten untersucht und mit dem
Umwandlungsverhalten der Legierungen ohne verminderten Kohlenstoffgehalt verglichen (s.
Abbildung 46).
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Abbildung 46: Vergleich des isothermen Umwandlungsverhaltens von vier Legierungen (durchgezogene
Linien) mit den entsprechenden Varianten niedrigeren Kohlenstoffgehalts (strichlierte Linien).
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Es ist deutlich zu erkennen, dass die Varianten mit vermindertem Kohlenstoffgehalt —
unabhéngig wvon der restlichen Legierungszusammensetzung — wesentlich schneller
umwandeln als die entsprechenden Legierungen mit hoéherem Kohlenstoffgehalt. Das
beschleunigte Umwandlungsverhalten der Legierungen mit verringertem Kohlenstoffanteil ist
einerseits durch die erhohte thermodynamische Triebkraft, andererseits durch die geringere
Kohlenstoffmenge, die fiir die gleiche Menge an Bainit umverteilt werden muss, begrindet.
Der niedrigere Kohlenstoffgehalt fuhrt allerdings auch zu hoheren Martensitstarttemperaturen.
Die isothermen Umwandlungslinien der Varianten mit verringerter Kohlenstoffmenge
beginnen daher erst bei 400°C.
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4.4 Mechanische Eigenschaften von TRIP-Stahlen mit
bainitischer Matrix

Die kleintechnisch hergestellten Versuchslegierungen wurden nach dem Kaltwalzen im Glih-
simulator unterschiedlichen W&rmebehandlungen unterzogen, um TBF- sowie TMF-Stahle zu
erzeugen. Mittels Zugversuch wurden anschlieBend deren mechanische Eigenschaften
charakterisiert. Neben den verschiedenen Warmebehandlungszyklen, die tber den Typ von
TRIP-Stahl entscheiden, wurden beim Gliihen der einzelnen TRIP-Stéhle auch die Parameter
Haltetemperatur und -zeit variiert.

Ein wesentliches Kriterium fir TRIP-Stéhle ist das Ausscheidungsverhalten von Karbiden
wahrend der Warmebehandlung, welches fir die mechanischen Eigenschaften entscheidend
ist. Ein Teil der untersuchten Legierungen unterdriickt die Karbidbildung bei der Bainit-
umwandlung fast vollstandig, andere Legierungen bilden relativ rasch Karbide und entziehen
damit den Kohlenstoff zur Stabilisierung des Austenits. Der Ubergang zwischen beiden
Gruppen ist flieRend, daher ist eine eindeutige Zuordnung nicht immer méglich. Aufgrund der
grolRen Zahl der verschiedenen Legierungen wurde je eine, die eindeutig einer dieser beiden
Gruppen zuordenbar ist, ausgewahlt und genauer untersucht. Als Vertreter der nicht
ausscheidenden Gruppe wurde die Legierung Si5 mit sehr hohem Siliziumgehalt gewahlt. Aus
der Gruppe, die sehr zur Karbidbildung neigt, wurde die Legierungsvariante Si2 gewdhlt.

4.4.1 Metallographie

Das Gefuge der beiden Legierungen Si5 und Si2 wurde anhand mittels LePera-geétzter
Schliffe untersucht. Abbildung 47 zeigt die Schliffbilder bei einer Haltetemperatur von 425°C
und einer Haltedauer von 60 s bis 600 s. Bei einer sehr kurzen Haltedauer von 60 s sind bei
beiden Legierungen groRere Mengen an Martensit zu erkennen. Bei Haltezeiten von 300 s und
600 s sind bei der Legierung Si2 dunkle Bereiche zu erkennen, die auf eine vermehrte
Karbidausscheidung hindeuten. Die Legierung Si5 zeigt hingegen kein derartiges
Ausscheidungsverhalten.
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Eine Betrachtung im Elektronenmikroskop zeigt, dass sich bei der Legierung Si2 bereits nach
60 s Haltezeit Karbide gebildet haben. Die Legierung Si5 hingegen zeigt selbst nach einer
Haltedauer von 600 s keine Anzeichen von Karbidausscheidungen (s. Abbildung 48).
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Abbildung 48: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der unterschiedlichen Geflige in Abhdngigkeit
vom Siliziumgehalt und der Haltezeit.
(Atzung: elektrochemisch)

Um den Einfluss der Haltetemperatur auf das Geflige zu untersuchen, wurden von beiden
Legierungen Schliffe vom Probenmaterial angefertigt, das bei Haltetemperaturen von 350°C
bis 450°C waérmebehandelt wurde (s. Abbildung 49). Die Haltezeit wurde auf 600 s
festgesetzt, da nach dieser Zeitspanne die Bainitumwandlung beendet ist und das Gefiige
einen stationdren Zustand erreicht hat. Vergleicht man die beiden Legierungen bei 350°C
Haltetemperatur, so ist bei der Variante Si2 ein fast vollstdndig martensitisches Gefuige zu
erkennen. Die Legierung Si5 hingegen besitzt ein teilweise bainitisch umgewandeltes Gefuge,
welches auch noch deutliche erkennbare Martensitanteile enthalt. Wird die Haltetemperatur
auf 400°C erhdht, so ist bei der Legierung Si5 ein bainitisches Gefiige mit Restaustenit zu
erkennen. Bei der Legierung Si2 sind bei 400°C bereits vermehrte Karbidausscheidungen und
weniger  Restaustenit im  ansonsten  bainitischen  Geflige zu sehen. Diese
Karbidausscheidungen nehmen mit steigender Haltetemperatur deutlich zu, wie das
Schliffbild der bei 450°C gehaltenen Probe zeigt. Der hohe Siliziumgehalt der Legierung Si5
verhindert hingegen auch bei einer Temperatur von 450°C die Ausscheidung von Karbiden,
fahrt allerdings auch zur Bildung grof3er Austenit- bzw. Martensitkérner.
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nach einer Haltedauer von 600 s im Vergleich.
(Atzung: LePera)

Um den Ubergang zwischen unterem und oberem Bainit genauer zu untersuchen, wurden mit-
hilfe des Rasterelektronenmikroskops Schliffe der Legierung Si5 bei einer Haltezeit von 600 s
und Haltetemperaturen zwischen 350°C und 420°C betrachtet (s. Abbildung 50).

Die Gefiigebilder bei hohen Temperaturen von 410°C und 420°C zeigen eine Matrix aus
nahezu ausscheidungsfreien oberem Bainit mit relativ grof3en austenitischen bzw. marten-
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sitischen Bereichen an den Trippelpunkten, die als glatte Flachen im Bild erscheinen. Mit
fallender Haltetemperatur verringern sich die Lattenabstdande im Bainit, und mit den ersten
erkennbaren Ausscheidungen finden sich bereits Anzeichen fiir einen Ubergang zum unteren
Bainit. Die Bereiche mit erkennbarem Restaustenit werden dabei immer kleiner, und auch der
Volumenanteil des Austenits im Gefuge nimmt ab. Bei tiefen Temperaturen von 350°C und
360°C zeigen die Gefligebilder eine Matrix aus unterem Bainit mit einem sehr kleinen
Lattenabstand. Aufgrund der niedrigen Haltetemperatur knapp unter der Martensit-
starttemperatur muss das Geflige auch angelassenen Martensit enthalten. Dieser ist allerdings
vom unteren Bainit nahezu unmdglich zu unterscheiden. Der wenige vorhandene Restaustenit
liegt hauptséachlich als Filmtyp vor oder ist sehr feinkdrnig an den Korngrenzentripelpunkten
zu finden.

Anhand dieser Bilder ist zu erkennen, dass der Ubergang von oberem zu unterem Bainit (iber
einen weiten Temperaturbereich kontinuierlich verlauft. Dabei verringert sich mit fallender
Temperatur der Lattenabstand, und die Bildung von Karbiden nimmt zu. Die Bestimmung der
Anteile an oberem und unterem Bainit ist daher im Ubergangsbereich meist nicht eindeutig
moglich.
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4.4.2 Mechanische Eigenschaften der Legierungen Si5 und Si2

Um die Abhangigkeit der mechanischen Eigenschaften von den Overaging-Parametern zu
untersuchen, wurde die Haltetemperatur im Bereich von 350°C bis 450°C variiert bei
Haltezeiten von 60 s bis 1200 s. Verglichen wurde dabei wieder die Hochsiliziumvariante Si5
mit der zu Ausscheidungen neigenden Variante mit niedrigem Siliziumgehalt Si2.

Die Zugfestigkeiten beider Legierungen zeigen bei allen Haltetemperaturen einen Abfall
zwischen 60 s und 300 s (s. Abbildung 51). Der Festigkeitsabfall zwischen 60 s und 300 s ist
bei tieferen Temperaturen deutlich groRer als bei hohen, da bei hohen Haltetemperaturen die
Festigkeit bereits in den ersten 60s stark abféllt. Weiters liegen die Festigkeiten der
Legierung Si5 bei gleichen Haltetemperaturen und -zeiten immer Uber denen der Legierung
Si2. Die hochsten Festigkeiten lassen sich fur beide Varianten bei tiefen Temperaturen von
350°C erzielen. Mit der Erhéhung der Temperatur auf 400°C nimmt die Festigkeit beider
Legierungen stark ab. Bei Temperaturen von 425°C und 450°C steigt die Festigkeit der
Variante Si5 wieder an und erreicht bei 450°C und Haltezeiten Gber 600 s knapp jene Werte,
die auch bei 350°C gemessen wurden. Die Legierung Si2 zeigt dagegen mit steigender
Haltetemperatur einen weiteren Abfall der Festigkeit, wobei zwischen 425°C und 450°C kein
signifikanter Unterschied im Festigkeitsverlauf festgestellt werden kann.

Glithzyklus TBF: T = 350°C - 450°C, t_= 60s - 1200s
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Abbildung 51: Zugfestigkeit der Legierungen Si5 und Si2 bei Haltetemperaturen zwischen 350°C und 450°C
und einer Haltedauer von 60 s bis 1200 s.
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Beim Vergleich der Streckgrenzen zeigen sich bei der Legierung Si2 eine mit der Haltedauer
steigende Tendenz fiir die beiden niedrigen Halttemperaturen 350°C und 400°C sowie ein
annahernd konstanter Streckgrenzenverlauf bei den Temperaturen 425°C und 450°C (s.
Abbildung 52). Anders dagegen verhélt sich die Legierung Si5, die bei Haltetemperaturen
von 350°C und 450°C einen nahezu konstanten Verlauf der Streckgrenze aufweist und bei
Temperaturen von 400°C und 425°C sogar eine mit der Haltezeit abnehmende Streckgrenze
zeigt.
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Abbildung 52: Streckgrenze der Legierungen Si5 und Si2 bei Haltetemperaturen zwischen 350°C und 450°C
und einer Haltedauer von 60 s bis 1200 s.

Die gemessen Restaustenitmengen der Variante mit geringem Siliziumgehalt Si2 ist niedriger
als die der Vergleichslegierung Si5 (s. Abbildung 53). Auch kann bei der Legierung Si2 eine
Abnahme des Restaustenitgehaltes mit zunehmender Haltedauer fir alle vier untersuchten
Haltetemperaturen festgestellt werden. Die Legierung Si5 zeigt hingegen mit Ausnahme von
450°C Haltetemperatur eine bis 600 s steigende Menge an Restaustenit.
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Die GleichmalRdehnungen der Legierung Si2 nehmen fiur alle Haltetemperaturen wie der
bereits oben erwahnte Restaustenitgehalt mit der Zeit ab (s. Abbildung 54). Die Legierung
Si5 zeigt hingegen ein wesentlich differenzierteres Verhalten. Bei einer Temperatur von
350°C zeigt sich eine von 4 % bei 60 s leicht steigende GleichmaRdehnung, die nach 900 s
bei 6.6 % ihr Maximum erreicht. Bei 400°C und 425°C wurde ein starker Anstieg der
GleichmalRdehnung analog zur Restaustenitmenge gemessen. Die bei 400°C nach 300 s
erreichte GleichmaRdehnung von ca. 11.5 % steigt bis 900 s Haltedauer noch auf 12 % an
und halt diesen Wert konstant bis 1200s. Bei 425°C Haltetemperatur erreicht die
Gleichmal’dehnung nach 300 s bereits die 12 %-Marke und hélt diese auch bei l&ngeren
Zeiten konstant.

Glihzyklus TBF: T_=350°C - 450°C, t = 60s - 1200s
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Abbildung 53: Restaustenitgehalt der Legierungen Si5 und Si2 bei Haltetemperaturen zwischen 350°C und
450°C und einer Haltedauer von 60 s bis 1200 s.
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Glithzyklus TBF: T_= 350°C - 450°C, t_= 60s - 1200s
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Abbildung 54: GleichmalRdehnung der Legierungen Si5 und Si2 bei Haltetemperaturen zwischen 350°C und
450°C und einer Haltedauer von 60 s bis 1200 s.

Eine Legierungsvariante mit mittlerem Siliziumgehalt Si4 wurde ebenfalls dem gleichen
Versuchsraster wie die beiden oben angesprochenen Legierungen unterzogen. Um eine
bessere Ubersicht zu gewdhrleisten — und da sich die gemessenen Punkte erwartungsgeman
stets zwischen den beiden Exremwerten der Varianten Si2 und Si5 befanden —, wurde auf die
graphische Illustration der zusatzlichen Messwerte verzichtet.

4.4.3 Haltetemperatur und mechanische Eigenschaften der Legierung Si5

Das Gefiige und die daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften werden im Wesent-
lichen von der gewahlten Haltetemperatur bestimmt. Dabei reagieren besonders die Streck-
grenze und der HET-Wert A empfindlich auf eine Veranderung dieser Temperatur.
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Glihzyklus TBF: T_=350°C - 430°C, t = 600s
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Abbildung 55 werden die Streckgrenzen und Zugfestigkeiten fir Haltetemperaturen von
350°C bis 430°C veranschaulicht. Das bei 350°C entstandene Gefiige aus vorwiegend
unterem Bainit weist eine Streckgrenze von knapp 1000 MPa bei einer Zugfestigkeit von
1350 MPa auf. Bei 430°C entsteht hingegen oberer Bainit, der nur noch eine Streckgrenze
von 670 MPa und eine Zugfestigkeit von ca. 1200 MPa besitzt. Der Restaustenitgehalt steigt
im gleichen Temperaturintervall von 12 % auf tber 18 % an (s. Abbildung 56). Aufgrund der
steigenden Restaustenitmenge und der sinkenden Festigkeit nimmt auch die Gleichmali-
dehnung von 5.5 % bei 350°C auf 10.5 % bei 430°C zu. Wegen der hoheren Dehnungen lielRe
sich auch auf eine Verbesserung HET-Werte schlielen. Die A-Werte nehmen aber sehr stark
ab, von maximal 108 % bei 360°C auf 48 % bei 430°C. Gemessen wurden die HET-Werte an
Proben mit gefrasten Lochern, um eine durch das Stanzen auftretende Vorschadigung der
Rander zu vermeiden.
Die groflere Menge an Restaustenit sowie deren bereits zum oberen Bainit zuordenbare
Morphologie flihren zu deutlich verbesserten Dehnungswerten und niedrigeren Streckgrenzen
im Zugversuch. Fur die Belastung wahrend einer HET-Priifung ist die Morphologie des stark
umverteilenden oberen Bainits mit seinen groRen Restaustenitkdrnern aber ungeeignet.
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Abbildung 55: Anderung der Streckgrenze und der Zugfestigkeit mit der Haltetemperatur.
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Abbildung 56: Anderung der Restaustenitmenge, der GleichmaRdehnung und der HET-Werte mit der
Haltetemperatur.
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4.4.4 Si-/Al-Legierungskonzepte

Die folgenden beiden Diagramme zeigen einen Vergleich der mechanischen Eigenschaften
von Si- und Al-legierten TBF-Stahlen. Die wéhrend des Schmelzprozesses eingebrachten
Bor-Verunreinigungen mdissen aber — wie bereits bei der Betrachtung des isothermen
Umwandlungsverhaltens — bei diesen Legierungen mitbericksichtigt werden. Auch wurden
bei allen folgenden Legierungen die mechanischen Eigenschaften nur noch bis zu einer maxi-
malen Haltezeit von 600 s bestimmt, da ldngere Zeiten fiir die groBtechnische Herstellung
nicht von Bedeutung sind. Die Anzahl der Messpunkte in diesem Zeitbereich wurde aber
erhoht.

