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Kurzfassung

Kurzfassung

Der steigende Kundenwunsch nach der Verfugbarkeit kochfesten, schmelztauch-
verzinkten Dualphasenstdhlen mit besten Schweifistfpaften macht die Entwicklung
von Stahlen mit niedrigem Kohlenstoffgehalt ununggém. Da durch eine Senkung der
zulegierten Menge an Kohlenstoff das erreichbarstifleeitsniveau abnimmt, mussen
alternative Vorgehensweisen entwickelt werden, ueset Ziel realisieren zu kdnnen.
Dabei ist jedoch die Herstellbarkeit mit der vebégen Anlage weiterhin zu
gewahrleisten. Aus diesen Zielvereinbarungen wuhdeh eine schrittweise Anpassung
der chemischen Zusammensetzung, welche bei dertaljpes Stahl GmbH aktuell
verwendetet wird, die bendtigte Menge an Kohlefristefringert. Somit steht ein breites
Feld unterschiedlicher Legierungsvarianten zur dgwhg, aus welchem nach Bedarf
ausgewahlt werden kann. Zuséatzlich werden die Qkeniatiken bzw. die Einflisse der
Prozessparameter diskutiert, um die wesentlicheneBgroRen der Materialeigenschaften
erkennbar zu machen.

Bei der Entwicklung spielten vor allem die Erhohuhey Festigkeit der Matrix und ein
effizienter Einsatz des zulegierten Kohlenstoffs Eastigkeitssteigerung eine wesentliche
Rolle. Dazu wurde die aktuell bei der voestalpineah§ verwendete chemische
Zusammensetzung durch die Zugabe von Bor bzw. dwecte Erhohung der
Siliziummenge und durch eine Kombination aus diesEfinahmen modifiziert. Diese
Vorgehensweise ermdglicht bereits eine deutlichduReon des bendtigten Kohlenstoffs
auf 0.10 Masse-%. Eine weitere Senkung des Kold#asist durch die Nutzung eines
Festigkeitsbeitrages aus der Kaltverformung mogheeliche bei der Kaltwalzung in das
Material eingebracht wird. Dazu muss die auftre¢erRiekristallisation wahrend der
Gliihbehandlung bei der Schmelztauchverzinkung eEzéwverden. Die Substitution von
Chrom durch Molybdan und eine angepasste Glihbélvagerlauben eine Senkung auf
0.08 Masse-% Kohlenstoff. Da aus dieser MalRBhahme eéieutliche Erhohung der
Legierungskosten resultiert, wurde das PotentiakreiKostenoptimierung durch eine
teilweise Substitution von Molybdan durch Titan lgsgert.
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1 Einleitung

1 Motivation und Einleitung

Aktuelle Entwicklungen in der Automobilindustrie isen darauf hin, dass Forschung und
Entwicklung zu Beginn des angebrochenen Jahrtassdad Ziel der Ressourcen- und
Energieschonung haben. Die Optimierung der Antaghsegate und der Aerodynamik, in
Kombination mit dem Einsatz von alternativen Arssystemen, gelten dabei als
innovative MalRnahmen, um konservative Fortbewediorgepte anzupassen.

Diskussionen zu diesem Thema bertcksichtigen jedaglfach nur solche Aspekte und

ignorieren bzw. unterschatzen die Wichtigkeit derwendeten Materialien. Wurde Stahl
im Karosseriebau urspruinglich jahrzehntelang nogesetzt, weil fir die Bewaltigung von

hoheren Geschwindigkeiten eine gewisse Mindestnmagsekmaliig ist und dieses Metall

kostenginstig im Vergleich zu vorhandenen Alten®ati war, hat sich das Bild in den

letzten Jahren grundlegend verandert.

Hohe Olpreise und der zunehmende Einsatz von Aliwmirhaben zur Entwicklung von
hochfesten Stahlen (,Advanced High Strength Std@BISS]) fur die Automobilindustrie
gefuhrt. Die Erhéhung der Festigkeit erlaubt einerrvigerung der erforderlichen
Bauteildicken, wodurch eine Reduktion der Rohkagnesasse maglich wird, welche zur
Verringerung des Treibstoffverbrauchs herangezogerden kann. Erscheint der
Werkstoff Stahl vorerst durch seine hohe Dicht® @cm3) als grundséatzlich ungeeignet
fur Leichtbauanwendungen, kann durch die hohe dlesti ein marktfahiges Produkt zu
klassischen Leichtbaumaterialen hergestellt werden.

Fur die Anwendungen im Automobilbereich hat sichs alen AHSS vor allem die
Werkstoffklasse der Dualphasen-Stahle etabliericheeaufgrund ihres hervorragenden
Festigkeits-Dehnungs-Potentials von namhaften Aaotwoinerstellern zur Realisierung
ihrer Modelle verwendet wird.

Der Anspruch an ein ergonomisches Modelldesign it¢hitich Erreichbarkeit und

Bedienbarkeit der Armaturen, aber auch der Wunsch einer Rundumsicht erfordert den
Bau von kompakten, hochfesten Fahrgastzellen, weleime Reduktion von massiv
ausgefuhrten Verstrebungen (A-, B-, C-Saule) edord und trotzdem hdchsten
Insassenschutz gewahrleisten mussen.

Diese Wiunsche konnen nur durch die Entwicklung geeigneten Materialen erfillt
werden, welche zu komplizierten Strukturen umgeforwerden koénnen und die

1



1 Einleitung

erforderlichen Festigkeiten aufweisen. Die aktpetiduzierten Festigkeitsklassen bis 800
MPa werden zuklnftig auf 1000 MPa erweitert, woduetme unweigerliche Absenkung
der erreichbaren Dehnungen auftritt. Entwicklunglsist dabei nicht die Herstellung des
ultimativen Werkstoffs fur jegliche Art der Anwenuy, sondern eine gezielte
Optimierung der Eigenschaften fir gegebene Anfomugen und Winsche der Kunden.
Die Realisierung von Stahlen mit hohen Festigkeited passablen Dehnungen setzt die
Kenntnis der auftretenden Phasenumwandlungen voraus

Zusatzlich zu den mechanischen Eigenschaften ddpr&dukts ist die Verarbeitbarkeit
des Werkstoffs entscheidend fur dessen Vermarksitaikin wesentlicher Faktor ist dabei
die Schweil3eignung des Werkstoffs, da Schweil3er emsche sowie kostenginstige
Fugetechnik zur Herstellung der geforderten Leigbkonstruktionen ist. Da sich die
Schweil3eignung bei der Senkung der zulegierten Blema Kohlenstoff verbessert, wird
in der Werkstoffentwicklung ein mdglichst geringbtengenanteil angestrebt. Diese
Mallnahme senkt jedoch die erreichbare Festigketiduweh die Entwicklung von
kohlenstoffreduzierten, hochfesten Stahlen eineaustordernden Prozess darstellt.
Neben der Erreichung der geforderten Festigkeit derdVerarbeitbarkeit spielt auch der
Korrosionsschutz des Grundmaterials eine weseetlRblle. Eine etablierte Methode ist
dafir die Verwendung eines kathodischen Korrosigmszes in Form einer Verzinkung
des Materials. Die kostenglunstigste Mdoglichkeit zuAufbringung dieser
Korrosionsschutzschicht ist dabei eine Schmelzteerdinkung, bei der das Bandmaterial
durch eine Wanne mit flissigem Zink gezogen unalref3end das Uberschissige Zink
mit Luft abgeblasen wird. Da dazu das Zink flisdijeiben muss, sind die
Herstellparameter eingeschrankt.