Betrachtet man die Zugfestigkeit und die Streckgrenze der drei Legierungen (s. Abbildung
57), so fallt sofort auf, dass bei einer kurzen Haltezeit von nur 30 s die gemessen Werte
anndhernd tbereinstimmen. Der Grund dafir liegt darin, dass es bei allen drei Legierungen
innerhalb von 30s zu keiner ausreichenden Bainitbildung kommt, und somit ein haupt-
séchlich martensitisches Gefiige entsteht. Dies ist auch eine Erklarung fiir die sehr hohen
Zugfestigkeitswerte von tiber 1500 MPa, die bei der kurzen Haltezeit auftreten.

Gliihzyklus TBF: T_= 425°C, t_= 30s - 600s
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Abbildung 57: Zugfestigkeit und Streckgrenze dreier Legierungen, wobei eine ohne Aluminium (Si3B), eine
mit mittlerem (Si3AI2B) sowie eine mit hohem (Si3Al4B) Aluminiumgehalt untersucht wurde. Es ist zu
beachten, dass die drei Legierungen durch den Schmelzprozess zusétzlich mit Bor verunreinigt wurden.
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Bei der Legierung Si3B ohne zusétzliches Aluminium fallt die Zugfestigkeit bis zu einer
Haltezeit von 180 s um uber 400 MPa ab. Bei langeren Haltezeiten bleibt die Festigkeit stabil
bei 1150 MPa. Ahnlich verhalt sich auch die Streckgrenze, die bis 180 s um knapp 350 MPa
abnimmt und bei langeren Zeiten konstant bei ca. 620 MPa bleibt. Bei der Legierung Si3AI2B
lasst sich erkennen, dass durch das zusatzliche Aluminium die Zugfestigkeit erst bei
Haltezeiten Uber 120 s unter 1500 MPa fallt. Die Streckgrenze steigt bis zu einer Haltedauer
von 180 s auf 1000 MPa an und féllt anschlieBend um bis zu 200 MPa bei 600 s ab. Der
Grund fur die hohen Festigkeiten dieser Legierung liegt in der starken Umwandlungs-
verzogerung durch den relativ niedrigen Aluminiumanteil, wie auch die Untersuchung der
isothermen Bainitbildung ergab. Wird mehr Aluminium zulegiert (Si3Al4B), so beschleunigt
sich die Umwandlung wieder und der Bainitanteil im Gefuge nimmt deutlich zu. Dies wird an
einem rascheren Abfall der Zugfestigkeit um 200 MPa zwischen 30 s und 300 s ersichtlich.
Die Streckgrenze zeigt ebenfalls eine stetig fallende Tendenz und verringert sich zwischen
30 s und 600 s um 250 MPa.

Abbildung 58 zeigt die Restaustenitmenge und die erreichten GleichmalRdehnungen der drei
Legierungen. Beim Vergleich der Restaustenitmengen nach 30 s Haltezeit l&sst sich erkennen,
dass die Si-/Al-Varianten um ca. 2% weniger Austenit enthalten als die reine
Siliziumvariante. Keinen Einfluss hat dies jedoch auf die GleichmalRdehnung, die bei allen
drei Legierungen bei ungeféhr 5% liegt. Bei langeren Haltezeiten steigt der Restaustenit-
gehalt der Legierung Si3B stark an und erreicht nach 300 s 16.4 %. Nach 600 s Haltedauer
fallt die Restaustenitmenge wieder etwas ab. Auch die GleichmaRdehnung steigt mit der
Haltezeit, wobei der starke Anstieg bis 120s auf Uber 10 % auch mit dem enormen
Festigkeitsverlust in Verbindung steht. Die Steigerung des Restaustenitgehalts von 120 s bis
300 s wirkt sich ndmlich nur sehr bedingt auf eine verbesserte Gleichmalidehnung aus, die
nach 300 s Haltezeit mit knapp 11 % ihr Maximum erreicht. Die Legierung mit mittlerem
Aluminiumgehalt Si3AI2B zeigt nur einen sehr flachen Anstieg der Restaustenitmenge. Auch
der Verlauf der GleichmaRRdehnung zeigt nur einen moderaten Anstieg von 2 %, wobei neben
dem Restaustenit auch die abnehmende Festigkeit tber die Haltezeit eine wesentliche Rolle
spielt. Ahnlich verhilt sich auch die Variante Si3Al4B mit hohem Aluminiumgehalt.
Allerdings ist durch den hoheren Aluminiumanteil die Bainitumwandlung wieder etwas
beschleunigt, wodurch mehr Restaustenit stabilisiert wird. Daraus ergeben sich auch etwas
hohere GleichmaRdehnungen als bei der Legierung Si3AI2B.
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Glihzyklus TBF: T_= 425°C, t = 30s - 600s
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Abbildung 58: Restaustenitgehalt und Gleichmaldehnung dreier Legierungen, wobei eine ohne Aluminium
(Si3B), eine mit mittlerem (Si3Al2B) sowie eine mit hohem (Si3Al4B) Aluminiumgehalt untersucht wurde. Es
ist zu beachten, dass die drei Legierungen durch den Schmelzprozess zusatzlich mit Bor verunreinigt wurden.

4.4.5 Si-/Cr-Legierungskonzepte

Die mechanischen Eigenschaften von sechs Legierungen, die neben Silizium zusatzlich auch
Chrom enthalten, wurden ebenfalls untersucht.

In Abbildung 59 sind die Verlaufe der Zugfestigkeit und Streckgrenzen fur drei Legierungen
mit unterschiedlichem Siliziumgehalt dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Zug-
festigkeit Uber alle Haltezeiten hinweg mit steigendem Siliziumgehalt ansteigt. Ein starker
Abfall der Festigkeit bis zu einer Haltedauer von 180 s ist bei allen drei Legierungen zu
sehen, wobei sich der Festigkeitsverlust mit zunehmendem Siliziumgehalt verringert.

Die Streckgrenzen sind fir die drei Legierungen bei allen Haltezeiten nahezu identisch, nur
bei 180 s und 300 s liegt die Streckgrenze der Legierung Si2Cr1 40 bis 50 MPa uber jener der
beiden anderen Legierungen. Bis zu einer Haltezeit von 180 s ldsst sich bei allen drei
Legierungen ein Abfall der Streckgrenze von 200 MPa (Si2Crl) bis 300 MPa (Si4Crl)
erkennen.
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Gluhzyklus TBF: T =425°C, t = 30s - 600s
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Abbildung 59: Zugfestigkeit und Streckgrenze von drei Legierungen mit unterschiedlichem Siliziumgehalt bei
gleichem Chromanteil (Chromgehalt niedrig).

Die gemessenen Restaustenitgehalte und GleichmaRdehnungen sind fir alle drei Legierungen
annahernd identisch, sodass kein unmittelbarer Einfluss des Siliziumgehaltes abgeleitet
werden kann (s. Abbildung 60). Bis zu einer Haltezeit von 180 s steigt die Restaustenitmenge
aller drei Legierungen bis auf 14 % an und bleibt mit Ausnahme der Niedrigsiliziumvariante
bis zu einer Haltedauer von 600s stabil. Bei der Legierung Si2Cr erreicht die
Restaustenitmenge ein Maximum bei 300 s Haltezeit und féllt bei einer Haltezeit von 600 s
wieder leicht ab. Die GleichmalRdehnungen steigen ebenfalls bei allen drei Legierungen bis zu
einer Haltezeit von 180 s an, bilden dort zwischen 9 % und 10 % ein Maximum und nehmen
bei langeren Haltezeiten wieder etwas ab.
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Glihzyklus TBF: T_=425°C, t = 30s - 600s
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Abbildung 60: Restaustenitgehalt und GleichmalRdehnung von drei Legierungen mit unterschiedlichem
Siliziumgehalt bei gleichem Chromanteil (Chromgehalt niedrig).

Die drei Legierungen mit hohem Chromgehalt weisen generell héhere Festigkeiten auf als
jene mit niedrigem Chromanteil (s. Abbildung 61). Eine Zunahme der Zugfestigkeit mit
steigendem Siliziumgehalt lasst sich auch hier erkennen, allerdings ist sie nicht so ausgepragt
wie bei den Varianten mit niedrigem Chromanteil.

Ein starker Abfall der Zugfestigkeit von ca. 200 MPa findet auch bei den hoch chromhaltigen
Varianten bis zu einer Haltezeit von 180 s statt. Nach einer Haltezeit von 300 s bildet die
Zugfestigkeit ein Minimum und steigt bei langeren Haltezeiten wieder leicht an. Die
Streckgrenzen lassen bis zu einer Haltedauer von 180 s einen starken Abfall zu erkennen,
bleiben bei langeren Haltezeiten aber nahezu konstant. Eine Erhéhung der Streckgrenze mit
steigendem Siliziumgehalt ist bei Haltezeiten iber 120 s deutlich zu beobachten.
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Glihzyklus TBF: T_=425°C,t = 30s - 600s
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Abbildung 61: Zugfestigkeit und Streckgrenze von drei Legierungen mit unterschiedlichem Siliziumgehalt bei
gleichem Chromanteil (Chromgehalt hoch).

Abbildung 62 zeigt, dass die Restaustenitgehalte bis zu einer Haltezeit von 180 s stark
ansteigen. Die maximale Menge an Restaustenit erreichen alle drei Legierungen nach 180 s,
wobei die Legierungen mit niedrigem (Si2Cr3) und mittlerem (Si3Cr3) Siliziumgehalt 11 %
Restaustenit erreichen, die hoch siliziumhaltige (Si4Cr3) aber nur 10 %. Bei langeren
Haltezeiten nimmt die Restaustenitmenge wieder ab. Die Legierung Si4Cr3 verliert dabei mit
3 % nach 600 s Haltezeit am meisten, wohingegen die anderen beiden Varianten nur 1.5 %
(Si2Cr3) bis 2 % (Si3Cr3) an Restaustenit einblfen. Die Gleichmalidehnungen verhalten sich
ahnlich und erreichen ebenfalls ihr Maximum zwischen 8 % und 9 % nach 180 s Haltezeit,
fallen aber bis 600 s um ca. 1 % wieder ab. Eine signifikante Abhangigkeit der Dehnung vom
Siliziumgehalt ist nicht erkennbar, aber die Legierung mit mittlerem Siliziumgehalt weist bei
Haltezeiten tUber 120 s doch eine um 0.5 % bessere GleichmaRdehnung auf.
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Gluhzyklus TBF: T _=425°C, t = 30s - 600s
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Abbildung 62: Restaustenitgehalt und GleichmalRdehnung von drei Legierungen mit unterschiedlichem
Siliziumgehalt bei gleichem Chromanteil (Chromgehalt hoch).

4.4.6 Mechanische Eigenschaften der Legierungskonzepte im Vergleich

Um die mechanischen Eigenschaften der verschiedenen Legierungskonzepte miteinander
vergleichen zu kénnen, wurden fur jeweils zwei Haltetemperaturen von 400°C und 425°C und
einer Haltedauer von 300 s die gemessenen Zugfestigkeiten als Funktion der Gleichmal3-
dehnung, sowie die erreichten Gleichmaldehnungen als Funktion des Restaustenitgehalts in
Diagrammen dargestellt.

Abbildung 63 zeigt eine solche Darstellung der Zugfestigkeiten als Funktion der
GleichmalRdehnung fir die Si- und die Si-/Al-Legierungskonzepte. Man erkennt, dass die
beiden Legierungen mit geringem und mittlerem Siliziumgehalt Si2 bzw. Si4 mit steigender
Haltetemperatur etwas an Zugfestigkeit verlieren, gleichzeitig aber ihre Dehnung um ca. 2 %
zunimmt. Bei der Variante Si5 mit hohem Siliziumgehalt hingegen steigen Festigkeit und
Dehnung geringfligig an.

Die Festigkeitssteigerung ist eine Folge der grofReren Martensitmenge, die durch die
verzogerte Bainitumwandlung und auch durch die dehnungsinduzierte Umwandlung des Rest-
austenits entsteht. Der steigende Restaustenitgehalt sowie dessen gréRere Stabilitét durch eine
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hohere Kohlenstoffanreicherung bei ausreichend unterdriickter Karbidbildung fiihren zum
Anstieg der GleichmaRdehnung bei héheren Haltetemperaturen. Treten diese beiden Faktoren
in Kombination auf, flihrt dies zu einer hoheren GleichmaRdehnung bei gleichzeitig
steigender  Festigkeit. Erhoht sich nur die Martensitmenge bei abnehmendem
Restaustenitgehalt, wie bei den Legierungen mit Silizium und Aluminium, steigt die
Festigkeit, die Dehnung aber nimmt ab. Bei den Legierungen Si2, Si4 und Si3B lasst dagegen

eine steigende Restaustenitmenge bei abnehmenden Martensitanteil die Festigkeit sinken und
die Gleichmal’dehnung ansteigen.
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Abbildung 63: Zugfestigkeit als Funktion der GleichmalRdehnung der Si- und Si-/Al-Legierungskonzepte sowie
deren Verdnderung bei Erhdhung der Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).

Beim Auftragen der GleichmaRdehnung als Funktion des Restaustenitgehalts (s. Abbildung
64) ist bei allen aluminiumfreien Legierungsvarianten mit steigender Haltetemperatur ein
Anstieg der Restaustenitmenge und der GleichmaRdehnung zu erkennen.

Die beiden Legierungen mit Aluminium, Si3AI2B und Si3Al4B, hingegen zeigen mit

steigender Haltetemperatur eine abnehmende Restaustenitmenge bei leicht steigender Gleich-
malidehnung.
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Glihzyklus TBF: T _=400°C - 425°C,t = 300s
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Abbildung 64: GleichmaRdehnung als Funktion des Restaustenitanteils der Si- und Si-/Al-Legierungskonzepte
sowie deren Verénderung bei Erhdhung der Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).

In Abbildung 65 erkennt man, dass die Zugfestigkeit und GleichmaRdehnung der Si-/Cr-
Legierungen — mit Ausnahme der Legierung Si2Crl — bei einer Erhéhung der
Haltetemperatur auf 425°C eine Festigkeitssteigerung bei gleichzeitiger Abnahme der
Dehnung zeigen. Die Legierung Si2Crl mit niedrigem Silizium- und Chromgehalt zeigt bei
der Temperaturerhéhung auf 425°C hingegen eine um 2 % hohere Dehnung bei leicht
fallender Festigkeit.

Der Restaustenitgehalt der Legierung Si2Crl steigt mit der Temperaturerhohung auf 14 %,
und auch die GleichmaRdehnung nimmt von 7.5 % auf 9 % zu. Bei allen anderen Legierungen
sind eine Abnahme der Restaustenitmenge und der Gleichmal’dehnung zu erkennen. Die drei
Legierungen mit niedrigem Chromgehalt besitzen bei 425°C einen Restaustenitanteil von ca.
14 % bei Dehnungen zwischen 9 % und 10 %. Bei den drei hoch chromhaltigen Varianten
verringern sich die Restaustenitmenge um 2 % bis 2.5 % sowie die Dehnung um 0.5 % bis
1 % (s. Abbildung 66).
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Glithzyklus TBF: T, = 400°C - 425°C, t_= 300s
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Abbildung 65: Zugfestigkeit als Funktion der GleichmaRdehnung der Si-/Cr-Legierungskonzepte
sowie deren Veranderung bei Erh6hung der Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).
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, _Gluhzyklus TBF: T = 400°C - 425°C, t,,= 3005
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Abbildung 66: GleichmalRdehnung als Funktion des Restaustenitgehalts der Si-/Cr-Legierungskonzepte sowie
deren Verénderung bei Erhdhung der Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).

Abbildung 67 zeigt die Zugfestigkeiten und Gleichmafldehnungen von sieben Si-/Al-/Cr-
TBF-Legierungen fur die Haltetemperaturen 400°C und 425°C nach einer Haltedauer von
300 s. Mit der Erhéhung der Haltetemperatur auf 425°C ist bei allen Legierungen ein Anstieg
der Zugfestigkeit zu erkennen. Die hdchste Festigkeit erreicht dabei die Legierung Si3AI3Cr5,
die bei 400°C Haltetemperatur eine Zugfestigkeit von 1380 MPa aufweist und dabei eine
Gleichmalldehnung von etwas Uber 6 % erreicht. Bei einer Haltetemperatur von 425°C
erreicht diese Legierung eine Zugfestigkeit von ca. 1480 MPa, wobei die GleichmalRdehnung
aber um 1% abnimmt. Den grofiten Festigkeitsgewinn mit steigender Haltetemperatur
verzeichnet die aluminiumreichste Variante mit ca. 130 MPa, sie verliert aber gleichzeitig
1.5 % an der GleichmalRdehnung. Die beiden Legierungen mit geringen Chrom- (Si3AI3Crl)
oder Siliziumanteilen (Si1AI3Cr3) zeigen die geringsten Festigkeitssteigerungen und eine nur
sehr geringe Verschlechterung der GleichmalRdehnungen.
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Glithzyklus TBF: T_= 400°C - 425°C, t_= 300s
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Abbildung 67: Zugfestigkeit als Funktion der GleichmalRdehnung der Si-/Al-/Cr-Legierungskonzepte sowie
deren Verénderung bei Erhéhung der Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).

Trégt man die GleichmalRdehnungen tber den gemessen Restaustenitgehalt auf, 1&sst sich ein
deutlicher Trend zu niedrigeren Mengen an Restaustenit und schlechteren Dehnungen mit
steigender Haltetemperatur ablesen (s. Abbildung 68). Der groRte Riickgang an Restaustenit
von 6 % lasst sich bei der Legierung Si4AI3Cr3 beobachten. Die Legierung Si3AI3Cr5 mit
hohem Chromanteil zeichnet sich durch signifikant niedrigere Mengen an Restaustenit und
geringeren Dehnungswerten im Vergleich zu den anderen Legierungen aus.
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Glahzyklus TBF: T_=400°C - 425°C, t = 300s
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Abbildung 68: GleichmalRdehnung als Funktion des Restaustenitgehalts der Si-/Al-/Cr-Legierungskonzepte
sowie deren Verdnderung bei Erhéhung der Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).

Abbildung 69 veranschaulicht die Zugfestigkeit und die GleichmalRdehnung von vier
Legierungen mit geringem und vier mit hohem Siliziumgehalt sowie mit jeweils unter-
schiedlichen Anteilen an Aluminium und Chrom. Alle acht Legierungen zeigen eine
Festigkeitszunahme mit steigender Haltetemperatur. Die beiden Varianten Si2AI2Cr2 und
Si4Al4Cr2 zeigen im Gegensatz zu den anderen Legierungen eine geringfligig bessere
Dehnung bei 425°C Haltetemperatur.
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Glihzyklus TBF: T_=400°C - 425°C, t = 300s
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Abbildung 69: Zugfestigkeit als Funktion der GleichmalRdehnung der Si-/Al-/Cr-Legierungskonzepte sowie
deren Verénderung bei Erhdhung der Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).

Diese beiden Legierungen fallen durch einen geringen Rickgang der Restaustenitmenge mit
steigender Haltetemperatur auf (s. Abbildung 70). Gleichzeitig weisen jene Legierungen mit
groRem Festigkeitsanstieg (z. B. Si4AI2Cr4) auch eine starke Verringerung der
Restaustenitmenge mit steigender Haltetemperatur auf. Bei der Legierung Si2Al4Cr4 wurden
bei beiden Haltetemperaturen jeweils die niedrigste Menge an Restaustenit und die geringste
GleichmalRdehnung gemessen.

85



Ergebnisse

, _Gluhzykius TBF: T,= 400°C - 425°C, t, = 3005

11
10
S
| | O
g 1 .‘/O%’A*A
c 8 =
5 1 A‘/ /O
S 7 g f
T - 0// 400°C  425°C
Eof_ - Si2AI2Cr2: O .
Q E7S Si2Al4Cr2: A A
2L g Si2AI2Cr4: O o |
o | Si2AlCre: O .
4 Si4AI2Cr2: 0O n ]
: Si4Al4Cr2: A A
3 Si4Al2Cr4: O o |
] SidAl4Cra: O .
2+4+— : : : : ———
4 6 8 10 12 14 16 18 20 22

Restaustenitgehalt [%]

Abbildung 70: GleichmaRdehnung als Funktion des Restaustenitgehalts der Si-/Al-/Cr-Legierungskonzepte
sowie deren Veranderung bei Erhéhung der Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).

Um den Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die mechanischen Eigenschaften zu unter-
suchen, wurden vier Legierungen mit verringertem Kohlenstoffgehalt hergestellt. Die
ermittelten Festigkeiten und Dehnungen, kombiniert mit den Mengen an Restaustenit im
Gefuge, werden in Abbildung 71 sowie Abbildung 72 dargestellt.

Die Zugfestigkeit nimmt bei allen Legierungen mit der Haltetemperatur zu, wobei die
Varianten mit niedrigerem Kohlenstoffgehalt eine geringere Festigkeitssteigerung zeigen als
die entsprechenden Vergleichslegierungen. Die Varianten Si5 und Si5redC weisen bei der
hoheren Haltetemperatur, im Gegensatz zu allen anderen Legierungen, neben den erhthten
Festigkeitswerten auch groRere GleichmaRdehnungen auf. Vor allem bei der Legierung
Si5redC wurde bei 425°C eine um 1 % hoéhere Dehnung gemessen als bei 400°C.
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Abbildung 71: Zugfestigkeit als Funktion der GleichmalRdehnung der verschiedenen Legierungskonzepte im
Vergleich mit Varianten geringeren Kohlenstoffgehalts sowie deren Veranderung bei Erhdhung der
Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).

Der Grund dafr liegt darin, dass bei diesen beiden Legierungen mit der Haltetemperatur auch
die Menge an Restaustenit im Gefiige ansteigt. Bei der Variante Si5 betragt dieser Anstieg ca.
2 %, bei Si5redC sogar 4 %. Die anderen Legierungen zeichnen sich durch geringere Mengen
an Restaustenit bei héheren Haltetemperaturen aus, wodurch geringere Dehnungen und
grolRere Festigkeiten gemessen werden. Besonders stark ist dieser Effekt bei der Legierung
Si3AI1Cr3, die bei der Erhdhung der Temperatur auf 425°C eine um 4 % geringere Menge an
Restaustenit und eine um 100 MPa groliere Festigkeit aufweist als bei 400°C. Die Legierung
Si3AI3CrlredC dagegen andert in diesem Temperaturbereich weder ihre Festigkeit noch die
Restaustenitmenge, wodurch auch die Dehnung nahezu konstant bleibt.
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Abbildung 72: GleichmalRdehnung als Funktion des Restaustenitgehalts der verschiedenen Legierungskonzepte
im Vergleich mit Varianten geringeren Kohlestoffgehalts sowie deren Verdnderung bei Erhéhung der
Haltetemperatur von 400°C auf 425°C (Pfeile).
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4.5 Mechanische Eigenschaften von TRIP-Stahlen mit
martensitischer Matrix

Um die mechanischen Eigenschaften von TMF-Stéhlen zu untersuchen, wurde die
siliziumreichste Legierung Si5 herangezogen. Die Blechproben wurden am Glihsimulator
ein- und zweistufigen Q&P-Zyklen mit unterschiedlichen isothermen
Umwandlungstemperaturen unterzogen. Neben den mechanischen Kennwerten aus dem
Zugversuch wurden auch die Restaustenitmengen gemessen sowie ein lichtmikroskopischer
Schliff zur Gefligecharakterisierung erstellt.

4.5.1 TMF-Stahle mit einstufiger Q&P-Warmebehandlung

Die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften einstufiger TMF-Stéhle erfolgte fur
Haltetemperaturen von 100°C bis 350°C bei einer Haltedauer von jeweils 600 s.

Die Zugfestigkeit (s. Abbildung 73) weist einen Abfall von 1580 MPa auf 1506 MPa im
Temperaturbereich von 100°C auf 225°C auf. Bei einer weiteren Erh6hung der
Haltetemperatur nimmt die Festigkeit schneller ab und fallt bei einer Haltetemperatur von
350°C auf unter 1300 MPa. Die Streckgrenze liegt im Bereich von 100°C bis 150°C bei ca.
1000 MPa, fallt aber bei hoheren Temperaturen ab. Thr Minimum erreicht sie schlieBlich bei
250°C mit 875 MPa. Bei einer weiteren Temperaturerh6hung steigt die Streckgrenze wieder
auf ca. 1000 MPa an, zeigt jedoch zwischen 300°C und 350°C wieder eine leicht fallende
Tendenz.

Der Restaustenitgehalt steigt mit der Haltetemperatur bis zum Erreichen des Maximums von
12.6 % bei 250°C an und fallt bei Temperaturen von uber 275°C wieder ab (s. Abbildung 74).
Die GleichmalRdehnung verbessert sich trotz der stark steigenden Restaustenitmenge nur
geringfugig um ca. 1 % und erreicht so einen Maximalwert von 6.3 % bei 250°C. Aufgrund
der Tatsache, dass die Dehnung nur sehr schwach mit der Restaustenitmenge korreliert, kann
auf eine zu geringe oder zu hohe Stabilitdt des Austenits geschlossen werden. Bei
Haltetemperaturen tber 250°C féllt die Dehnung wieder ab, erreicht bei 325°C ein Minimum
von 4.7 % und steigt bei 350°C wieder auf 6 % an.
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, Gluhzyklus TMF: T_= 100°C - 350°C, t,= 600s
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Abbildung 73: Zugfestigkeit und Streckgrenze der Legierung Si5 fiir verschiedene Haltetemperaturen
(einstufiger Q&P-Prozess).
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Abbildung 74: Restaustenitgehalt und GleichmaRdehnung der Legierung Si5 fir verschiedene
Haltetemperaturen (einstufiger Q&P-Prozess).
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4.5.2 TMF-Stahle mit zweistufiger Q&P-Warmebehandlung

Die Eigenschaften von TMF-Stahlen mit zweistufiger Warmebehandlung wurden ebenfalls an
der Legierung Si5 fur zwei verschiedene Haltetemperaturen (Toa= 340°C und Toa= 400°C)
untersucht. Die Quench-Temperaturen wurden dabei fir T, = 340°C von 200°C bis 300°C
variiert, fiir Ty, = 400°C von 200°C bis 340°C.

Bei einer Haltetemperatur von 340°C nimmt die Zugfestigkeit mit steigender Quench-
Temperatur annahernd linear von 1363 MPa bei 200°C auf 1258 MPa bei 300°C ab (s.
Abbildung 75). Die Streckgrenze nimmt im gleichen Temperaturintervall ebenfalls von
1161 MPa auf 1038 MPa ab. Ein Vergleich der Ergebnisse mit denen bei einer
Haltetemperatur von 400°C lasst erkennen, dass die Zugfestigkeiten bei Quench-
Temperaturen zwischen 200°C und 300°C den gleichen Verlauf zeigen wie jene bei einer
Haltetemperatur von 340°C, jedoch bei ungefdhr 100 MPa niedrigeren Werten. Bei
Temperaturen von 300°C bis 340°C erhoht sich die Zugfestigkeit aber wieder um ca. 50 MPa.
Die Streckgrenzen nehmen von 200°C bis 300°C bei beiden Haltetemperaturen, ausgehend
von ungefdhr 1150 MPa, um ca. 130 MPa ab, wobei die Werte bei der hdheren
Haltetemperatur generell etwas niedriger sind. Bei Quench-Temperaturen von Uber 300°C
zeigt sich fur eine Haltetemperatur von 400°C jedoch ein sehr starker Abfall der Streckgrenze
auf unter 700 MPa bei 340°C.

Eine Betrachtung des Restaustenitgehalts und der GleichmalRdehnung bei einer Halte-
temperatur von 340°C l&sst einen Anstieg der Restaustenitmenge mit der Quench-Temperatur
von 5.5% bei 200°C auf 9.4 % bei 300°C erkennen (s. Abbildung 76). Im gleichen
Temperaturbereich steigt die GleichmaRdehnung von 4 % auf 7.4 % an. Betragt die
Haltetemperatur 400°C und die Quench-Temperatur 200°C erhdlt man eine
Restaustenitmenge von 5.5 %, allerdings bei einer GleichmalRdehnung von 7.5 %. Mit
zunehmender Quench-Temperatur nimmt die Restaustenitmenge bei 400°C Haltetemperatur
starker zu, erreicht bei 280°C bereits die 10 %-Marke und bei 340°C sogar 16 %. Die
GleichmalRdehnung steigt ebenfalls von 7.5 % auf 10.8 % bei 280°C an, bleibt bei héheren
Quench-Temperaturen jedoch mit leichten Schwankungen um die 11 % konstant.

Fur beide Haltetemperaturen ist eine starke Korrelation zwischen der Restaustenitmenge und
der GleichmalRdehnung bei Quench-Temperaturen zwischen 200°C und 300°C erkennbar,
sodass auf eine optimale Stabilisierung des Restaustenits geschlossen werden kann. Der starke
Anstieg der Restaustenitmenge bei Quench-Temperaturen von Uber 300°C bei gleichzeitig
nahezu konstanter GleichmaRdehnung legt den Schluss nahe, dass in diesem
Temperaturbereich die groRere Menge an Restaustenit nicht mehr ausreichend stabilisiert
werden kann. Ein zuséatzliches Indiz dafir ist die stark abfallende Streckgrenze.
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Gluhzyklus TMF (zweistufig): T_=340°C /400°C, t = 600s
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Abbildung 75: Zugfestigkeit und Streckgrenze der Legierung Si5 fur zwei verschiedene Haltetemperaturen und
variierter Quench-Temperatur (zweistufiger Q&P-Prozess).
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Abbildung 76: Restaustenit und GleichmaBRdehnung der Legierung Si5 fur zwei verschiedene
Haltetemperaturen und variierter Quench-Temperatur (zweistufiger Q&P-Prozess).
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4.6 Experimentelle Untersuchung der Restaustenitstabilitat

Die Restaustenitstabilitdt wurde anhand von vier verschiedenen Wéarmebehandlungszyklen an
der Legierung Si4 untersucht. Durch die unterschiedlichen Warmebehandlungszyklen konnte
die Restaustenitmenge sowie deren Stabilitdt variiert und auch der Einfluss auf die Gleich-
maRdehnung beobachtet werden. In der Abbildung 77 sind die GleichmaRdehnungen, Rest-
austenitgehalte und Zugfestigkeiten der vier untersuchten Warmebehandlungszyklen (im
folgenden WBZ genannt) dargestelit.
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Abbildung 77: Ubersicht des Restaustenitgehalts und der GleichmaRdehnung der vier untersuchten
Warmebehandlungszyklen.