Fur die einwandfreie Produktion von verzinktem &iahd mit der geforderten Festigkeit
sind die technischen Madoglichkeiten der Anlage, icimtich maximaler Heizraten,
Kahlraten und sonstiger Prozessparameter, oftmeld ausreichend. Eine Anpassung des
Legierungsdesigns ist ein moglicher Weg, um dashN&tdennoch herstellen zu kénnen.
Selbst wenn alle diese Herausforderungen gelodt siniss das Material fir den Kunden
leistbar bleiben. Daraus folgt eine deutliche Hm&okung der verwendbaren
Legierungselemente, weswegen man versucht, tewmedsaite zu reduzieren oder ganz
bzw. teilweise durch billigere zu substituieren.

Im Zuge dieser Dissertation werden alternative &agigskonzepte zur Erreichung von
hochfesten,  kohlenstoffreduzierten, = schmelztaudinkten  DP-Stéhlen  unter

2



1 Einleitung

Beruicksichtigung der diskutierten Faktoren entwlick®azu wird von einer aktuell

verwendeten Legierung der voestalpine Stahl ausggyea Eine schrittweise Modifikation

der chemischen Zusammensetzung erlaubt die Fessigiedgerung bei gleichzeitiger
Senkung des Kohlenstoffs. Die Nutzung unterschsadli Verfestigungsmechanismen bei
den entwickelten Stahlen ermdglicht die Klarungtraténder Effekte und macht ein
Sortiment von Legierungskonzepten mit Festigkesais bis 1000 MPa bei 10 %
Bruchdehnung verfiigbar. Fir die dafur notwendigamlpsen wurden Gluhversuche
durchgefuhrt, welche mit den Ergebnissen aus H&$songen und mechanischen
Kennwerten kombiniert wurden, um das Umwandlundssiéen der Stahle zu

untersuchen. Daran anschlielBend wurde an ausgew&tihlen eine detaillierte Analyse
auftretender Mechanismen mit Hilfe von erweiterte@lihversuchen, Licht-,

Rasterelektronen- und Transmissionselektronennmikbmetersuchungen sowie durch
Rontgendiffraktometrie und EBSD-Messungen durchgef




2 Literatur

2 Literatur

2.1 Advanced High Strength Steels (AHSS)

Wie einleitend diskutiert, werden Stahle mit Fdsgtiten im Bereich zwischen 500 — 1200
MPa und guten Umformeigenschaften benétigt. Diessdlktgruppe wird unter dem
Begriff ,Advanced High Strength Steels* (AHSS) zmsmaengefasst (Abbildung 2.1).
Entsprechend der eingestellten Phasen in der Mikilkag unterscheidet man zwischen
Dualphasenstahle (DP-Stahle), Komplexphasenstall®-Stahle) und TRIP-Stahle
(TRansformation Induced Plasticity-Stahle). Durad Binstellung der Phasen hinsichtlich
Menge und Eigenschaften in der Mikrostruktur kanneeAnpassung der Material-
eigenschaften an die gewiinschten Anforderungengdichtwerden.

PM / CP ...Partiell martensitisch
/ Complex phase

2607 Weich - Konvent. Multiphasenstéhle Legende
<§> stahle hoherfeste “Advanced High !
50+ Stahle (HSS) Strength Steels” y ULC  ...Ultra Low Carbon
§ uLC (AHSS) : LC ...Low Carbon
% 40T Lc | HSIF ...High Strength
2 Isotrope ' Interstitial Free
S 30T 1 BH ...Bake Hardening
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Abbildung 2.1: Einteilung der Stahltypen nach Brdehnung und Zugfestigkeit

Durch die Koexistenz verschiedener Phasen konndmwMasenstahle als ,metallurgische
Verbundwerkstoffe” verstanden werden, die im Vagyleu konventionellen Stahlen hohe
Festigkeiten und hohe Bruchdehnungen im Bereickaven 10 — 30 % verfligbar machen

[1].
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2.1.1 Dualphasenstahle (DP-Stahle)

DP-Stahle gehéren zu den AHSS und bestehen ausvesiehen, ferritischen Matrix, in
welche eine zweite, hartere Phase (Martensit) bemiet ist. Durch diese
Phasenkombination resultiert ein Eigenschaftsprdéis durch eine niedrige Streckgrenze,
eine hohe Verfestigung, eine hohe Zugfestigkeit wride gute Gleichmal3- und
Gesamtdehnung charakterisierbar ist. In Abbildurzgsihd eine schematische Darstellung
der Mikrostruktur und die Phaseneinstellung wahrenmtes Schmelztauchverzinkungs-
prozesses dargestellt.
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung des Geftige DP-Stahlen inkl. der Phaseneinstellung
wahrend des Schmelztauchvezinkungsprozesses

Fischmeister und Karlsson [2] erklaren die Eigeafielm von DP-Stahlen mit der
plastischen Verformung der ferritischen Matrix, weiid die martensitischen Bereiche
beinahe unverformt bleiben. Ashby [3] beschreilit dtarke Verfestigung einer
zweiphasigen Mikrostruktur durch das Auftreten vayeometrisch notwendigen
Versetzungen. Diese werden bei der plastischen rDetion gebildet, um den
Zusammenhalt der Phasengrenzen zwischen der veeiormeichen Matrix und den
unverformten martensitischen Bereichen zu ermdghctMit zunehmender Verformung
steigt die Versetzungsdichte, wodurch ein Anstiegy &treckgrenze erfolgt. Eine
gebrauchliche Abschatzung der Zugfestigkeit vonlphesenstahlen ist durch die lineare
Mischungsregel gegeben [4,5]:

O-DPZJF* fF+aMA*fMA (1)
fe, fva Volumenanteil (F... Ferrit, MA... Martensit)
OF, Oua Zugfestigkeit (F... Ferrit, MA... Martensit)
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In Abbildung 2.2 (rechts) ist der schematische @ditauf fir die Herstellung eines DP-
Geflges mittels eines Schmelztauchverzinkungspsezesiargestellt. Dabei wird das
Ausgangsmaterial im Zweiphasengebiet (Ferrit +té&unis) gegliuht. Im Anschluss an die
Gluhphase erfolgt eine langsame Abkuhlung, beidder Ferritwachstum gezielt gesteuert
werden kann. Bei der weiteren raschen Abkuhlung rkbres zur Umwandlung des
Austenits in Martensit. Die Perlit- bzw. Bainithildg wird in beiden Fallen durch die
Kombination der verwendeten Kihlraten und des Lregigskonzepts gezielt unterdriickt.
Bei héherfesten DP-Stéhlen erfolgt die Gluhbehamgllauch bei héheren Temperaturen,
wodurch es zu einer vollstandigen Austenitisierkogimt. Wesentlich dabei ist, dass die
Einstellung der Ferritmenge bei der Abkihlung @to[6,7,8,9]. In Tabelle 2.1 sind die
chemischen Zusammensetzungen von schmelztauchikterziDP-Stahlen einiger Stahl-
hersteller und einer ausgewéhlten Anwendung miereiRestigkeit von 1000 MPa
zusammengefasst. Nr. 00 entspricht der chemischesar@mensetzung der Serien-
produktion bei voestalpine Stahl. Die publizierteemische Zusammensetzung Nr. *4
zeigt, dass erste schmelztauchverzinkte, hochfeBie-Stahle mit niedrigem
Kohlenstoffgehalt am Markt angeboten werden.