WBZ IIl und IV unterscheiden sich stark im Restaustenitgehalt, weisen allerdings sehr
ahnliche GleichmaRdehnungen und Zugfestigkeiten auf. Beim Vergleich von WBZ Il und 1|
erkennt man unterschiedliche GleichmalRdehnungen bei &hnlichen Restaustenitmengen.
WBZ | fuhrt zu geringen Restaustenitmengen und Dehnungen bei einer gegenutber den
anderen drei Legierungen um ca. 200 MPa hoheren Festigkeit.
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Abbildung 78 und Abbildung 79 demonstrieren den Abfall der Restaustenitmenge und den
berechneten differenziellen n-Wert in Abh&ngigkeit von der logarithmischen Dehnung fir die
vier unterschiedlichen Warmebehandlungszyklen.

Der Restaustenitgehalt beim WBZ 1V féllt bis zu einer Dehnung von 0.04 von 10 % auf ca.
2 % ab. Die Unterschreitung der 4 %-Marke ist ebenfalls durch einen starken Abfall des n-
Wertes in diesem Dehnungsbereich erkennbar. Beim WBZ Il ist die geringe Stabilitat des
Restaustenits am starken Rlckgang der Restaustenitmenge von ca. 18 % auf unter 6 % bei
bereits geringen Dehnungen ersichtlich. Weiters beobachtet man auch hier bei Unter-
schreitung der 4 %-Marke im Bereich von 0.06 einen dhnlich starken Abfall des differen-
tiellen n-Wertes. Der WBZ 11 zeigt einen weniger starken Abfall der Restaustenitmenge auf
12 % bei Dehnungen von 0.01. Mit zunehmender Dehnung sinkt die Restaustenitmenge aber
wesentlich weniger stark ab, sodass bei Dehnungen von 0.06 noch ca. 9 % Austenit Ubrig
sind. In diesem Bereich ist auch das Maximum der n-Werte zu finden. Der Verlauf bei WBZ |
zeigt ebenfalls einen Abfall bei sehr geringen Dehnungen von 8 % auf 6 %. Bei logarith-
mischen Dehnungen Uber 0.005 bis 0.06 betragt die Abnahme der Restaustenitmenge nur
mehr 2 %. Dies lasst den Schluss zu, dass bei WBZ | geringe Mengen von Restaustenit mit
sehr hoher Stabilitdt entstehen, die selbst bei der plastischen Deformation wahrend der
Zugprufung nicht in Martensit umklappen.

Der Verlauf des differentiellen n-Wertes der Zyklen 111 und IV mit zunehmender logarith-
mischer Dehnung ist sehr &hnlich. Ein Ruckschluss auf die Restaustenitmenge bei unter-
schiedlicher Stabilitdt und daraus resultierender &hnlicher Gleichmalldehnung ist daher mit-
hilfe der differentiellen n-Wert-Analyse nicht moéglich. Die Zyklen Il und Il zeigen trotz
ahnlichen Restaustenitgehalts deutliche Unterschiede im Verlauf der beiden Kurven. Wahrend
die blaue Kurve eine stetig fallende Tendenz aufweist, bildet die rote Kurve des WBZ Il
zwischen 0.04 und 0.05 logarithmischer Dehnung ein Maximum aus. Das Auftreten eines
Maximums im Verlauf des differentiellen n-Wertes deutet auf einen ausgepragten TRIP-
Effekt hin, der durch hohe Restaustenitmengen mit optimaler Stabilitat erzeugt wird. Es liegt
daher der Schluss nahe, dass die Stabilitat des Restaustenits nach Zyklus 111 geringer ist als
jene nach Zyklus I1.

Ein vollkommen anderer Verlauf des differentiellen n-Wertes l&sst sich fur WBZ | erkennen,
der fallt mit beginnender plastischer Verformung stark ab und bleibt bis zum Erreichen der
Gleichmalldehnung auf niedrigem Niveau. Daraus kann geschlossen werden, dass der
vorhandene Restaustenit wahrend der plastischen Verformung keinen TRIP-Effekt hervorruft.
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Abbildung 78: Restaustenitmenge in Abhéngigkeit von der logarithmischen Dehnung fiir vier unterschiedliche

Waérmebehandlungszyklen der Legierung Si4.
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Abbildung 79: Differenzieller n-Wert Verlauf in Abhdngigkeit von der logarithmischen Dehnung fir vier
unterschiedliche Wérmebehandlungszyklen der Legierung Si4.
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5 Diskussion

5.1 Isotherme Bainitumwandlung und Kohlenstoffumverteilung

5.1.1 Karbidbildung und Restaustenitgehalt

Waéhrend der Warmebehandlung eines TRIP-Stahls konnen in der isothermen Haltephase
unterschiedliche Arten der Karbidbildung auftreten, die es durch geeignete MalRnahmen
mdoglichst zu verhindern gilt.

Bei TPF-Stéhlen setzt die Karbidbildung bei hohen Haltetemperaturen als perlitartiger Zerfall
von Austenit ein. Dies fuhrt auch zu dem fir TPF-Stéhle typischen zweistufigen Umwand-
lungsverhalten (s. Kapitel 4.2.1, Abbildung 24 u. Abbildung 25). Das Ausscheiden von
Karbiden vor der zweiten Umwandlungsstufe konnte nicht beobachtet werden. Eine Unter-
suchung der Karbide mit einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) an aluminium-
legierten TRIP-Stéhlen zeigte perlitartige Strukturen, die langsam in die austenitischen
Bereiche hineinwachsen (s. Abbildung 80) [59].

Toa= 525°C, toa= 60s
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Abbildung 80: Zerfall des Austenits in einem aluminiumlegiertem TRIP-Stahl.
Das linke Bild zeigt einen nach LePera geatzten Schliff mit den deutlich erkennbaren schwarzen Bereichen des
bereits zerfallenen Austenits. Auf der rechten Seite sieht man eine TEM-Aufnahme von einem dieser dunklen
Bereiche, die den perlitartigen Zerfall eines Austenitkorns zeigt [59]
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Bei TBF-Stéhlen gestaltet sich die Art und Weise der Karbidbildung wesentlich kompli-
zierter. Abbildung 81 zeigt den Verlauf des Restaustenitgehalts innerhalb von 1200 s fir
Haltetemperaturen von 350°C bis 450°C fir eine Legierung mit mittlerem Siliziumgehalt.

Der bei tieferen Haltetemperaturen gebildete untere Bainit neigt aufgrund der mit
abnehmender Temperatur starker werdenden thermodynamischen Triebkraft verstarkt zur
Ausscheidung von Karbiden. AuBerdem bilden sich in diesem Temperaturbereich vermehrt
metastabile Vorstufen des Zementits, die sich durch Legierungselemente wie Silizium nicht
unmittelbar verhindern lassen [45]. Daher steht weniger Kohlenstoff fur die Stabilisierung des
Austenits zur Verfigung und die Menge an bei Raumtemperatur stabilem Restaustenit ist
geringer. Aus diesem Grund finden sich bei 350°C die geringsten Restaustenitmengen, die
Uber den gesamten Betrachtungszeitraum einen nahezu konstanten Verlauf zeigen (s.
Abbildung 81). Dies weist auf keine weitere Destabilisierung des Restaustenits durch
Karbidwachstum nach Abschluss der Bainitumwandlung hin.

Bei Haltetemperaturen ber 400°C bildet sich oberer Bainit, der eine groRere Tendenz zur
Kohlenstoffumverteilung aufweist. Es finden sich zwar immer noch Karbide im Gefuge, die —
je nach Legierungszusammensetzung — aber auf eine sehr geringe Anzahl reduziert werden
konnen (s. Kapitel 4.4.1, Abbildung 47). Dadurch werden bei ausreichender Haltedauer
wesentlich groRere Mengen an Austenit stabilisiert. In Abbildung 81 sind bei einer
Haltetemperatur von 400°C flr die Legierung Si4 daher deutlich gréfRere Mengen an
Restaustenit als bei 350°C zu erkennen. Nach der abgeschlossenen Bainitumwandlung bei ca.
300 s ist keine weitere signifikante Anderung der Restaustenitmenge mehr zu beobachten,
sodass auch in diesem Temperaturbereich eine weitere Destabilisierung des Restaustenits im
Anschluss an die Bainitumwandlung auszuschlief3en ist.

Bei einer Haltetemperatur von 450°C l&sst sich jedoch ein starker Abfall der Rest-
austenitmenge bei langeren Haltezeiten erkennen (s. Abbildung 81). Dies deutet auf einen
Zerfall des Austenits hin, ahnlich dem bei TPF-Stahlen. Eine Zweistufigkeit wie bei TPF-
Stahlen konnte im Dilatometer nicht erkannt werden (s. Kapitel 4.3.2, Abbildung 34), jedoch
ist der zerfallene Austenit im Geflige anhand dunkler Flecken in den lichtmikroskopischen
Schliffbildern erkennbar.
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Gliihzyklus TBF: T_= 350°C - 450°C, t_= 60s - 1200s
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Abbildung 81: Restaustenitverlauf der Legierung Si4 fir Haltetemperaturen von 350°C, 400°C und 450°C mit
Gefligebildern zu ausgewahlten Punkten.
(Bilder oben: Atzung: LePera)
(Bilder unten: Atzung: elektrochemisch)

Fur Legierungen, die zur Karbidbildung neigen und ein schnelles Umwandlungsverhalten
zeigen (Si2), ist daher eine kurze isotherme Haltedauer (to, <60 s) bei hoher Temperatur
(Toa ~ 450°C) von Vorteil. Dabei vermindert die hohe Haltetemperatur die thermodynamische
Triebkraft der Karbidbildung, sodass diese wahrend der kurzen Haltezeiten nicht beginnen
kann.

Fur Legierungen, bei welchen die Karbidbildung tber grofere Zeit- und Temperaturbereiche
unterdriick werden kann, wahlt man dagegen niedrigere Haltetemperaturen (T, < 425°C) bei
langeren Haltezeiten (T, > 300 s). Die niedrigeren Haltetemperaturen erhéhen die Menge an
Bainit, die wahrend der Haltephase gebildet wird, sodass mehr Kohlenstoff fur die
Stabilisierung des Austenits zur Verfligung steht. Durch die langeren Haltezeiten wird sicher-
gestellt, dass auch bei einer langsameren Umwandlungsgeschwindigkeit die maximal mog-
liche Bainitmenge gebildet wird (s. Kapitel 4.4.2, Abbildung 53).

Der Ubergang zwischen unterem und oberem Bainit ist dabei flieRend, wie Gefiige-
untersuchungen mit dem Rasterelektronenmikroskop zeigen (Kapitel 4.4.1, Abbildung 50).
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Eine genaue Grenztemperatur, die unteren von oberen Bainit trennt, existiert daher nicht, und
die Eigenschaften der beiden Gefiigetypen vermischen sich tber einen weiten Temperatur-
bereich.

5.1.2 Einfluss der Legierungselemente auf die bainitische Umwandlung

Um Karbidausscheidungen wéhrend der Wéarmebehandlung zu vermeiden, wurden die
Legierungselemente Silizium, Aluminium und Chrom in unterschiedlichen Mengen und
Kombinationen zugesetzt. Das Ziel dabei war die Unterdriickung der Karbidausscheidung
wahrend der isothermen Haltephase mit dem Einsatz méglichst geringer Mengen an Silizium
und dabei die Bainitumwandlung nicht zu stark zu verzdgern.

Silizium

Es wurden drei Legierungen mit niedrigem (Si2), mittlerem (Si4) und hohem (Si5) Silizium-
gehalt untersucht. Dabei konnte ein direkter Zusammenhang zwischen zunehmendem
Siliziumgehalt und verringerter Karbidausscheidung nachgewiesen werden (Kapitel 4.4.1,
Abbildung 48). Weiters zeigt das ZTU-Schaubild der isothermen Bainitumwandlung eine mit
steigendem Siliziumgehalt zunehmend verzdgerte Umwandlung (Kapitel 4.3.2, Abbildung
38).

Die thermodynamischen Berechnungen zeigten zwar eine ferritstabilisierende Wirkung von
Silizium, die aber im Vergleich zu Aluminium nur schwach ausgeprégt ist. Ein signifikanter
Einfluss des Siliziumgehalts auf die Lage der To-Linie konnte ebenfalls nicht festgestellt
werden. Aus diesen Ergebnissen musste man auf eine mit zunehmendem Siliziumgehalt
gleichbleibende oder leicht beschleunigte Umwandlung schlieBen. Dass aber der genau
gegenteilige Effekt beobachtet wurde, hat verschiedene Ursachen: Zum einen verringert
Silizium als substitutionelles Legierungselement die Mobilitat der Phasengrenze, wodurch die
Umwandlung verlangsamt wird, zum anderen liefert das von der Diffusion des Kohlenstoffs
aus der Ubersattigten Bainitnadel in den umliegenden Austenit ausgehende Modell der
Bainitbildung von Bhadeshia und Mitarbeiter [60, 61] eine weitere Erklarung fur die
Umwandlungsverzdgerung. Ist die Ausscheidung des Kohlenstoffs aus dem angrenzenden
Austenit unterdriickt, so steigt der Kohlenstoffgehalt in der Umgebung der Bainitnadel an, da
die Diffusionsgeschwindigkeit im Bainit Gber jener im Austenit liegt. Dies fuhrt zu einer
sinkenden Triebkraft der Bainitumwandlung, bis die Konzentration an der Umwandlungsfront
aufgrund der Diffusion im Austenit wieder ausgeglichen ist. Die Diffusion des Kohlenstoffs
im Austenit stellt daher den die Geschwindigkeit bestimmenden Schritt dar. Es ist jedoch zu
beachten, dass mit abnehmender Temperatur eine vermehrte Karbidbildung einsetzt, wodurch

99



Diskussion

die mit sinkender Temperatur erwartete Abnahme der Umwandlungsgeschwindigkeit deutlich
geringer ausféllt als zu erwarten ware.

Um genlgend Restaustenit im Geflige zu erzielen, sind aber hohe Siliziummengen (>1 %)
notwendig, wodurch es wéhrend der Warmebehandlung an der Bandoberflache zur Bildung
von Siliziumoxiden kommt. Diese Oxide lagern sich an den Rollen der Gliihanlagen ab und
fihren zu Fehlern an der Blechoberflache. Daher ist eine groRtechnische Herstellung von
TRIP-Stéhlen mit hohem Siliziumgehalt nur sehr eingeschrankt maéglich.

Chrom

Die Untersuchungen an TPF-Legierungen auf Si/Cr- und Al/Cr-Basis zeigen, dass durch das
Zulegieren von Chrom die beginnende Karbidausscheidung zu l&ngeren Zeiten hin
verschoben wird (s. Kapitel 4.2.1, Abbildung 24 u. Abbildung 25). Dadurch erhéht sich die
Restaustenitmenge, die wiederum die Duktilitat verbessert (s. Kapitel 4.2.2, Abbildung 28 bis
Abbildung 31).

Aufgrund dieser Erkenntnisse wurden Untersuchungen von Legierungsvarianten mit drei
unterschiedlichen Siliziumgehalten flr jeweils eine Serie mit geringem und eine mit hohem
Chromgehalt durchgefuhrt (s. Kapitel 4.3.2, Abbildung 41 u. Abbildung 42). Dabei konnte
gezeigt werden, dass Chrom sowohl auf die Karbidbildung als auch auf die
Bainitumwandlung verzdgernd wirkt. Dies kann vor allem bei kirzeren Haltezeiten dazu
fihren, dass am Ende der isothermen Haltephase noch groRe Mengen an Austenit nicht
umgewandelt sind. Auch bei vollstindig unterdrickter Karbidbildung ist die
Kohlenstoffkonzentration aufgrund der groRen Austenitmenge zu gering, um diesen
ausreichend zu stabilisieren. Daher klappt der Austenit bereits bei der Endkihlung im
Martensit um, wodurch ein Gefluige aus groBtenteils Bainit und Martensit entsteht.