Nr C Si Mn Cr Mo Nb B Ti
00 | voestalpine Stahl [10] <0.16 Zisi . cr Mo < 3.10 0.020 0.000 0.00
*1 | ArcelorMittal [11] <0.18 <060 <240 n.p. n.p. n.p. n.p. n.p.
*2 | SSAB [12] 0.13 0.20 1.00 n.p n.p. 0.015 n.p. pn

NISSAN Bauteil [14]
(Arcelor/Nippon Steel)

Tabelle 2.1: Chemische Zusammensetzung (AngabeMasse-%) von DP-Stahlen ausge-
wahlter Stahlhersteller; ( n.p. ... nicht publigjer
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2.1.2 Komplexphasenstahle (CP-Stahle)

Komplexphasenstéhle bestehen aus einer mehrphasigieostruktur, welche aus Ferrit,
Bainit, Martensit und angelassenem Martensit gebidrd. Ein wesentlicher Unterschied
zu den DP-Stahlen ist, dass in CP-Stahlen die Rhask mittlerer Festigkeit (Bainit,
angelassener Martensit) dominant sind [6,7,9,15] saomit keine einzelne Phase als
Matrix festgelegt werden kann [6]. In Abbildung 2sthd schematisch eine typische
Mikrostruktur und die Phaseneinstellung bei einechn®elztauchverzinkungsprozess
abgebildet. Das Festigkeitsniveau wird primar duwtah Einstellung der Festigkeiten und
Mengenanteile der harten Phasen bestimmt. Die Rfemdigkeiten kdnnen dabei durch
Mikrolegierung und Kornfeinung gesteigert werdes)7[8,15].

angelassener
Martensit T )
Ferrit . h
A

»

Temperatur [TC]

Zeit [s]
Abbildung 2.3: Schematische Darstellung des GefirgasCP-Stéahlen inkl. der Phaseneinstellung
wahrend des Schmelztauchvezinkungsprozesses
Die Bildung der CP-Mikrostruktur erfordert eine gate Unterdriickung der Ferritbildung
wahrend des Glihens bzw. des Abklhlens. Dies maokt Glihung im Austenitgebiet
erforderlich, woraus eine vollstandige Ferrit-zuséenitumwandlung resultiert. Durch die
Anwendung von hohen AbkuUhlraten, in Kombination mibhem erhdhten Legierungs-
anteil, wird die Ferritbildung erschwert [6,7,1@)ies fuhrt zur Bildung von Bainit und
Martensit wahrend der Abkihlung.

2.1.3 Wesentliche Merkmale zur Unterscheidung von DP-/CP-Stéhlen

CP-Stahle weisen im Vergleich zu DP-Stahlen mitchker Festigkeit eine signifikant

hohere Streckgrenze auf. Dadurch ist eine Unteidehg dieser beiden Werkstoffgruppen

in erster Naherung durch den Vergleich des Streckagnverhaltnisses moglich, wie in

Abbildung 2.4 dargestellt ist. Die niedrige Streckye der DP-Stahle resultiert aus
7
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Restspannungen und beweglichen Versetzungen aRtdsengrenzen zwischen Martensit
und Ferrit. Diese werden bei der Umwandlung vontéwis in Martensit, aufgrund der
Volumenzunahme von Martensit, im angrenzenden tFgebildet [17]. Die Modellierung
der auftretenden Spannungen in der Mikrostrukturdrgidimensionalen Finite Elemente-
Berechnungen zeigt, dass die auftretendende Kadstegung durch die Phasen-
umwandlung an der Phasengrenzflache mit steigdvidetensitmenge zunimmt [18]. Bei
einer Zugfestigkeitssteigerung durch die Erh6hungs dVartensitanteils geht die
Matrixfunktion des Ferrits zunehmend verloren, warain Anstieg des Streckgrenzen-
verhaltnisses resultiert [7].

Durch den héheren Anteil an harten Phasen und éeinggren Festigkeitsunterschied
zwischen diesen sind in CP-Stahlen weniger geosthtrinotwendige Versetzungen
erforderlich, um die Kohasion der Phasengrenzeermoglichen. Aus der homogeneren
Aufnahme der plastischen Verformungen durch diengen Festigkeitsunterschiede der
Phasen zeigen CP-Stahle einen hohen Widerstandh gggenbildung. Dadurch zeigen
CP-Stahle bei gleicher Zugfestigkeit deutlich bessBiege- und Lochaufweitungs-
ergebnisse [16].
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Abbildung 2.4: Schematischer Vergleich der Streekgenverhéltnisse von DP-und CP-Stahlen in
Abhangigkeit der Zugfestigkeit
Da die Festigkeitssteigerung in DP-Stdhlen priméuarcld die Erhéhung der
Martensitfestigkeit bzw. —menge geschieht, kommbeishohen Belastungen durch den
hohen Festigkeitsunterschied zwischen der ferhéac Matrix und den eingebetteten
Martensitinseln zu einer Schadigung an den Phasengn. Mikromechanische
Modellierungen konnten zeigen, dass die SenkungFdstigkeit der harten Phase dem
Aufreil3en der Phasengrenzen entgegenwirkt [19]inGerMengen an Bainit reduzieren
diesen Festigkeitsunterschied, wodurch die Mawigahschaften bzw. das Schadigungs-
verhalten drastisch verbessert werden. Dieses éWVispielt bei der Herstellung von

8
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modernen DP-Stahlen eine wichtige Rolle. Aufgrured dlieRenden Ubergangs dieser
beiden Werkstoffgruppen scheint die Unterscheidamgschen DP- und CP-Stahlen
anhand der auftretenden Phasen nicht ausreicheséizuEin zweckmalligeres Kriterium
zur Separation stellt demgegentber die NeigungMaitrixbildung dar, weshalb diese in
den weiteren Betrachtungen Anwendung findet. Diessgrechende Klassifizierung von
kontinuierlich schmelztauchveredelten Mehrphaséhestéist in DIN EN 10336: 2007

geregelt.

2.2 Grundlagen zur Phaseneinstellung in Multiphasen  stahlen

2.2.1 Phasenumwandlung bei der Erwarmung von kaltgewalztem Warmband-
gefuge

Fur die Herstellung von CP- bzw. DP-Stahlen wirdrifisch-perlitisches Warmband
verwendet, um die Walzkrafte bei der anschlieRen#@itwalzung zu reduzieren.
Zusétzlich befinden sich geringe Mengen an Baind Martensit in der Mikrostruktur, da
deren Bildung bei der Produktion nicht vermeidisir Durch die Kaltwalzung kommt es
zur Streckung der Ferritkdrner und der Perlitinsein Walzrichtung bzw. zu einer
Stauchung normal zu dieser [20]. Die Verformung psbportional zur Abnahme der
Blechdicke. Bei der Erwarmung dieses kaltgewalz@sgangsgefiiges treten Erholung
und Rekristallisation auf, bei welcher die Defeklde der deformierten Ferritkbrner
reduziert wird und diese im Anschluss daran duiggonale Kérner ersetzt werden (vgl.
2.5). Sobald dieA.;-Temperatur erreicht wird, kommt es zur Bildung vAmstenit,
unabhangig vom Ausgangszustand des Gefliges vor Hermung [21]. Die
Umwandlung von metastabilen Phasen (Martensit)etinddoch im Vergleich zu den
Gleichgewichtsphasen (Ferrit, Perlit) aufgrund dérkeren Ungleichgewichts rascher
statt [22]. Mit zunehmender Temperatur nimmt dienlgke an umgewandeltem Austenit zu,
bis bei delAc.s-Temperatur die Umwandlung abgeschlossen ist.
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Die stattfindende Umwandlungsreaktion kann folgemdden beschrieben werden:

a+FeCll -y (2)
a ... Ferrit

% ... Austenit

Fe,C ... Zementit

Eine Unterscheidung zwischen der Austenitbildungiiemperaturbereich des Einphasen-
bzw. Zweiphasenbereichs ist dabei notwendig. Benderaturen tUbeA.s sind sowohl
Ferrit als auch Zementit instabil. Die gebildetensfenitkdrner im Zweiphasengebiet
wachsen dabei rasch in ihre Umgebung. Der Bgeerwarmte, instabile Zementit wandelt
im Vergleich zu Ferrit nicht spontan in Austenit uvie in Abbildung 2.5 gezeigt ist,
umschliel3en die Austenitbereiche bei weiterem Waaohslie Zementitteilchen und l6sen
diese auf.