Die Ausbildung eines umwandlungstragen Temperaturbereiches durch Chrom, der in der
Literatur ofters beschrieben wird, konnte ebenfalls beobachtet werden [62]. Fir die drei
Legierungen mit niedrigem Chromgehalt (Si2Crl, Si3Crl und Si4Crl) beginnt dieser bei
Haltetemperaturen Gber 500°C, fur jene mit hohem Chromgehalt (Si2Cr3, Si3Cr3 und
Si4Cr3) bereits oberhalb von 450°C. Bei Temperaturen unterhalb der umwandlungstréagen
Zone zeigt sich dagegen, dass die Umwandlungsgeschwindigkeit nur geringfligig von der
Temperatur abhéngig ist. Der Einfluss des Siliziums auf die Umwandlung ist nur bei den
Varianten mit niedrigem Chromgehalt sichtbar.

Aus diesen Ergebnissen folgt, dass Chrom nur in geringen Mengen in Kombination mit einem
reduzierten Siliziumgehalt eingesetzt werden kann, um die Karbidbildung wahrend der
Haltephase zu unterdriicken, ohne die Bainitumwandlung selbst zu stark zu behindern. Die
Effizienz der Karbidunterdriickung ist jedoch geringer als bei Legierungen mit hohem
Siliziumgehalt. Durch die verlangsamte Bainitumwandlung ist eine langere isotherme
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Haltezeit notwendig, sodass eine Herstellung nur auf Glihanlagen mit einer entsprechend
langen Haltezone méglich ist.

Aluminium

Aluminium hat sich bei der Herstellung von TPF-Stahlen bewahrt, wenn Aluminiumanteile
von uber 1 % zulegiert werden. Fir TRIP-Stahle, die wahrend der Warmebehandlung voll-
stdndig austenitisiert werden mdissen, ist ein derartig hoher Aluminiumanteil aufgrund der
stark ansteigenden Ags-Temperatur mit den derzeit existierenden Glihanlagen nicht
umsetzbar.

Es wurde daher versucht, durch eine partielle Substitution von Silizium durch Aluminium den
Siliziumgehalt zu verringern und gleichzeitig Karbidausscheidungen sowie hohe Austenitisie-
rungstemperaturen zu vermeiden. Dazu wurden drei Legierungen mit verringertem
Siliziumgehalt und hohem (Si3Al4B), niedrigem (Si3AI2B) sowie keinem (Si3B) zulegierten
Aluminiumanteil untersucht. Bei dieser Schmelzserie muss auch ein gegenlber den anderen
Legierungen deutlich erhdhter Borgehalt mitberucksichtigt werden, der auf Verunreinigungen
wahrend des Schmelzprozesses zuriickzufihren ist.

Bei einem Vergleich der 25 %-Umwandlungsisothermen (Kapitel 4.3.2, Abbildung 39) ist
deutlich zu erkennen, dass die Legierung Si3B schneller umwandelt als die beiden anderen.
Durch die Zugabe von etwas Aluminium nimmt die Umwandlungsgeschwindigkeit mit
steigenden Haltetemperaturen sehr stark ab, wie dies bei der Legierung Si3AI2B gut sichtbar
ist. Wird der Aluminiumgehalt weiter erhoht — wie bei Si3Al4B — beschleunigt sich die
Bainitumwandlung wieder deutlich. Weiters sind keine im Lichtmikroskop sichtbaren Karbid-
ausscheidungen bei Varianten mit Aluminium festzustellen.

Eine mdgliche Erklarung fur dieses Verhalten lasst sich finden, wenn man die Bedingungen
der isothermen Umwandlung flr die drei Legierungen nédher betrachtet. Die Legierung Si3B
weist einen reduzierten Siliziumgehalt auf, wodurch eine vollstdndige Unterdriickung der
Karbidbildung nicht mehr gewadbhrleistet ist, sodass eine beschleunigte Umwandlung statt-
findet. Ferner enthélt diese Legierungsvariante neben dem Bor keine weiteren stickstoff-
bindenden Elemente, sodass samtliches Bor zu Bornitrid abgebunden wird und dadurch die
Umwandlung nicht zusatzlich verzégern kann.

Die Legierung Si3AI2B ist dagegen durch die Kombination von Aluminium und Silizium
durchaus in der Lage, Karbidausscheidungen zu verhindern. Das vorhandene Aluminium
bindet auch den gel6sten Stickstoff, wodurch freies Bor die Bainitumwandlung verzdgert
[63]. Die gleichen Bedingungen gelten auch fur die Legierung Si3Al4B, trotzdem weist diese
Legierung eine im Vergleich zu Si3AlI2B schnellere Umwandlung auf. Dies liegt daran, dass
Aluminium als starker Ferritstabilisator wirkt und auch die To-Linie zu hdheren Kohlen-
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stoffgehalten verschiebt. Die dadurch erhdhte thermodynamische Triebkraft der Bainitbildung
flhrt zu einer signifikanten Zunahme der Umwandlungsgeschwindigkeit.

Silizium, Aluminium und Chrom

Es konnte festgestellt werden, dass die Veranderung des Umwandlungsverhaltens mit der
Variation der Legierungsgehalte in der Dreierkombination von Silizium, Aluminium und
Chrom dem oben beschriebenen Umwandlungsverhalten der Zweierkombinationen Si/Al und
Si/Cr ahnelt, solange die Karbidbildung wéhrend der Bainitumwandlung weitgehend
unterdriickt wird (s. Kapitel 4.3.2, Abbildung 43 u. Abbildung 45). Da auch Legierungen mit
variiertem Aluminiumgehalt in der Kombination mit Silizium und Chrom das gleiche
Umwandlungsverhalten zeigten wie bei den Silizium-Aluminium-Varianten mit Bor, liegt die
Vermutung nahe, dass bereits die geringe Menge an Bor, die in allen Schmelzen als
Verunreinigung vorhanden ist, ausreicht, um diesen Effekt zu bewirken.

Eine Ausnahme bildete aber die Kombination von geringem Siliziumgehalt mit unter-
schiedlichen Mengen an Aluminium und Chrom. In diesem Fall fiihren geringe Mengen von
Aluminium nicht zu einer starkeren Verzogerung als grofle Mengen, sondern die
Umwandlungsgeschwindigkeit nimmt mit der Summe der Mengen an Aluminium und Chrom
stetig ab (s. Kapitel 4.3.2, Abbildung 44).

Eine mogliche Erklarung konnte sein, dass die verzogernde Wirkung geringer Aluminium-
mengen nur bei ausreichender Unterdriickung der Karbidausscheidung in Erscheinung tritt,
welche durch die niedrigen Gehalte an Silizium, Aluminium und Chrom nicht gewéhrleistet
ist. Erhoht man nun die Menge an Aluminium oder Chrom, ist es sehr wahrscheinlich, dass
sich durch die zunehmende Verminderung der Karbidbildung auch der Mechanismus der
Bainitumwandlung von ausscheidend zu umverteilend &ndert. Daher ist mit zunehmendem
Aluminiumgehalt eine im Vergleich zur Legierung Si2A2Cr2 verlangsamte, weil zunehmend
umverteilende Bainitbildung zu beobachten. Aluminium und Chrom missen dabei auf die
gleiche Weise wirken, da das Umwandlungsverhalten der Legierungen Si2Al4Cr2 und
Si2Al2Cr4 nahezu identisch ist. Vergleicht man dazu noch die Variante Si2Al4Cr4 mit
hohem Aluminium- und Chromgehalt, lasst sich eine weitere Abnahme der Umwandlungs-
geschwindigkeit erkennen. Daraus kann man schlieRen, dass durch die Erhéhung der Mengen
beider Elemente die Karbidbildung im Vergleich zu den Varianten Si2Al4Cr2 und Si2Al2Cr4
noch starker unterdrtickt wird.

102



Diskussion

Kohlenstoff

Zusétzlich zu den Legierungsvariationen von Silizium, Aluminium und Chrom wurde auch
das Umwandlungsverhalten von ausgewahlten Legierungen bei verringertem Kohlen-
stoffgehalt untersucht (s. Kapitel 4.3.2, Abbildung 46). Dabei konnte gezeigt werden, dass ein
reduzierter Kohlenstoffgehalt zu schnelleren Umwandlungsgeschwindigkeiten fuhrt,
unabhéngig von der sonstigen Legierungszusammensetzung. Dies ist eine Folge der starkeren
thermodynamischen Triebkraft, die von dem niedrigeren Kohlenstoffgehalt ausgeht, und der
geringeren Menge an Kohlenstoff, die umverteilt werden muss, um die gleiche Menge an
Bainit zu bilden. Bei genauerer Betrachtung erkennt man, dass die 25 %-Umwandlungslinien
der kohlenstoffreduzierten Varianten eine anndhernd gleiche Kontur aufweisen wie die
entsprechenden Legierungen mit normalem Kohlenstoffgehalt, jedoch zu kiirzeren Zeiten hin
parallel verschoben sind. Es ist also so, dass der verringerte Kohlenstoffgehalt nur
beschleunigend auf die Umwandlung wirkt und zu keiner Anderung des Mechanismus fiihrt.
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5.2 Einfluss der Bainitmorphologie auf die mechanischen
Eigenschaften

5.2.1 Die Legierungen Si2 und Si5 im Vergleich

Die Legierungen Si2 und Si5 wurden flr einen genauen Vergleich ihrer Eigenschaften
ausgewahlt, da sie sich hinsichtlich der Karbidausscheidung wéhrend der Bainitumwandlung
ganzlich gegenléufig verhalten. Bei der Legierung Si2 mit geringem Siliziumgehalt traten bei
jeder untersuchten Wéarmebehandlung Karbidausscheidungen auf, wohingegen bei der
Legierung Si5 mit dem hochsten Siliziumgehalt nahezu keine Karbidbildung beobachtet
werden konnte.

Die Zugfestigkeiten der Legierung Si5 liegen fur Temperaturen zwischen 400°C und 450°C
bei allen Haltezeiten Uber jenen der Legierung Si2, wobei der Abstand zwischen den
Festigkeitswerten mit steigender Haltetemperatur zunimmt (s. Kapitel 4.4.2, Abbildung 51 bis
Abbildung 54). Die hohere Festigkeit der Legierung Si5 ist eine Folge der
Mischkristallhdrtung durch den hoheren Siliziumgehalt. Die mit der Haltetemperatur
zunehmende Festigkeitsdifferenz ergibt sich aus dem unterschiedlichen Verhalten der beiden
Legierungen mit steigender Haltetemperatur. Wéhrend die Festigkeit der Legierung Si2 bei
zunehmender Temperatur stetig abfallt, besitzt die Legierung Si5 die geringsten Festigkeiten
bei einer Temperatur von 400°C, die mit steigender Haltetemperatur ebenfalls wieder
zunehmen. Der Grund dafur liegt darin, dass die Menge des bei der Endkiihlung entstehenden
Martensits der Variante Si5 bei Temperaturen tiber 400°C stark zunimmt (s. Abbildung. 82).
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, _Glihzyklus TBF: T, = 250°C - 600°C, t,,= 600s

1500
1450
80
1400
P\il 1350
[
z " 1300
= ©
% [a
S 1250 =
P 40 =
& 1200
g x
- 1150
20 [ Bainit 1100
B angelassener Martensit
B Restaustenit 1050
Il Vartensit
0 L T 1000

250 275 300 325 350 375 400 425 450 475 500 525 550 575 600
Haltetemperatur [°C]

Abbildung 82: Phasenanteile und Zugfestigkeit der Legierung Si5 im Temperaturbereich von 250°C bis 600°C.
Der strichlierte Pfeil zeigt die zu erwartende Tendenz der Festigkeit, da fur diese Temperaturen keine Messwerte
vorliegen.

Um den Festigkeitsabfall der Legierungen Si2 und Si5 zwischen 60 s und 300 s sowie die sehr
ahnlichen Festigkeiten bei Haltezeiten tber 600 s bei 350°C Haltetemperatur genauer zu
untersuchen, wurde die Festigkeit mit den Phasenanteilen beider Legierungen uber die
gesamte Haltedauer betrachtet (s. Abbildung 83 und Abbildung 84). Dabei zeigte sich, dass
der zwischen 60 s und 300 s zu beobachtende Festigkeitsabfall in einer starken Abnahme der
Martensitmenge begriindet ist.

Fur Haltezeiten uber 600 s gleichen sich die Festigkeiten bei Werten knapp Uber 1250 MPa
an, obwohl eine ganzlich verschiedene Gefligezusammensetzung vorliegt. Die Variante Si2
besteht grofRtenteils aus Bainit und Martensit mit nahezu vernachlassigbaren Anteilen an
Restaustenit und angelassenem Martensit. Die Bainitmenge nimmt dabei im Laufe der
Haltedauer stetig zu, wodurch die Martensitmenge abnimmt. Da dies aber bei Haltezeiten
iiber 300 s zu keiner signifikanten Anderung der Festigkeit fiihrt, liegt der Schluss nahe, dass
beide Gefuigebestandteile in diesem Zeit-/Temperaturbereich &hnliche Festigkeiten besitzen.
Die Variante Si5 hingegen besitzt im Unterschied zur Legierung Si2 einen geringeren Anteil
an Bainit, daflr jedoch groliere Anteile an Restaustenit und Martensit. Dadurch l&sst sich die
hohere Festigkeit bei kurzen Haltezeiten erkléren. Bei l&ngeren Haltezeiten zeigt sich —
ahnlich wie bei der Legierung Si2 — ein Ansteigen der Bainitmenge auf Kosten des Martensit-
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anteils, wobei die Menge an Restaustenit relativ konstant bleibt. In diesem Fall korreliert die
abnehmende Festigkeit mit der sinkenden Martensitmenge jedoch bis zu einer Haltedauer von
900s. Die Festigkeiten der bainitischen und martensitischen Phase nahern sich bei der
Legierung Si5 wesentlich langsamer aneinander an, als es bei der Variante Si2 zu beobachten
ist. Die groRere Menge an Restaustenit im Gefuge der Legierung Si5 fuhrt zu den héheren
GleichmalRdehnungen, die in Abbildung 54 beobachtet werden kénnen

Die Streckgrenzen der beiden Legierungen liegen fir Haltetemperaturen unter 450°C bei 60 s
Haltedauer meist dicht beieinander, zeigen fur langere Haltezeiten jedoch einen divergie-
renden Verlauf, wobei die gemessenen Streckgrenzen von Variante Si2 tber jenen von Si5
liegen. Zudem ist zu beobachten, dass die Streckgrenze der Legierung Si2 bei 350°C und
400°C eine steigende Tendenz aufweist, bei hoheren Temperaturen aber nahezu konstant
verlauft. Flr die Legierung Si5 zeigt die Streckgrenze ein gegenteiliges Verhalten und nimmt
mit zunehmender Haltezeit bei Temperaturen tber 350°C ab. Aufgrund dieser Tendenzen
konnte gezeigt werden, dass ein Geflige aus umverteilendem Bainit und damit gréfieren Rest-
austenitmengen grundsatzlich zu tieferen Streckgrenzenverhaltnissen neigt als ein bainitisches
Gefuige mit Karbiden und wenig Restaustenit.