(c (d

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Audtddung ima + y-Zweiphasengebiet

Durch den um zwei GroRenordnungen geringeren Ddfikpeffizienten von Kohlenstoff
in Austenit ist die Diffusion des Kohlenstoffs voAementit in den Austenit und vom
Austenit an den Austenitrand des umzuwandelndent$egeschwindigkeitsbestimmend
fur die Umwandlung [23]. Da die Austenitbildung eidiffusionsgesteuerte Umwandlung
ist, resultiert ein Aufheizrateneffekt [24]. Aufgrd der geringen Ld&slichkeit von
Kohlenstoff im Ferrit bzw. der hohen Kohlenstoffkemtration im Zementit erfolgt bei der
Austenitisierung eine Homogenisierung des Kohldfstalurch Diffusion. Bei der
Austenitbildung zwischen deh.;- und Ac-Temperatur stellt sich bei einer bestimmten
Temperatur die entsprechende Kohlenstoffkonzeotragin. Mit zunehmender Temperatur
nimmt die Menge des gebildeten Austenits bei gldiger Reduktion des

10
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Kohlenstoffgehalts in dieser Phase zu, bis sich Jmdistandiger Austenitisierung der
Kohlenstoffgehalt im Austenit der Durchschnittskentzation der Legierung néhert [25].

2.2.2 Phasenumwandlung bei kontinuierlicher Abkuhlung von austenitisierten
Gefligen

Bei der Abkihlung von Austenit nach einer Austemtiung scheidet sich bei der
Gleichgewichtsabkiihlung von Eisen-Kohlenstofflegiggen knapp unter deres
Temperatur voreutektoider Ferrit aus [26]. Dabend®t es sich um eine Phase mit
kubisch raumzentriertem Kristallsystem, die sichrctiu eine geringe Kohlenstoff-
|6slichkeit auszeichnet. Mit zunehmender Bildung errit reichert sich der benachbarte
Austenit mit Kohlenstoff an, bis dieser bei der edbiden Temperatur und einem
Kohlenstoffgehalt von 0.8 Masse-% in Perlit zetfdllie Keimbildung dieser Phase findet
bevorzugt an den Austenitkorngrenzen statt. Beereiascheren Abkihlung von Austenit
entstehen nadelférmige Kristalle, die als Widmattetderrit bezeichnet werden [27].

Bei tieferen Temperaturen bildet sich Bainit. ObWwBhinit bereits lange bekannt ist, sind
in der Literatur unterschiedliche Bildungsmechamenzu finden [28,29,30,31]. Meist
wird Bainitbildung mit ,kohdarentem Wachstum® erldar welches durch eine
Gitterverzerrung erleichtert wird. Durch die Bildueiner kubisch-raumzentrierten Phase,
mit geringer Loslichkeit fur Kohlenstoff aus dem gkenit, muss die Menge an geléstem
Kohlenstoff in diesen Bereichen verringert werd&fechanismen, die dafur in Frage
kommen, sind Kohlenstoffumverteilung durch Diffusimn den Austenit und die Bildung
von Karbidausscheidungen. Eine Kombination aus edieBechanismen ist ebenfalls
vorstellbar.

Aufgrund des groRen Temperaturbereichs, in dem iBddung stattfindet, treten
unterschiedliche Morphologien auf. Diese werden aberer” und ,unterer” Bainit
bezeichnet. Beide Morphologien bilden Untereinheitengl.sub unit$ aus. Durch einen
autokatalytischen Effekt geschieht die Keimbildwag neuen Untereinheiten im Bereich
der Spitze der bereits umgewandelten, keilférmiBereiche, weshalb sich nadelférmige
Bainitstrukturen (englsheavepsausbilden. Das dickere Ende der keilformigen Baadel
weist demnach auf eine ehemalige AustenitkorngrémzeDie Dicke der nadelférmigen
Bainitstrukturen héangt stark von der Bildungsterapiar ab, wobei niedrige Temperaturen
zur Bildung von feinen Subkornstrukturen fiihren.sAder Bildung der nadelférmigen
Bainitstrukturen im Austenit resultieren Scherspargen, welche zu einer Erhéhung der

11
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Versetzungsdichte im Vergleich zu Ferrit fihrene MWildung von oberem Bainit kann
somit folgendermal3en zusammengefasst werden [32]:

Die Ausscheidung von Karbide®)(an den Korngrenzen des bainitischen Feritg (
bewirkt im umliegenden Austeniy)(eine Verarmung im Kohlenstoffgehalt, wodurch eine

weitere Ferritbildungd) begunstigt wird.
y —y+ Gbu

b Gan+ yﬁ

SaM+a+06

a

o ... mit Kohlenstoff Ubersattigter bainitischer Ferr
o™ ... hicht Ubersattigter bainitischer Ferrit
'a ... mit Kohlenstoff angereicherter Austenit

Unterer Bainit bildet sich dagegen bei niedrigef@mperaturen, bei denen die geringe
Diffusionsrate bei der Umwandlung von Austenj}, (neben der Karbidbildung an den
Réndern des bainitischen Ferrifsy(4), zu einer zuséatzlichen Karbidbildung im Innerm de
ferritischen Bereicheb(y o) fuhrt.

y —y+a
—’eimot"‘Cfbnu'*‘\/a1

— 0"+ 0+ 080+ 0ima

Bainitbildung findet statt, solange die freien Egien von Ferrit und Austenit, bei
identischer chemischer Zusammensetzung, gleich dj@d]. Mit zunehmender

Umwandlung von bainitischem Ferrit wird der umliede Austenit mit Kohlenstoff

angereichert, bis dieser einen kritischen Kohldfgtbalt erreicht, der eine weitere
Austenitumwandlung verhindert (enghcomplete reaction phenomenorDurch das

Auftreten von Karbidausscheidungen wird die Kohlefikonzentration im Austenit

soweit reduziert, dass eine weitere Bainitumwanglloei konstanter Temperatur moglich
ist. Dieser Mechanismus weist eine geringere Umuangsrate auf [25].