Die Restaustenitmengen und die korrelierte Gleichmalidehnung der Variante Si2 nehmen mit
zunehmender Haltedauer im gesamten Temperaturbereich ab. Dies beruht auf der
abnehmenden Kohlenstoffmenge, die fir Austenitstabilisierung aufgrund der gebildeten
Karbide zur Verfligung steht. Bei der Variante Si5 fuhren langere Haltezeiten bei Tempe-
raturen bis 425°C zu groéReren Bainitmengen und einer besseren Umverteilung des Kohlen-
stoffs, wodurch die Restaustenitmenge erhéht und die Dehnung verbessert wird.
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Abbildung 83: Phasenanteile und Zugfestigkeit der Legierung Si2 fiir eine Haltetemperatur von 350°C und einer
Haltedauer von 60 s bis 1200 s.
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Abbildung 84: Phasenanteile und Zugfestigkeit der Legierung Si5 fur eine Haltetemperatur von 350°C und einer
Haltedauer von 60 s bis 1200 s.
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5.2.2 Mechanische Eigenschaften im Ubergangsbereich von unterem zu oberem Bainit
am Beispiel der Legierung Si5

Der Temperaturbereich von 350°C bis 430°C wurde gewdhlt, um den Ubergang von unterem
zu oberem Bainit sowie die damit verbundenen Auswirkungen auf die mechanischen

Eigenschaften genauer zu untersuchen (s. Kapitel 4.4.3,
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Abbildung 55 u. Abbildung 56). Bei der Gefligecharakterisierung zeigte sich ein
kontinuierlicher Ubergang vom unteren zum oberen Bainit, der sich auch in den
mechanischen Eigenschaften widerspiegelte.

Einen besonders starken Einfluss Ubt die Haltetemperatur auf die gemessene Streckgrenze
aus; sie fallt im betrachteten Temperaturintervall von 80 K um 307 MPa ab. Eine mdgliche
Erklarung liefern die gleichzeitig steigende Restaustenitmenge und die Verénderung der
Bainitmorphologie. Die Gefligebilder zeigen dabei, dass der zunehmende Restaustenitgehalt
mit steigenden Haltetemperaturen auch vergrobert. GroRe Austenitkérner im Gefiige sind
einerseits groflenbedingt instabiler, andererseits fihrt die steigende Gesamtmenge zu einer
sinkenden Kohlenstoffkonzentrationen im Austenit. Daher konnen schwaécher stabilisierte
Bereiche des Restaustenits bei mechanischer Belastung spannungsinduziert in Martensit
umwandeln, und dadurch bereits bei geringerer Spannung zu plastischen Verformungen
filhren. Ferner fiihrt die Anderung der Bainitmorphologie vom feinnadeligen zum globularen
Typ zu einer weicheren Matrix, die sich bereits bei niedrigeren Spannungen plastisch zu
verformen beginnt.
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Die Zugfestigkeit nimmt mit dem Ubergang vom unteren zum oberen Bainit um ca. 150 MPa
ab, und die GleichmaRdehnung steigt von knapp 6 % auf Uber 10 % an. Die Verschlechterung
der HET-Ergebnisse von 108 % bei 350°C auf 48 % bei 430°C ist daher nicht unmittelbar zu
erwarten.

A. Nishimoto und Mitarbeiter [64] zeigten aber bereits 1981, dass sich die HET-Ergebnisse
bei Dualphasenstédhlen mit zunehmender Anlasstemperatur verbessern. Die Autoren erkannten
dabei, dass die Hartedifferenz zwischen Ferrit und Martensit der entscheidende Faktor ist. K.
Hasegawa und Mitarbeiter [65] flhrten eine quantitative Untersuchung an hochfesten Stahlen
(~ 980 MPa) durch und konnten so einen direkten Zusammenhang zwischen der Harte-
differenz von Ferrit/Martensit und den gemessenen HET-Werten aufzeigen.

Der Abfall der HET-Werte ist daher auf eine Anderung der Hartedifferenz zwischen dem
Bainit und dem in Martensit umklappenden Restaustenit zurlickzufihren. Dabei kann man
davon ausgehen, dass der Bainit mit steigender Temperatur etwas weicher und der Martensit
aufgrund der besseren Kohlenstoffumverteilung harter wird. Dies erklart auch die weitere
Abnahme der HET-Werte zwischen 400°C und 430°C trotz der konstant bleibenden
Restaustenitmenge. Die Hértedifferenz der beiden Gefligebestandteile muss daher
einen wesentlich signifikanteren Einfluss auf die HET-Ergebnisse haben als das Volumen-
verhéltnis der beiden Phasen.

Einen weiteren mdoglichen Einflussfaktor stellt die GroRe der Restaustenitkdrner dar. Im
Geflige aus Uberwiegend oberem Bainit sind im Schliffbild grof3e austenitische Bereiche zu
erkennen. Im Falle einer mechanischen Verformung verhalten sich diese aufgrund ihrer GroRe
gegenliber der Martensitumwandlung instabiler. Dadurch entstehen bei der Verformung
grolRe, martensitische Bereiche hoher Harte, welche rissinitiierend wirken kénnen.

Die mechanischen Eigenschaften mehrphasiger Stahle kénnen auch durch finite Elemente
Berechnungen vorhergesagt werden. Da die Skaleninvarianz der Kontinuumsmechanik den
GroReneinfluss einzelner Korner nicht bertcksichtigt, fliet die Korngréfe in diesen
Modellen durch die fir die Berechnung hinterlegten FlieBkurven der einzelnen Phasen ein
[66].

5.2.3 Berechnung der Festigkeit fuir unterschiedliche Haltetemperaturen am Beispiel
der Legierung Si5

Die Wirkung der einzelnen Legierungselemente auf die Phasenanteile im Gefuge wurde
bereits in den vorigen Kapiteln anhand von Dilatometermessungen ausfuhrlich diskutiert. Um
die daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften, insbesondere die Festigkeit, besser zu
verstehen wurde auf Basis der gemessenen Gefligezusammensetzung ein Modell zur
Berechnung der Zugfestigkeit entwickelt. Damit ist es méglich die zu erwartende Festigkeit in
Abhéngigkeit der Haltetemperatur fiir die Legierung Si5 zu berechnen. Das Modell kann aber
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auch bei jeder anderen Legierung angewendet werden, sofern die Gefligezusammensetzung
und die Festigkeiten der einzelnen Phasen bekannt sind.

Die Berechnung der Gesamtfestigkeit erfolgt aus den Festigkeiten der einzelnen Phasen, die
entsprechend ihres VVolumenanteils aufsummiert werden (s. Formel 8).

n
Ges __ i i
Ra™ =D Ry ev ®
i=1
Berechnung der Gesamtfestigkeit aus den einzelnen Phasen sowie deren Volumenanteil im Geflige.
RS®:  Gesamtfestigkeit,

Darin sind
R',:  Festigkeit der Phase i,
vE Volumenanteil der Phase i,
n: Anzahl der unterschiedlichen Phasen im Geflige.

Die Festigkeiten der martensitischen bzw. bainitischen Phasen werden mittels eines
Programmes der voestalpine Stahl berechnet, welches auf Basis empirisch ermittelter Daten
die Martensitfestigkeit in Abhéangigkeit der Legierungszusammensetzung und der
Anlassdauer ausgibt.

Um die Festigkeit des Austenits im Geflige abzuschatzen zu koénnen, wurde zuerst die
Festigkeit austenitischer Stéhle genauer betrachtet. Aufgrund der geringen Beitrdge zur
Mischkristallverfestigung substitutioneller Legierungsatome kann die Festigkeit klassischer
Chrom- / Nickelstéhle, die zwischen 200 MPa und 300 MPa liegt, auch als Grundfestigkeit
des Restaustenits im Gefiige eines niedrig legierten TBF- Stahls herangezogen werden. Zu
dieser Grundfestigkeit muss allerdings noch die Festigkeitssteigerung durch den geldsten
Kohlenstoff addiert werden. Diese liegt nach Irvine und Mitarbeiter bei circa 350 MPa pro
Masseprozent an gelostem Kohlenstoff [67]. Aufgrund dieser Fakten wird die jeweilige
Austenitfestigkeit als Summe der Grundfestigkeit und dem Mischkristallhdartungsanteil des
geldsten Kohlenstoffs berechnet.

Die Kohlenstoffumverteilung wahrend der isothermen Bainitumwandlung wird als nicht
vollstandig angenommen. Um die Menge an Kohlenstoff, die bei einer bestimmten
Haltetemperatur umverteilt wird, abzuschatzen, wurden die rasterelektronenmikroskopischen
Gefligebilder von Proben mit unterschiedlicher Haltetemperatur herangezogen. Die im Bainit
erkennbaren Karbidausscheidungen wurden bezuglich ihrer Haufigkeit qualitativ beurteilt und
weiter mit den an den Proben gemessenen Restaustenitmengen verglichen. Dadurch war es
mdoglich, die Menge an Kohlenstoff, die in den Austenit umverteilt wird, abzuschatzen. Fur
das Berechnungsmodell konnte daher festgelegt werden, dass 40 bis 80 Prozent der
durchschnittlich im Stahl enthaltenen Kohlenstoffmenge wéhrend der Bainitumwandlung in
den Austenit umverteilt wird. Der genaue Prozentsatz ist von der jeweiligen Haltetemperatur
abhangig und nimmt mit steigenden Temperaturen stetig zu.

Zusammengefasst werden folgende Annahmen fir die Berechnung getroffen:
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e Die Festigkeit des Bainits wird der Festigkeit des angelassenen Martensits
gleichgesetzt.

e Es liegt keine vollstandige Kohlenstoffumverteilung wéhrend der Bainitbildung vor.
Der Anteil an Kohlenstoff, der bei der Bainitumwandlung in den Austenit umverteilt
wird, betragt je nach Temperaturbereich zwischen 40 % und 80 %. Es findet keine
Umverteilung von Kohlenstoff aus den martensitischen Bereichen des Geftiges statt.

e Die Austenitfestigkeit ist die Summe einer Grundfestigkeit (250 MPa) und einem
Anteil von Mischkristallverfestigung durch den interstitiell gelésten Kohlenstoff.

e Der Einfluss unterschiedlicher Korngrofien im Geflige wird nicht bertcksichtigt.

e Die wahrend der plastischen Umformung zuséatzlich dehnungsinduziert entstehende
Martensitmenge wird nicht berticksichtigt.

Die Abbildung 85 zeigt den Vergleich der berechneten Zugfestigkeit mit der gemessenen fir
den Temperaturbereich von 300°C bis 550°C und einer Haltedauer von 600 s. Die angegeben
Werte entsprechen der prozentuellen Kohlenstoffmenge die in dem jeweiligem
Temperaturintervall wahrend der Bainitbildung in den Austenit umverteilt wird.

Auffallig ist, dass bei niedrigen Temperaturen die berechneten Festigkeiten wesentlich héher
sind als die gemessenen Werte. Jedoch zeigen sowohl die berechneten als auch die
gemessenen Werte eine fallende Tendenz mit steigender Haltetemperatur. Die hohere
Festigkeit der berechneten Werte liegt wahrscheinlich an einer Uberschitzung der
Bainitfestigkeit bzw. der Festigkeit des angelassenen Martensits bei tiefen Temperaturen
durch das verwendete Berechnungsprogramm. Die minimale Festigkeit erreichen die
gemessenen Werte bei 400°C, die berechneten Festigkeitswerte jedoch erst bei 450°C, wobei
die Festigkeitswerte in den beiden Minima mit 1118 MPa und 1117 MPa sehr gut
ubereinstimmen. Es ist hierbei jedoch zu beriicksichtigen, dass die minimalen Festigkeiten
trotz guter Ubereinstimmung bei unterschiedlichen Temperaturen auftreten, und somit auf
verschiedenen Gefligezusammensetzungen basieren.

Nach dem Erreichen der jeweiligen Festigkeitsminima zeigen beide Kurven einen Anstieg der
Festigkeit, der auf einer starken Zunahme des bei der Endkihlung gebildeten Martensits
beruht.
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Abbildung 85: Vergleich der gemessenen mit den berechneten Zugfestigkeiten der Legierung Si5. Die
Prozentangaben entsprechen der Menge an Kohlenstoff, die bei der Bainitumwandlung in den Austenit
umverteilt wird.

5.2.4 Mechanische Eigenschaften von Si-/Al-/Cr- Legierungskonzepten von TBF-
Stahlen.

Die mechanischen Eigenschaften werden durch das Geflige bestimmt, das bei TBF-Stahlen im
Wesentlichen aus Bainit, Martensit und Restaustenit besteht. Die Temperatur wahrend der
isothermen Umwandlung sowie deren Dauer bestimmen entsprechend der Legierungs-
zusammensetzung die Volumenanteile und die Harte der einzelnen Gefligebestandteile.
Daraus ergeben sich schlieBlich die makroskopischen mechanischen Eigenschaften.

Mit Silizium konnen die mechanischen Eigenschaften wesentlich verbessert werden. Dies
liegt daran, dass Silizium in Konzentrationen Uber 1 % die Karbidbildung sehr effektiv
unterdriickt, ohne die Bainitumwandlung zu beeintrachtigen. Bei tiefen Haltetemperaturen
(< 380°C) liegt der Restaustenit dabei groRtenteils als Filmtyp vor, der aufgrund seiner
Morphologie sehr stabil ist und nur wenig zur Duktilitatsteigerung beitragt. Dies bestétigten
auch Untersuchungen der Restaustenitstabilitat mittels Reckversuchen und differentieller n-
Wert-Analyse (s. Kapitel 4.6, Abbildung 78 und Abbildung 79, WBH IV).

Beim Einsetzen hoherer Haltetemperaturen (>400°C) entsteht hingegen ein Geflige aus
Bainit mit bis zu 20 % Restaustenit. Bei plastischer Verformung klappt dieser in Martensit
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um, sodass sich der Restaustenitanteil von 20 % beim Erreichen der Gleichmal’dehnung auf
5% reduziert (s. Kapitel 4.6, Abbildung 78, WBZ 1I). Dadurch sind Festigkeiten von
1200 MPa bei 10 % GleichmalRdehnung méglich.

Die partielle Substitution von Silizium durch geringe Aluminiummengen wirkt sich negativ
auf das isotherme Umwandlungsverhalten auf. Dadurch weisen diese Gefuige neben Bainit
auch grofle Mengen an Martensit und wenig Restaustenit auf. In den mechanischen
Eigenschaften zeigen die Si-/Al-Legierungsvarianten daher groRere Festigkeiten als die
Siliziumvarianten, allerdings bei sehr geringen Dehnungen (s. Kapitel 4.4.4, Abbildung 57 u.
Abbildung 58).

Mit Kombination von Silizium und Chrom lassen sich bei niedrigen Chromgehalten gute
mechanische Eigenschaften erzielen. Der niedrigere Chromgehalt wirkt dabei nur schwach
umwandlungsverzogernd, sodass der Bainitanteil im Gefiige nur unwesentlich reduziert wird.
Die dabei erreichten Festigkeiten hdngen vom Siliziumgehalt ab und liegen fiir die Legierung
Si2Crl bei knapp 1200 MPa, bei der Legierung Si4Crl dagegen bei 1300 MPa (s. Kapitel
4.4.5, Abbildung 59 u. Abbildung 60). Gleichzeitig werden — unabhéngig vom Siliziumgehalt
— Gleichmalidehnungen zwischen 9 % und 10 % erreicht.