12
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Bei tieferen Temperaturen nimmt die Mobilitdt der totke ab, wodurch
diffusionsgesteuerte Phasenumwandlungen erschveeden. Die Martensitbildung ist ein
diffusionsloser Umklappprozess von Austenit, wefcheu einer Anderung des
Kristallgitters fuhrt. Diese Bildung wird durch einplastische Verformung der
umliegenden weicheren Phasen abgebaut. Die Kortemtrder Legierungsatome wird
wahrend der Umwandlung nicht verandert [32]. Dumiie notwendige tetragonale
Verzerrung des Martensitgitters bei Einlagerung waerstitiell gelosten Atomen wird die
Martensitbildung erschwert, weshalb mit zunehmend#@inlenstoffgehalt im Austenit der
Beginn Ms) bzw. das EndeMs) der Martensitbildung zu immer niedrigeren Tempeen
sinkt [22,23]. Diese Gitterverzerrung fuhrt zu emé&estigkeits- bzw. Harteanstieg sowie
zu einem verringerten Verformungsvermdgen [22]. Dévlechanismus der
Martensitbildung unterscheidet zwischen der thetastischen Martensitbildung und der
verformungs- bzw. spannungsinduzierten Martensiting. Bei der thermoelastischen
Martensitbildung ist die Unterkihlung unter die RkausitstarttemperaturMy) die
treibende Kraft, wahrend diese bei der verformunggw. spannungsinduzierten
Martensitbildung durch mechanische Spannungen H2eformationen hervorgerufen
wird.

Bei thermoelastischer Martensitbildung erhéht siche Triebkraft durch eine
Temperatursenkung, bis diese die Martensitfinispnatur () erreicht.M; ist dabei als
jene Temperatur definiert, bei der mehr als 99 %rtengitische Umwandlung
stattgefunden hat. Eine konstante Temperatur zersbhy und M bewirkt keine weitere
Triebkrafterhhung, wodurch die martensitische UmiWang stoppt. Der
Transformationsstopp wird auf lokale Verformungem aer Umwandlungsfront
zuruckgefuhrt, welche den Austenit verfestigen.

Wird das Material von aul3en belastet, kbnnen Sgamsingen zur Martensitbildung

fuhren, obwohl die thermoelastische Triebkraftiakbedaflir zu gering ist. Das bedeutet,
dass auch knapp Uber der Martensitstarttemperatgity die Bildung von Martensit

maoglich ist. Unterhalb vonMg ist die Phasenbildung eine Kombination der
thermoelastischen und der deformationsinduziertem. lspannunginduzierten Martensit-
bildung.

Verformungsinduzierte Martensitbildung tritt durdie Uberschreitung der FlieRspannung
infolge einer plastischen Deformation auf. Dieseeclklanismus wirkt in metastabilen
austenitischen Stahlen bei der Bildung von Marter3ei einer spannungsinduzierten

13
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Martensitbildung sind dagegen die erforderlichenarBungen fir Martensitbildung
geringer als die FlieBspannung, weshalb Martemditbg auch ohne plastische
Deformationen erfolgen kann [21].

Liegt die M; unter der Raumtemperatur, wandelt Austenit beiAlgktihlung nicht um.
Aus der Menge des gebildeten Austenits kann auf Stigbilitdt des Restaustenits
hinsichtlich einer martensitischen Umwandlung gexsden werden. Unter der Annahme
eines fixen Kohlenstoffgehalts fir die Restausstafiilisierung folgt, dass beim Auftreten
gréRerer Mengen an Restaustenit der Kohlenstoffgehdieser Phase niedriger ist als bei
geringen Restaustenitphasenmengen. Neben der iS&abitg des Restaustenits durch
Kohlenstoffatome kann auch eine mechanische Sadiling aufgrund der benachbarten
Phasen erfolgen. Dies ist auf die Zunahme des Btatischen Drucks zuriickzufuhren
[33].

2.2.3 Phasenumwandlung wahrend isothermer Haltephasen

Neben der kontinuierlichen Abkuhlung erfolgt dureine isotherme Haltephase eine
weitere Phasenbildung bzw. Modifikation bereitsilgidter Phasen. Fur die nachfolgenden
Betrachtungen werden dabei Temperaturen oberhallunterhalb vorMs unterschieden.
Bei Temperaturen oberhalb v tritt wahrend einer isothermen Haltephase Pearhid
Bainitbildung auf. Die diffusionsgesteuerte Peidbng findet bei hheren Temperaturen
und langen Haltezeiten statt, wahrend sich Baiaittieferen Temperaturen entsprechend
der temperaturabhangigen Erscheinungsformen aesbilbie Kinetiken von isotherm
umgewandelten Phasen konnen durch die empirischechBgbung nach Avrami
abgeschatzt werden [21]:

V(,T)=1-expK(T) *t") (3)

Der sigmoidale (,s-formige*“) Verlauf ist in drei wentliche Bereiche unterteilbar, von
denen jedem ein Stadium der Phasenbildung zugebemiwerden kann. Die erste,
langsame Mengenzunahme zu Beginn der Umwandlungprectit der Keimbildung.
Diesem Stadium folgt nach der Bildung von wachstéiigen Keimen ein rasches
Keimwachstum, bis sich die Kérner im letzten Umwandsstadium gegenseitig berihren
und im Wachstum behindern, wodurch die Umwandluagsigwindigkeit abnimmit.
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Auftretende Stabilisierungsmechanismen bei der éttaklung wahrend der isothermen
Umwandlung modifizieren den Kurvenverlauf. Eine &mrgung von (3) um eine

Inkubationszeit §jnc) ermoglicht die dafiir erforderliche BeschreibuB4]f

V(tT) =1-exptK(T) * (t-7,.)") (4)

Die isotherme Umwandlungskinetik kann durch einenkmierte Beschreibung aus (3)
und (4) erfolgen, wenn diese zwei, um eine Inkureizeit verschobene, Umwandlungen
aufweist [35]:

V(L,T)=A *L-expC(K(T) * (t)™)) + A, * A -exp(K,(T) * (t = 7,))™))

(5)

V(T ... umgewandelter Anteil des Gefliges zum Zeitpuitidi einer
isothermen Temperatir

K (T) ... Konstante (temperaturabhangig)

A, A ... Konstante (& A, A2< 100 %)

t ... Zeit

Tinc ... Inkubationszeit

n ... Avrami-Exponent (abhéangig von der Art der Pinasewandlung)

V(t,T)wird von folgenden Faktoren beeinflusst [34]:
» Keimbildungsrate (Funktion der Unterkihlung)
»  Wachstumsrate (temperaturabhéngig bei diffusioiegesten Umwandlungen)
= Anzahl und Verteilung der Keimplatze

Bei der Abkihlung auf isotherme Haltephasen untbrlar Ms-Temperatur bildet sich

Martensit, wobei wegen der konstanten Temperatiwevi der Haltephase keine weitere
Martensitbildung mehr stattfindet und somit ein teasitisch-austenitsches Geflige
vorliegt. Der Kohlenstoff im Martensit wird wahrenér isothermen Haltephase durch die
Ausscheidung von feinsten Eisenkarbiden kontingierbbgebaut. Folglich nimmt die

Verzerrung des Gitters ab, wodurch eine ReduktemFestigkeit mit einem gleichzeitigen
Anstieg der Zahigkeit auftritt [21]. Unterdrickt glalegierungskonzept diese
Eisenkarbidausscheidung, erfolgt bei der isotherHaftephase die Anreicherung des
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Kohlenstoffs in den Austenitbereichen zwischen dénartensitnadeln. Diese

Kohlenstoffanreicherung stabilisiert das Austetiiggi bis zur Raumtemperatur und
verbessert so die Duktilitat bei hochsten Festigke[36,37,38]. Der Mechanismus einer
raschen Abkuhlung (englhuench mit anschlielender Kohlenstoffumverteilung (engl.
partitioning) wird als Q&P-Prozess bezeichnet.