Die Legierungen mit hohem Chromgehalt weisen durch die verstarkte Umwandlungs-
verzdgerung eine Abnahme der Bainit- sowie der Restaustenitmenge zugunsten von Martensit
auf. Das erklart auch die sehr hohen Festigkeitswerte von Uber 1400 MPa. Die erreichbaren
Restaustenitmengen von knapp 10 % reichen dennoch aus, um GleichmalRdehnungen von ca.
8% zu erzielen (s. Kapitel 4.4.5, Abbildung 61 u. Abbildung 62). Eine Variation der
Siliziummenge zeigt nur mehr einen geringen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften.
Bei der Variation aller drei Legierungselemente zeigt sich auch bei den mechanischen
Eigenschaften eine Uberlagerung der Effekte, wie sie schon bei den einzelnen Elementen
beobachtet wurde. Als groRes Problem erwies sich dabei, dass die negativen Eigenschaften
des Aluminiums auch in der Kombination mit Silizium und Chrom erhalten blieben.
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5.3 Ein- und zweistufig geglihte TMF-Stahle

Um die mechanischen Eigenschaften von TMF-Stéhlen zu charakterisieren, wurde die hoch
siliziumhaltige Legierung Si5 herangezogen. Der Grund dafiir liegt in der Tatsache, dass in
dieser Legierung die Karbidausscheidung nahezu vollstandig unterdriickt ist. Daher sind die
mechanischen Eigenschaften fir die unterschiedlichen Warmebehandlungszyklen sehr gut
miteinander vergleichbar.

5.3.1 Einstufig gegliihte TMF-Stahle

Bei einem einstufigen Q&P-Zyklus kann die theoretische Menge an Restaustenit mithilfe der
Koistinen-Marburger-Beziehung [21] berechnet werden (s. Kapitel 2.2.3). Abbildung 86
prasentiert eine Gegenuberstellung der berechneten Restaustenitmengen mit den tatsachlich
gemessenen Mengen fur unterschiedliche Haltetemperaturen.

Gluhzyklus TMF (einstufig): T_= 100°C - 350°C, t _= 600s
Gluhzyklus TBF: Toa= 400°C - 550°C, t = 600s
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Abbildung 86: Gemessene Restaustenitmenge bei Haltetemperaturen im TBF- und TMF-Bereich (rote Punkte)
sowie die mittels der Koistinen-Marburger-Beziehung berechnete theoretische Menge fir einstufige Q&P-
Waérmebehandlungen (griine Kurve).
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Vergleicht man die theoretische Restaustenitmenge mit der tatsdchlich im TMF-Bereich
gemessenen, so erkennt man eine deutliche Abweichung sowohl von der prognostizierten
Menge als auch von der Haltetemperatur, bei der das Maximum auftritt. Gemessen wurde in
diesem Temperaturbereich eine maximale Restaustenitmenge von 12 % bis 13 % bei einer
Temperatur von 250°C bis 275°C, wohingegen die Berechnung eine maximale Restaustenit-
menge von ca. 19 % bei einer Haltetemperatur von 220°C ergab. Die Differenz der
gemessenen Menge zur prognostizierten ergibt sich aus der Tatsache, dass die Berechnung
eine vollstdindige Umverteilung des Kohlenstoffs voraussetzt, die in der Realitdt nicht
gegeben ist. Die Verschiebung des gemessenen Maximums um ungefahr 40°C zu héheren
Temperaturen hin ergibt sich einerseits durch die mit sinkender Temperatur abnehmende
Umverteilungskinetik sowie andererseits durch die bei niedrigeren Temperaturen steigende
Triebkraft zur Karbidbildung. Beide Faktoren werden in dieser Berechnung nicht beriick-
sichtigt. Weiters konnen die bei niedrigen Temperaturen gebildeten Karbide, welche
Vorstufen zum Zementit darstellen, durch Silizium nicht ausreichend unterdriickt werden,
wodurch zusétzlicher Kohlenstoff fur die Stabilisierung des Austenits verloren geht.

Bei einer Erhdhung der Haltetemperatur misste laut Berechnung die Restaustenitmenge bis
zum Erreichen der Martensitstarttemperatur auf Null abfallen. Stattdessen fallt der Gehalt an
Restaustenit nur leicht ab, und bildet ein Minimum von ca. 9 % knapp unter der Martensit-
starttemperatur aus. Dies lasst auf eine isotherme Umwandlung mit kohlenstoffumverteilender
Wirkung in diesem Temperaturbereich schlieRRen.

Bei einer weiteren Steigerung der Temperatur erreicht man den TBF-Bereich, und die
Restaustenitmenge beginnt wieder stark anzusteigen. Durch die effizientere Kohlenstoff-
umverteilung wahrend der Bainitumwandlung l&sst sich bei TBF-Stahlen eine grélRere Menge
an Austenit stabilisieren. Dadurch konnte bei 425°C ein maximaler Restaustenitgehalt von
uber 20 % erreicht werden.

Die mechanischen Eigenschaften einstufiger TMF-Stéhle (s. Kapitel 4.5.1, Abbildung 73 u.
Abbildung 74) zeigen mit einer von 100°C auf 350°C ansteigenden Haltetemperatur eine
Abnahme der Zugfestigkeit; diese verlauft aber nicht linear, sondern gliedert sich in zwei
Bereiche.

Zwischen 100°C und 225°C fallt die Zugfestigkeit um ca. 80 MPa ab, wobei gleichzeitig auch
die Streckgrenze abnimmt und die Menge an Restaustenit ansteigt. Es ist davon auszugehen,
dass in diesem Temperaturbereich beim Erreichen der Haltezeit bereits der grofite Teil des
Gefluiges in Martensit umgewandelt ist. Wahrend der Haltephase finden daher hauptsachlich
ein Anlassen des Martensits sowie eine Umverteilung des Kohlenstoffs statt. Die mit der
Temperatur steigende Restaustenitmenge l&sst sich auf eine bei hdheren Temperaturen
schnellere Kohlenstoffdiffusion zuruckfihren. Deutlich zu erkennen ist die schon bei den
TBF-Stéhlen beobachtete Korrelation von steigender Restaustenitmenge und abfallender
Streckgrenze, deren Ursache bereits in Kapitel 5.2.2 er6rtert wurde. Ferner fihrt die Erhéhung
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des Restaustenitgehalts nur zu einer unwesentlichen Verbesserung der Gleichmalidehnung.
Aus diesen beiden Beobachtungen kann auf eine zunehmende Destabilisierung des
Restaustenits mit zunehmendem Volumenanteil geschlossen werden, die sich negativ auf die
GleichmalRdehnung auswirkt.

Im Temperaturbereich von 225°C bis 350°C nimmt die bei der Zwischenkuhlung entstehende
Martensitmenge ab, wodurch sich auch die Zugfestigkeit in diesem Bereich um tber 200 MPa
verringert. Die maximalen Restaustenitmengen werden zwischen 250°C und 275°C erreicht.
In diesem Bereich findet man auch die maximal gemessene Gleichmal’dehnung von 6.3 %
und erwartungsgemald auch das Minimum der Streckgrenze. Es liegt daher der Schluss nahe,
dass der ideale Bereich zur Stabilisierung des Austenits bei jenen Temperaturen liegt, bei
welchen sich bis zum Ende der Zwischenkihlung bereits groRe Mengen an Martensit bilden,
es jedoch zu keiner vollstandigen Martensitumwandlung kommt. Hohere Haltetemperaturen
fuhren zu einem Uberproportionalen Abfall der GleichmalRdehnung im Vergleich zur
Restaustenitmenge, trotz einer weiter abnehmenden Zugfestigkeit.

5.3.2 Zweistufig geglihte TMF-Stahle

Die mechanischen Eigenschaften zweistufig gegliihter TMF-Stahle wurden fiir Quench-
Temperaturen von 200°C bis 300°C bei einer Haltetemperatur von 340°C und fur Quench-
Temperaturen von 200°C bis 340°C bei einer Haltetemperatur von 400°C untersucht (s.
Kapitel 4.5.2, Abbildung 75 und Abbildung 76).

Im Temperaturbereich zwischen 200°C und 300°C nehmen die Zugfestigkeiten und Streck-
grenzen mit steigender Quench-Temperatur fur beide Haltetemperaturen um ca. 100 MPa ab.
Die hohere Haltetemperatur von 400°C fihrt allerdings zu einem stérkeren Anlassen des
Martensits, sodass eine um 100 MPa niedrigere Zugfestigkeit gemessen wird als bei einer
Haltetemperatur von 340°C. Beim Betrachten der Streckgrenzen zeigt sich dagegen keine
nennenswerte Abhangigkeit von der Haltetemperatur.

Bei einer Quench-Temperatur von 200°C wurden fiir beide Haltetemperaturen eine Rest-
austenitmenge von ca. 5.5 % gemessen. Die Restaustenitmengen steigen mit der Quench-
Temperatur an, wobei ein starkerer Anstieg bei 400°C Haltetemperatur zu beobachten ist. Die
Gleichmal’dehnungen steigen fur beide Haltetemperaturen linear mit der Quench-Temperatur,
wobei sich der stirkere Anstieg der Restaustenitmenge bei 400°C nicht in den gemessenen
Dehnungswerten widerspiegelt. Aufgrund der besseren Kohlenstoffdiffusion sowie der
geringeren thermodynamischen Triebkraft der Karbidbildung entstehen bei héheren Halte-
temperaturen zwar grofiere Mengen an Restaustenit im Gefiige, die aber nicht unbedingt zu
einer Verbesserung der Dehnung beitragen. Die ungefahr 1.5 % bis 2 % hoheren Dehnungen
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bei einer Haltetemperatur von 400°C lassen sich daher nur durch den stdrker angelassenen
und damit weicheren Martensit erklaren.

Die Quench-Temperaturen bis 340°C wurden nur fur die Haltetemperatur von 400°C
untersucht. Dabei zeigen die Messwerte im Bereich 300°C bis 340°C einen vom vorher-
gehenden Trend vollig abweichenden Verlauf. Die Zugfestigkeit beginnt zu steigen, sodass
auf eine vermehrte Bildung von Martensit bei der Endkiihlung geschlossen werden kann. Die
von 300°C auf 340°C um (ber 4 % ansteigende Restaustenitmenge korreliert mit der um mehr
als 300 MPa abfallenden Streckgrenze, jedoch bleibt die GleichmaRdehnung nahezu konstant,
sodass auch in diesem Fall auf eine zunehmende Destabilisierung des Restaustenits zu
schlieBen ist.
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5.4 Herstellung und Einsatzmdoglichkeit von TPF-, TBF- und
TME-Stahlen im Vergleich

5.4.1 TPF-Stahle

Bei der Herstellbarkeit bieten TPF-Stahle den Vorteil, dass die Glihung im Zweiphasengebiet
stattfindet und die Acs-Temperatur daher nicht Uberschritten werden muss. Daher sind
Legierungsvarianten mit sehr hohen Aluminiumgehalten moglich, wodurch die Menge an
Silizium niedrig gehalten werden kann. Auch sind Kombinationen von Silizium und
Aluminium mit Chrom maoglich (s. Kapitel 4.2.2). Durch das Glihen im Zweiphasengebiet
ergibt sich neben der vorteilhaften niedrigeren Temperatur der Nachteil, dass sich
Abweichungen in der Prozessfiihrung vor der abschlieBenden TPF-Warmebehandlung negativ
auf die Eigenschaften des fertigen TPF-Stahls auswirken kénnen.

Fur die unterschiedlichen Anwendungen konnen TPF-Stéhle der neuesten Generation mit
Zugfestigkeiten bis 1000 MPa bei sehr guten GleichmaRdehnungen hergestellt werden, die
daher ideale Tiefzieheigenschaften besitzen. Mdglich wird dies durch kornfeinende und die
Rekristallisation verzdgernde MalRnahmen, die einerseits das Legieren mit entsprechenden
zusétzlichen Elementen (z. B.: Nb) und andererseits eine adaptierte Prozessfuhrung
beinhalten. Die HET-Werte sind aufgrund der ausgepragten Harteunterschiede im Geflge (s.
Kapitel 5.2.2) aber trotzdem &uRerst niedrig.

TPF- Stahle mit noch héheren Festigkeiten tber 1000 MPa sind zwar theoretisch herstellbar,
jedoch sind diese Legierungen, aufgrund des hoheren Kohlenstoffgehalts, schlecht
schweillbar. Aufgrund dieser Tatsache und der immer aufwendigeren Prozessfiihrung ist die
Herstellung von hochstfesten TPF- Stahlen mit Festigkeiten Giber 1000 MPa nicht zielfuhrend,
da in dieser Festigkeitsklasse TBF- Stahlen wesentlich einfacher herzustellen sind, und bei
besserer SchweilReignung auRerdem héhere HET- Werte erreichen.

5.4.2 TBF-Stahle

Die Gluhung von TBF-Stahlen erfordert aufgrund der vollstandigen Austenitisierung hohere
Gluhtemperaturen. Legierungselemente wie Aluminium, die zu einer starken Erhéhung der
Ags-Temperatur fihren, konnen daher nur bedingt zulegiert werden. Durch das Glihen im
Austenitbereich wirken sich Abweichungen der Prozessfiihrung vor der abschlieBenden TBF-
Warmebehandlung nicht oder nur sehr geringfugig auf die Eigenschaften im fertigen Zustand
aus. Die starke Abhangigkeit der Streckgrenze und der HET-Werte von der Haltetemperatur
(s. Kapitel 4.4.3) verlangt aber wéhrend der Haltephase eine préazise Temperaturfuhrung.
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Bei exakter Temperaturfuhrung wahrend der Wé&rmebehandlung sind Zugfestigkeiten von
uber 1200 MPa bei Gleichmalidehnungen von bis zu 10 % erzielbar. Damit erreichen diese
Stahle wesentlich hohere Dehnungen als Dual- oder Komplexphasenstahle gleicher Festigkeit
(s. Abbildung 88). Auch die HET-Werte der TBF-Stdhle liegen bei geeigneter
Temperaturfuhrung Gber jenen von TPF-Stéhlen.

Beim Vergleich verschiedener Legierungskonzepte zeigen neben der siliziumreichsten
Legierung Si5 die Variante Si4 mit reduziertem Siliziumgehalt sowie die Variante Si4Crl
eine sehr gute Kombination von Festigkeit und Dehnung (s. Abbildung 87).

Gluhzyklus TBF: T =400°C - 425°C, t_= 300s - 600s
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Abbildung 87: Zugfestigkeit als Funktion der GleichmaRdehnung ausgewahlter TBF-Legierungen.
(Literaturwerte aus [12])
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Ein weiterer Vorteil von TBF- Stdhlen liegt darin, dass durch die Variation der
Haltetemperatur eine Optimierung der mechanischen Eigenschaften entsprechend des
spateren Einsatzes moglich ist.

Bei der Wahl einer niedrigeren Temperatur nimmt der Anteil an unterem Bainit zu und die
Restaustenitmenge verringert sich, wodurch die HET- Werte deutlich steigen. Dieser ,,CP-
Typ“ eines TBF- Stahls besitzt aber bei gleicher Festigkeit immer noch eine wesentlich
hohere GleichmalRdehnung als dbliche CP- Stahle. Dadurch ist die Herstellung von
komplexen Bauteilen maglich, die gute Tiefzieheigenschaften voraussetzen aber auch kleine
Biegeradien aufweisen.

Soll der Werkstoff hingegen ausschlieBlich auf eine optimale Tiefzieheignung bei héchsten
Festigkeiten optimiert werden, ist eine hohere Haltetemperatur zu wahlen. Dadurch entsteht
vorwiegend oberer Bainit, welcher zu einer besseren Kohlenstoffumverteilung fihrt, sodass
schliellich mehr Restaustenit im Gefiige vorliegt. Diese als ,,DP- Typ* eines TBF- Stahls zu
bezeichnende Variante kann als Alternative zu herkémmlichen DP- Stahlen eingesetzt
werden, wenn hdohere Festigkeiten (Rn > 1000 MPa) bei ausgezeichneten Tiefzieh-
eigenschaften gefordert sind.

Wie bereits erwéhnt bewirken die, besonders bei hoheren Haltetemperaturen auftretenden,
groRen Austenitkdrner einen deutlichen Abfall der HET- Werte. Bei der weiteren
Optimierung von TBF- Stahlen muss dabei ein besonderes Augenmerk auf eine feinere
Kornstruktur im Geflige gelegt werden. Dies kann uUber zusétzliches Legieren mit Niob
realisiert werden, oder auch tiber eine spezielle Temperaturfuhrung wéhrend der Haltezeit.
Das Zulegieren von Niob stellt eine einfache Methode zur Kornfeinung dar, erhoht allerdings
die Legierungskosten.