2.3 Wirkung ausgewahlter Legierungselemente auf die Phasenum-
wandlung beim Erwarmen und Abkihlen

Der Einsatz von Legierungselementen erlaubt durigh Steuerung der auftretenden
Phasenumwandlungen beim Abkuihlen die gezielte #&llosfy der Eigenschaften des
Fertigprodukts. Dabei stellt das Legierungskonzapen wichtigen Kostenfaktor bei der
Produktion dar, weshalb eine teilweise bzw. vofidige Substitution von teuren
Legierungselementen durch gunstigere Alternativezustreben ist, um ein marktfahiges
Produkt herstellen zu kénnen. Gleichzeitig missaendenwinsche, wie die Optimierung
der Schweil3eigenschaften, in der Konzeptentwickheriicksichtigt werden.

Wegen der negativen Wirkung von Kohlenstoff auf 8ehweil3eignung sind Stahle mit
niedrigem Kohlenstoffgehalt von besonderem Intere€3adurch erhoht sich diesA
Temperatur, was eine vollstandige Austenitisierbaigder Glihbehandlung erschwert. Bei
der Abkuhlung fuhrt der im Austenit geloste Kohlerfisbei der Martensitbildung zu einer
tetragonalen Verzerrung des Kristallgitters. Migtstiallverfestigung durch Kohlenstoff,
die erhohte Versetzungsdichte und ZwillingsgrenZéhren zur hohen Harte von
Martensit. Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt wirde dStarttemperatur fur die
Martensitbildung erniedrigt und die Festigkeit dgbildeten Martensits erhoht [39]. Ab
ca. 0.5 — 0.6 Masse-% Kohlenstoff im Austenit lietje Finishtemperatur flir die
Martensitbildung unter der Raumtemperatur. DieseeiBbe bleiben in Form von
weicherem Austenit im Geflige vorhanden [22]. Badnigeren Kohlenstoffgehalten im
Martensit ergeben sich aufgrund der geringen Getspannung trotz hoher Zug-
festigkeiten zufriedenstellende Dehnungen, Einsamgen und Kerbschlagzahigkeiten
[39].

Neben Kohlenstoff werden in modernen Legierungs&pten weitere Legierungselemente
zugegeben, welche in gel6ster und/oder ausgesci@edeorm wirksam sind. Fir die
gezielte Einstellung der Phasen bzw. Phasenmenggrere sich vor allem phasen-
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umwandlungsverzoégernde Legierungselemente wie Gfn,Mo, Si und B, welche im
geldsten Zustand wirken.

Durch die Zugabe des mischkristallverfestigendeliziédms wird die As-Temperatur
erhoht. Demgegeniber senken Mangan und Chrorgdiemperatur [39], wodurch eine
vollstadndige Austenitisierung bei niedrigeren Temapg&ren moglich ist. Molybdan erhoht
die Rekristallisationstemperatur nach einer Kalinmiung [40,41,42].

Bei der Abkuhlung wirkt Molybdan bei der Phasenbild stark verzégernd auf die
voreutektoide Ferrit- und Perlitbildung [43] undsbkleunigt gleichzeitig die Bainit-
bildung. Molybdan schutzt geléstes Niob vor der galeidung von Nb(CN) [44,45,46].
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Abbildung 2.6: Verztégernder Einfluss des Molybdans die isotherme Umwandlung von Stahlen
(0.77 — 0.79 Masse-% C; 0.70 — 0.76 Masse-% Mnggedruckt durch das
Verhdltnis der zum vollstdndigen Umwandlungsablexibrderlichen Zeiten bei
molybdéanlegierten und unlegierten eutektoidischigl8n

Mangan, Chrom und Silizium wirken verzégernd aué dRerlit- und Bainitbildung.

Wahrend die Verzégerung von Perlit zur Einstellmog Restaustenit oft erwiinscht ist,
kann die langsame Bainitbildung fur die Einstellwaon bainitischen Gefugen hinderlich
sein [39,47,48]. Bei Silizium ist der Verzogerunigslkt auf eine starke Hemmung der
Karbidbildung zuriickzufihren. Da Siliziumatome esigeringe LOslichkeit im Zementit
aufweisen, mussen diese erst von der Umwandlungsfwegdiffundieren, um die

Ausscheidung von Karbiden zu ermdglichen [16,4%50, Mittels Atomsonden-

untersuchungen konnte gezeigt werden, dass Zetaemiten mit diinnen (im Nano-
meterbereich), siliziumreichen Schichten bedeckid sj52]. Durch die Zugabe von
Silizium ist der Festigkeitsabfall aufgrund einemrlidbildung wahrend isothermer
Haltezeiten reduzierbar [53,54]. Chrom hingegereist starker Karbid- und Nitridbilder
[55,56,57]. Im ZTU-Schaubild fuhrt Chrom zum Auftreen von Umwandlungsbereichen.
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Mangan vermindert die Martensitstarttemperatur ishcdomit ein wichtiges Element flr
die Stabilisierung von Restaustenit. Die Wirkunghv8hrom auf die Hartbarkeit ist
geringer als jene von Molybdan [58]. Der Hartedbfach Anlassbehandlungen bei
hoéheren Temperaturen wird durch Molybdan verz6gg9160]. Die Anlassbestandigkeit
beginnt ab ca. 0.2 Masse-% Molybdan [61].

Im Vergleich zu Chrom, Mangan, Molybdan und Silimiwvirkt Bor schon bei geringeren
Legierungsgehalten auf die PhasenumwandlungskinBtikch die verwendeten Mengen
werden die A- und Ags-Temperatur nicht beeinflusst. Die Ermittlung deomverteilung
ist schwierig, obwohl spezielle Atztechniken [62k dDetektion von Bor ermoglichen.
Uber die Lage der Boratome im Austenitgitter kdnoaterschiedliche Aussagen gefunden
werden, da sowohl ein interstitieller [63,64] alscla substitutioneller [65] Einbau der
Boratome imy-Eisengitter vorstellbar ist. Die Wirkung von Boimmt durch eine
Segregation der Atome zu den Austenitkorngrenzen wbnn dabei borhéltige
Ausscheidungen gebildet werden. Somit ist die Dedim einer verzogerungswirksamen
Menge an Bor zweckmafig. Diese wird als ,effektivBormenge bezeichnet und
ermoglicht die Abschatzung des Verlustes durch glusislungen. Abbildung 2.7 (rechts)
zeigt schematisch den Verlauf des effektiven Boafjehbei zunehmendem Borgehalt an
der Austenitkorngrenze, ohne (abc) und mit (abde¥s&heidungen. Das Optimum fir
eine Hartbarkeitssteigerung ist zwischen 3 — 20 gefistem Bor, wobei das Maximum
zwischen 5 — 10 ppm liegt [66]. HOohere Gehalte am ihren zu einer Abnahme der
verzogernden Wirkung, da Bornitrid und Borkarbid @n Korngrenzen als mogliche
Keime fir die Austenit-zu-Ferrit-Umwandlung wirksasind. Bornitride wirken als
Keimstellen fur die Bildung von Zementit, wenn dieBereits im Warmband gebildet
werden.