Die zweite Variante der variablen Temperaturfihrung erzeugt zwar keinen unmittelbaren
Mehraufwand bei den Produktionskosten, erfordert aber eine exaktere Prozessfuhrung auf der
kontinuierlichen Glihanlage. Dabei wird die Temperatur beim Zwischenglihen unter die
eigentliche Haltetemperatur abgesenkt, wodurch sich ein feines, nadeliges Geflige einstellt. In
der Haltezone wird die Temperatur wieder Kkontinuierlich erhdht, um eine bessere
Kohlenstoffumverteilung und dadurch eine hohere Restaustenitmenge zu erhalten. Die bei der
Bainitumwandlung in der Haltezone freiwerdende Umwandlungswarme unterstitzt dabei die
Wiedererwarmung.

Neben der Verbesserung der mechanischen Eigenschaften, stellt auch die Kostenoptimierung
von TBF- Legierungskonzepten ein Ziel zukinftiger Untersuchungen dar. Dabei stellt sich die
zentrale Frage nach den Mengen an Legierungselementen, die fiir die Herstellung eines TBF-
Stahls benotigt werden. Fir die Legierungselemente Silizium, Aluminium und Chrom wurde
diese Frage im Rahmen dieser Arbeit bereits ausfihrlich erortert. Uber die Mdglichkeit zur
Senkung des Gehalts anderer Legierungselemente konnen aber erst zukinftige
Untersuchungen Aufschluss geben, wobei vor allem die Obergrenzen der Elemente Mangan
und Molybdan ausgelotet werden missen, um die Legierungskosten signifikant zu senken.
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5.4.3 TMF-Stahle

Fur die Glihung von TMF-Stdhlen mit ein- und zweistufiger Warmebehandlung gelten
aufgrund der ebenfalls notwendigen vollstandigen Austenitisierung die gleichen Anforde-
rungen wie fir TBF-Stahle. Fir die Zwischenkiihlung unter die Martensitstarttemperatur ist
zur Ableitung der zusétzlichen Umwandlungswérme eine starke Kihlleistung nétig, die
anlagentechnisch aber im Normalfall kein Problem darstellt. Wéhrend der Haltephase stellen
TMF-Stéhle mit einstufiger Warmebehandlung die gleichen Anforderungen an die Prozess-
fihrung wie TBF-Stéhle.

In den mechanischen Eigenschaften zeichnen sich TMF-Stahle im Vergleich zu anderen
Stahlsorten durch sehr hohe Festigkeiten von (ber 1500 MPa aus, denen aber trotz
erreichbarer Restaustenitmengen von uber 12 % nur Gleichmalldehnungen von 5 % bis 6 %
gegenuberstehen (s. Abbildung 88 sowie Kapitel 4.5.1, Abbildung 73 u. Abbildung 74). Eine
die Duktilitat signifikant steigernde Art der Austenitstabilisierung konnte mit diesen
Warmebehandlungszyklen aber nicht erreicht werden.

Eine zweistufige Warmebehandlung dagegen kann die mechanischen Eigenschaften von
TMF-Stéhlen deutlich verbessern. Das Problem dabei ist die prozesstechnische Umsetzung,
da nach der Zwischenkiihlung auf die Quench-Temperatur ein rasches Erwédrmen auf die
Haltetemperatur erforderlich ist. Eine grofitechnische Umsetzung ist daher nur durch
zusatzliche kostenintensive Investitionen in die derzeitig verfligbare Anlagenstruktur méglich.

Warmebehandlungszyklen mit Haltetemperaturen unter der Martensitstarttemperatur bewir-
ken hohe Festigkeiten bei moderaten Dehnungen (s. Kapitel 4.5.2, Abbildung 75 u.
Abbildung 76). Die Zugfestigkeit und die Streckgrenze fallen dabei nahezu linear mit
steigender Quench-Temperatur ab, wobei im Gegenzug der Restaustenitgehalt mit der
GleichmalRdehnung  ansteigt.  Liegt die  Haltetemperatur  dagegen  Uber  der
Martensitstarttemperatur, wird dieser lineare Zusammenhang nur bis Quench-Temperaturen
von 300°C beobachtet, wobei die Festigkeits- und Dehnungswerte mit denen von TBF-
Stahlen vergleichbar sind (s. Abbildung 88). Bei hoheren Quench-Temperaturen zeigt sich —
ahnlich wie bei TBF-Stdhlen — eine sehr starke Abhéngigkeit der Streckgrenze von der
Quench-Temperatur sowie ein starkes Ansteigen der Restaustenitmenge ohne eine
Verbesserung der GleichmalRdehnung. Der mogliche Vorteil gegenuber TBF-Stdhlen liegt in
den erwarteten besseren HET-Eigenschaften bei gleichen Festigkeiten und Dehnungen
aufgrund eines feineren und homogeneren Gefliges. Diesem Vorteil steht allerdings die
wesentlich aufwendigere Prozessfiihrung gegenuber.
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Abbildung 88: Zugfestigkeit als Funktion der GleichmaRdehnung typischer CP, DP, TBF und TMF Stahle im
Vergleich.

Die weitere Legierungsentwicklung der TMF- Stahle verfolgt aus denselben Griinden wie bei
den TBF- Stahlen, in erster Linie die Reduktion des Siliziumgehaltes, um eine reibungslose
grofRtechnische Serienfertigung gewahrleisten zu koénnen. Etwas vereinfacht wird die
Substitution von Silizium bei dieser Stahlgute durch die Tatsache, dass auf die
Geschwindigkeit der Bainitumwandlung keine Riicksicht genommen werden muss. Dadurch
konnen im Gegensatz zu den TBF- Stidhlen auch Legierungskonzepte mit geringen
Aluminiumgehalten oder héheren Chromanteil in Betracht gezogen werden. Es ist dabei in
weiteren Untersuchungen abzukléren, in wieweit sich diese Legierungskonzepte auf die
Martensitmenge nach dem Zwischenglihen und auf die Kohlenstoffdiffusion wahrend der
Haltephase auswirkt.

Aufgrund des gegebenen Anlagenlayouts bei der voestalpine Stahl Linz wird die Herstellung
von zweistufigen TMF- Stéhlen dort mittelfristig nicht moglich sein. Es besteht jedoch die
Maoglichkeit — ahnlich wie bereits bei den TBF- Stahlen beschrieben — in der Haltezone eine
hohere Temperatur als jene nach dem Zwischenglihen einzustellen. Dadurch ist eine
langsame Wiedererwdrmung in der Haltezone mdglich, wobei aufgrund der fehlenden
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Umwandlungswéarme eine geringere Temperaturerhéhung als bei einem TBF- Stahl zu
erwarten ist.

TMEF- Stahle sind optimiert den Festigkeitsbereich von 1200 MPa bis 1500 MPa abzudecken.
Das Ziel zukinftiger Forschungsarbeit muss daher eine TMF- Legierung sein, die ber eine
eistufige Warmebehandlung Festigkeiten in diesem Bereich ermdglicht und dabei eine
mdglichst hohe GleichmaRdehnung aufweist.
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6 Zusammenfassung

Im Zuge dieser Arbeit wurden 37 kleintechnisch hergestellte VVersuchsschmelzen fir TRIP-
Stahle mit unterschiedlichen Gehalten an Silizium, Aluminium und Chrom untersucht. Ziel
war es dabei, ein Legierungskonzept zur Herstellung von TRIP-Stéhlen mit nicht ferritischer
Matrix zu entwickeln, die eine Zugfestigkeit von tiber 1000 MPa bei einer GleichmaRdehnung
groRer als 10 % aufweisen. Der zur Unterdriickung der Karbidbildung eingesetzte Silizium-
gehalt sollte dabei mdglichst niedrig gehalten werden, um die Bildung fest haftender
Siliziumoxidschichten, die zu starken Verunreinigungen an der kontinuierlichen Gluhanlage
fuhren, zu verhindern.

Zu Beginn wurden sechs Versuchsschmelzen fir TRIP-Stdhle mit polygonal ferritischer
Matrix mit einem Si/Cr- und Al/Cr-Konzept hergestellt. Dabei sollte an einem bereits
bekannten TRIP-Stahltyp eine mdgliche verzdgerte Karbidbildung durch die Zugabe von
Chrom untersucht werden. Es konnte dabei fiir beide Kombinationen eine verzdgerte
Karbidausscheidung mit zunehmendem Chromgehalt nachgewiesen werden.

Aufgrund dieser Erkenntnisse wurden 31 weitere kleintechnische Schmelzen fir TRIP-Stéhle
mit nicht ferritischer Matrix (TBF-Stahle) hergestellt. Dabei wurden unterschiedliche Kom-
binationen und Mengen der Legierungselemente Silizium, Aluminium und Chrom auf ihren
Einfluss auf die isotherme Bainitumwandlung sowie die Karbidbildung untersucht.

Die Ergebnisse dieser Untersuchungen lassen sich wie folgt zusammenfassen:

e TBF-Stahle bilden bei niedrigen bis mittleren Haltetemperaturen — im Gegensatz zu
TPF-Stahlen — wahrend der isothermen Bainitumwandlung Karbidausscheidungen,
wobei die Menge der Karbide mit steigender Temperatur abnimmt. Nach Abschluss der
Umwandlung konnte aber keine weitere Destabilisierung des Austenits mehr beobachtet
werden. Bei hohen Haltetemperaturen beginnt jedoch auch bei TBF-Stahlen der Zerfall
des Austenits mit gleichzeitig stark abfallender Restaustenitmenge, ahnlich wie bei TPF-
Stahlen; deren typisches zweistufiges Umwandlungsverhalten konnte allerdings nicht
beobachtet werden.
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Zusammenfassung

Die Wirkung der einzelnen Legierungselemente auf die Karbidbildung und die
Bainitumwandlung lasst sich folgendermalRen beschreiben:

Silizium ist am besten geeignet, die Zementitbildung zu unterdriicken, ohne
die Bainitumwandlung dabei zu behindern. Die dafiir notwendigen Mengen
fuhren allerdings zu der bereits oben beschriebenen Oxidschichtbildung,
sodass diese Mdoglichkeit fur eine groRtechnische Serienproduktion nicht
infrage kommt.

Aluminium in Kombination mit Silizium fihrt bereits in geringen Mengen zu
einer stark verzdgerten Bainitumwandlung und damit zu einer nicht aus-
reichenden Kohlenstoffumverteilung. Mit gréReren Mengen an Aluminium
lasst sich die Umwandlung zwar wieder beschleunigen, jedoch fiihrt dies zu
einem starken Ansteigen der Austenitisierungstemperatur. Die damit notwen-
digen sehr hohen Gluhtemperaturen sind mit den derzeitigen Anlagen groR-
technisch nicht realisierbar. Der Einsatz von Aluminium in TBF-Legierungen
zur Reduktion des Siliziumgehaltes ist daher nicht méglich.

Chrom in Kombination mit Silizium verzogert die Karbidausscheidung im
Austenit und die damit verbundene Abnahme der Restaustenitmenge. Jedoch
verzogert Chrom auch die Bainitumwandlung, sodass es nur in geringen
Mengen eingesetzt werden kann.

Bei der Kombination aller drei Legierungselemente konnten entsprechend
der jeweils zulegierten Mengen dieselben Tendenzen wie bei den Zweier-
kombinationen festgestellt werden.

Ein verringerter Kohlenstoffgehalt hatte erwartungsgemal eine geringere
Festigkeit und eine schnellere Umwandlung zur Folge. Aufgrund der aber
ebenfalls geringeren Restaustenitmenge wurden aber nur gleichbleibende oder
sogar geringere Dehnungen gemessen.

Fur die Legierung Si5 mit hohem Siliziumgehalt wurde der Ubergang von unterem zu
oberem Bainit genauer untersucht. Dabei konnte ein flieRender Ubergang in der
Bainitmorphologie in Abhdngigkeit von der Haltetemperatur festgestellt werden. Ferner
konnte gezeigt werden, dass sich mit einem Gefiige aus vorwiegend unterem Bainit
hohe Streckgrenzen und sehr gute HET-Werte bei allerdings verhéltnisméaliig niedrigen
GleichmalRdehnungen erzielen lassen. Mit steigenden Haltetemperaturen und dem

125



Zusammenfassung

Ubergang zum oberen Bainit fielen Streckgrenzen und HET-Werte stark ab, wobei
gleichzeitig ein deutlicher Anstieg der GleichmalRdehnung gemessen wurde.

»  Zukunftige Forschungsarbeiten im Bereich der TBF- Legierungen mussen sich mit zwei
zentralen Themen auseinander setzten:
1. Die weitere Optimierung der mechanischen Eigenschaften, wobei vor allem die
Erh6hung der HET- Werte bei hohen GleichmalRdehnungen im Vordergrund steht.
Die Ursache der geringen HET-Werte liegt in der Entstehung groler
Austenitkérner wahrend der Warmebehandlung bei hohen Haltetemperaturen.
Madglichkeiten zur Kronfeinung sind dabei durch die Zugabe von Niob als
zusétzliches Legierungselement oder durch eine geédnderte Wéarmebehandlung
gegeben.
2. Die Kostenoptimierung durch die Verringerung teurer Legierungselemente (z.B.
Molybdan) auf ein Minimum.

e Ebenfalls aus der Legierung Si5 wurden TRIP-Stdhle mit martensitischer Matrix
hergestellt. Dabei wurden sowohl einstufige als auch zweistufige Warme-
behandlungszyklen durchgefunhrt.

o Fur TMF-Stéhle, die mittels einstufiger Wérmebehandlung hergestellt wurden,
zeigte sich, dass eine theoretische Berechnung der optimalen Haltetemperatur
nur sehr bedingt die realen Verhaltnisse widerspiegelt. Dies liegt daran, dass
die verwendete Berechnungsmethode einerseits eine vollstandige
Kohlenstoffumverteilung voraussetzt, andererseits die Temperaturabhangigkeit
der Umverteilungskinetik nicht berticksichtigt wird. Dadurch werden zu hohe
maximale Restaustenitmengen bei zu niedrigen Haltetemperaturen errechnet.
Die mechanischen Eigenschaften zeigen hohe Zugfestigkeiten (> 1300 MPa)
bei geringen Dehnungen, die sich auch mit steigendem Restaustenitanteil und
abnehmender Festigkeit nicht wesentlich verbesserten.

o Mittels zweistufiger Warmebehandlung hergestellte TMF-Stahlen konnten
deutlich bessere mechanische Eigenschaften erzielt werden. Die gemessenen
Festigkeiten lagen zwar mit 1200 MPa bis 1300 MPa unter denen der einstufig
hergestellten  TMF-Stahle, zeigten aber aufgrund der besseren
Kohlenstoffumverteilung hoéhere GleichmaRdehnungen. Eine groRtechnische
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Zusammenfassung

Herstellung ist  jedoch nur  bedingt  moglich, da  dieser
Warmebehandlungszyklus ein  Wiederaufheizen des Bandes nach der
Zwischenkiihlung um tber 100°C erfordert, und dies mit den derzeitig bei der
voestalpine Stahl GmbH zur Verfligung stehenden Anlagen nicht umsetzbar

ist.

» Das Ziel zukinftiger Forschungsarbeiten im diesem Bereich liegt in der Entwicklung
eines Legierungskonzeptes, welches die serienmaRige Herstellung von TMF- Stahlen
im  Festigkeitsbereich  von 1200 MPa bis 1500 MPa mittels einstufiger

Warmebehandlung ermdglicht.
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