Durch die Zugabe von Bor wird bei der Abkihlung Keimbildung von Ferrit, Perlit und
Bainit verzégert, wahrend die Martensitstarttemperaeinahe unverandert bleibt. Durch
die Bildung von feinen borhaltigen Ausscheidung#n ¢ine Kornfeinung auf [67]. Es ist
bekannt, dass Stickstoff die Hartbarkeit in boeegn Stahlen herabsetzt [68,69,70].
Abbildung 2.7 (links) zeigt die beschleunigte Umwumg von Ferrit und Bainit durch die
Zugabe von Stickstoff aufgrund gebildeter Borniri®ies wird damit begriindet, dass die
kritische Temperatur fur das anfangliche Aufkomnaem Ausscheidungen sehr gut mit
den Loslichkeitsprodukten von Stickstoff und Bosamnmenpasst und die Ausscheidungs-
menge mit der Zunahme von Stickstoff oder Bor zumirfvy1].
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Abbildung 2.7: links: Vergleich von CCT-Diagrammen der Stahle 3Mn5B @\Mh5B 100N;
rechts: Schematische Darstellung der Beziehung zwischenGi#samtmenge
von Bor an den Austenitkorngrenzen und dem effekti@ehalt an Bor

Im Vergleich zu den umwandlungsverzégernden EleameMn, Cr, Mo, Si und B zeigen
die Mikrolegierungselemente Nb und Ti eine hoheriéit zu anderen Begleitelementen
wie Stickstoff und Kohlenstoff. Durch die Ausschaidy von sekundéaren Phasen in der
Matrix werden die Festigkeit und die Zahigkeit Indleisst. Typischerweise bewegen sich
die dazu erforderlichen Konzentrationen bef $010* Masse-% [72].

Bei der Verwendung von Niob ist eine geeignete Temaorfihrung wahrend der
Warmbandherstellung wichtig. Die Einstellung deggten und ausgeschiedenen Niobs
erfolgt tUber die gewahlten Walzbedingungen, die i) und die Haspeltemperatur. Mit
niedrigeren Haspeltemperaturen (< 600 °C) sinkt Meagung zur Vergroberung von
Niobausscheidungen. Bei Haspeltemperaturen untef@sverden diese unterdrickt [73].
TiN bildet sich vielfach bereits in der fliissigehase [74], wéhrend TiC erst unterhalb der
Verfestigungstemperatur bei ca. 1050 °C auftritheEWiedererwarmung der Brammen
beim Warmwalzen (ca. 1200 °C) fuhrt demnach zureieiéveisen Auflésung von TiC,
wahrend TiN unbeeinflusst bleibt. Aufgrund der GedBa. 1um) ist der Beitrag fur eine
Festigkeitssteigerung von TiN gering, wahrend kleneren Ti(C,N) (50 — 250 nm)
festigkeitswirksam und rekristallisationsverzogerrsind [75]. Die Erhdéhung der
Streckgrenze durch TiC resultiert aus Schneid- baywmgehungsprozessen der
Versetzungen mit den Teilchen [76].

Leicht Uberstochiometrische Mengen an Titan werdenborhaltigen Stahlen zur
Abbindung des Stickstoffs verwendet, um die Wirkkainvon geldstem Bor aufrecht zu
erhalten. Wegen der hohen Affinitat zu Kohlenstahn ein Titan-Kohlenstoffverhaltnis
von 4:1 zu einer vollstdndigen Abbindung des Titansl des Kohlenstoffs fihren. Bei
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einer Gluhtemperatur von 800 °C findet eine Aufligdieser Ausscheidungen kaum statt,
wodurch bei einer raschen Abkihlung weniger Kohlgfiiszur Martensitbildung zur
Verfigung steht [39]. Niob hat beim Erwarmen, solwgélost im Mischkristall [77,78],
als auch in Form von Ausscheidungen [79,72] einezdgernde Wirkung auf die
Rekristallisation und Kornvergroberung.
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Abbildung 2.8:links: Einfluss von Nb, Ti und V auf die kritische Ausiteekristallisations-
temperatur; rechts: Einfluss der Verformung des Austenits auf die
Ausscheidungszeit

Der Effekt der Verzogerung wird auf die unmitteldaei der Verformung auftretende
Ausscheidung von extrem feinen Niobkarbiden odesbN{arbonitriden zurlckgefihrt
(Abbildung 2.8). Diese Ausscheidungen werden dwtte Verformung des Austenits
beschleunigt  [80]. Kristallographische  Untersuchemg zeigen, dass bei
verformungsinduzierten Ausscheidungen von NbC imstéwit eine geometrische
Beziehung zwischen den Kristallgittern der Aussghiegen und dem Austenit vorliegt
[81,82]. Aus der Orientierungsbeziehung zwischem idestallgittern der Ausscheidungen
mit der Matrix kann abgeleitet werden, wo die Aumsdung gebildet wurde. Nb(C,N)-
Ausscheidungen sind im Austenit und Ferrit meistetugen verteilt, da diese bei
kristallographischen Defekten wie Korngrenzen, mkenten Zwillingsgrenzen,
Stapelfehlergrenzen, Subkorngrenzen oder Versetzuragiftreten. Der Grund fur die
Bildung an diesen exponierten Stellen ist, dasdisgrol3en Fehlpassungen zwischen dem
Gitter von Nb(C,N) und der Matrix abgebaut werdénrmen. Ausscheidungen, welche bei
hohen Temperaturen im Austenit gebildet werdenkemiraufgrund ihrer GréRRe nicht
festigkeitssteigernd, beeinflussen jedoch die Anitkernstruktur [83,84].
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Allgemein wirkt Niob bei der Phasenbildung wahrexder Abkihlung kornfeinend und
ausscheidungshartend [72]. Zusatzlich verzogediessotherme Bainitbildung. Dies wird
mit der Blockierung der Keimstellen durch fein edie Karbonitride begriindet, wobei
dieser verzogernde Effekt bei niedrigen UmwandItemgperaturen besonders ausgepragt
ist. Die verzogerte Kinetik der Bainitbildung kanedoch auch auf die verbesserte
vermehrten Keimbildungspe feinkornigen
Mikrostruktur zurtckgefuhrt werden [85]. Eine Zusaenfassung der Wirkungsweise von
Niob ist in Abbildung 2.9 dargestellt.

Ferritbildung aufgrund der in der
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2.4 Mechanismen zur Streckgrenzenerhdhung der Matri  x in DP-Stahlen

Die Festigkeitssteigerung der martensitischen PladeP-Stahlen korreliert mit einer
Erhbhung der gelosten Kohlenstoffmenge [22], wétireiiese auf die Festigkeit der
ferritischen Matrix keinen Einfluss zeigt. Dies kamit der geringen Ld&slichkeit von
Kohlenstoff im Ferrit begrindet werden, obwohl dement stark mischkristall-
verfestigend wirkt. Durch die Behinderung der V&zaagsbewegung in der ferritischen
Matrix wird die Festigkeit dieser erhtht, wobei #@geitsbeitrage aus der
Mischkristallverfestigung, der Versetzungsdichter Ausscheidungsverfestigung und der
Feinkornverfestigung auftreten [34,86]. Beim gleieitigen Auftreten von mehreren
Mechanismen ist eine einfache Summation diesergkesisbeitrage fur eine Abschatzung
zweckmalig [34,87]. Die Genauigkeit dieses Ansatwesde jedoch vielfach infrage
gestellt [88,89], da der lineare Additionsansai lokobachtete Streckgrenze Uberschéatzt.
Wegen der einfachen Anwendbarkeit und unter deadssetzung der Unabhangigkeit der
einzelnen Komponenten ist fir technologische Abthigen diese Superposition
durchaus geeignet, obwohl diese aus metallkundlicBeht fragwirdig erscheint.
Teilweise wird der Ansatz auch fur die Abschatzuhey Zugfestigkeit angewendet.

Typischerweise gilt fir eine ferritische Matrix fdie untere Streckgrenzey:

o, =0yt Aot Ao, + Aoy + Aoy (6)
o) ... Peierls-Nabarro-Spannung
Aoss ... Festigkeitsbeitrag aus Mischkristallverfestigu
Ag, ... Festigkeitsbeitrag aus Versetzungsdichte
Aoy ... Festigkeitsbeitrag aus Ausscheidungsverfestigu

Aoks ... Festigkeitsbeitrag aus Feinkornverfestigung

Dabei gibt die Peierls-Nabarro-Spannurgg) (die intrinsische Festigkeit des Werkstoffs
an. Sie setzt sich aus einem thermischen und estleenmischen Beitrag zusammen.

Der Anteil an Mischkristallverfestigung Afs9 wird hauptsachlich durch die
mischkristallverfestigenden Elemente Phosphor,zi8i, Kohlenstoff, Stickstoff und

Mangan hervorgerufen. Bei geringen Konzentratiodeser Elemente ist eine einfache
lineare Summation der Festigkeitsbeitrdge fur tetdgische Anwendungen meist
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ausreichend. Die Festigkeitsbeitrage setzen sistesnem Verfestigungsfaktok) und der
Massenkonzentratiom;] des jeweiligen Elements (i) zusammen:

Aass ~z ki*ci (7)
ki ... Verfestigungsfaktor des Elements i
G ... Massenkonzentration des Elements i

Die Behinderung der Versetzungsbewegung kann auf AeomgrofRenunterschied
zuruckgefuhrt werden, welcher zum Auftreten vontéeiterzerrungen und folglich zur
Ausbildung von Spannungsfeldern in der Kristallstom fuhrt. Zuséatzlich treten
Wechselwirkungen zwischen den Versetzungen undrRiemdatomen auf, welche eine
Veranderung des SchubmodulS) (berticksichtigen. Die verfestigende Wirkung durch
Fremdatome ist nach Fleischer [90] die Summe derdnterung der Kristallgitter-
parameterd) in Abhangigkeit der Konzentration der Fremdatqicjeund des Effekts der
Fremdatome auf den Schubmoda):(

3
2

lda 1dG 1 |dG|,_
Ao OKk*B* =——-—"=*q+——)7" *c 8
Oss % adc Gdc ( 2G dc) Yo (8)
.. Konstante
.. Schubmodul

.. Kristallgitterparameter

o O x

.. Konzentration der Fremdatome

Wahrend bei Phosphor der Effekt hauptsachlich anfSchubmoduleffekt zurtickzufihren
ist, resultiert die Festigkeitssteigerung durchz&iim und Mangan hauptsachlich aus dem
AtomgroéReneffekt [87].

Der Festigkeitsbeitrag aus der Versetzungsdiahig)(resultiert aus der Wechselwirkung
von Versetzungen, die sich in ihrer Bewegung bedmnmdEine plastische Verformung des
Materials erhoht die Versetzungsdichte. Da Stahlezmeiphasigem Gefiige durch die
ungleichméalRige plastische Verformung der einzelPleasen viel schneller verfestigen als
einphasige, nimmt dieser Verfestigungsmechanismue eentrale Rolle bei der
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Festigkeitssteigerung in DP-Stahlen ein. Fir denstifieeitsbeitrag aus der
Versetzungsdichte gilt nach Taylor:

Ag, ~a*G*b*[p (9)
a .. Werkstoffkonstante (Metalle 0.1 - 1, meistérs)
G .. Schubmodul
b .. Burgersvektor
P

.. Versetzungsdichte

Der Anteil zur Streckgrenzenerhéhung durch AusstivesverfestigungNor) wird durch
die Wechselwirkung zwischen Versetzungen und fekesscheidungen herbeigefuhrt. In
Abhangigkeit der Ausscheidungsgrol3e entsteht dideehselwirkung entweder beim
Schneiden von kohérenten, schneidbaren Teilcheohddie Versetzung [91] oder aus
einem Umgehungsmechansimus nach Ashby-Orowan [98] inkoharenten bzw.
undurchdringbaren Teilchen. Da die auftretendensélisidungen bei den untersuchten
Stahlen groRRer als der optimale Teilchendurchmédssellen Schneidmechanismus sind,
ist die Ausscheidungsverfestigung auf den Umgehuegbanismus zurickzufihren.
Dabei umwandern die Versetzungen die Ausscheidungemd hinterlassen
Versetzungsringe an diesen, wodurch die wechsalwg&freie LAnge der nachfolgenden
Versetzungen zu den Hindernissen verkleinert widd. Versetzungen bei moderaten
Temperaturen ihre Gleitebene nicht verlassen kdnsiewd Korngrenzen aufgrund ihrer
Gitterfehlpassung untiberwindbare Hindernisse fén\tirsetzungsbewegung. Daraus kann
abgeleitet werden, dass die Versetzungen wegenfetdenden Versetzungsbewegung
nicht mit den Ausscheidungen an Korngrenzen weulwdan und somit kein Beitrag
einer Festigkeitssteigerung generiert wird. FUr diasscheidungsverfestigung nach
Orowan gilt in Abhangigkeit des Teilchenradius @ersscheidungr] und des Abstands
zwischen den Ausscheidunget):(

(10)

.. Schubmodul
.. Burgersvektor

~ T

.. Abstand zwischen den Teilchen
.. Teilchenradius

-
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Die Verringerung der KorngréR3e der ferritischen Natst eine wirksame Mdoglichkeit,
um die Festigkeit bei gleichzeitiger Zahigkeitszum& zu erhthen. Der Beitrag durch
FeinkornverfestigungXokc) kann durch einen Versetzungsaufstau an Korngreeddart
werden. Korngrenzen bilden sich durch eine vorhaed6&itterfehlpassung zwischen
benachbarten Koérnern aus, welche aus der untediichien Orientierung der Korner
resultiert. Da die Versetzungsbewegung an einetéblene gebunden ist und diese bei
niedrigen und mittleren Temperaturen nicht verlasserden kann, kommt es im Bereich
der Korngrenzen zu einer Erh6hung der Versetzuobstsli Wegen der abstof3enden
Wechselwirkung nachkommender Versetzungen mit Ilgégic Vorzeichen resultiert ein
Versetzungsaufstau, der ein Spannungsfeld generl@adurch werden zusatzlich
Versetzungen und Versetzungsbewegungen im benaehhb&orn initiiert. Dieser Ansatz
ist nur dann gultig, wenn die Korngréfie mindestatis Aufnahme von einem
Versetzungsring erlaubt. Geringere  KorngroRen filhredagegen zu einer
Festigkeitsabnahme. Dieser Zusammenhang zwischen @nittleren* Korngréf3ed) und
der Festigkeit wurde unabhéngig voneinander vor [93] und Petch [94] publiziert, die
diesen mit dem nach ihnen benannten Hall-Petchfikkasiten [95] kombinierten. Die
Bestimmung der ,mittleren KorngroRe* ist aufgrundr cauftretenden Groéf3enverteilung
und der Dreidimensionalitdt jedoch nicht einfachrctiu die Analyse von zwei-

dimensionalen Schliffen bestimmbar. Der Beitragciufeinkornverfestigund\gke) ist:

A K (11)
oo~

KG \/a

Ky ... Hall-Petch-Koeffizient

d ... ,mittlere” Korngrol3e
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2.5 Kristallerholung und Rekristallisation

Eine plastische Verformung von metallischen Werftsto erhoht die Defektdichte der
Mikrostruktur, wodurch ihre innere Energie zunimn®iese Erhohung kann durch
thermisch aktivierte Prozesse bei einer Tempendtdheing in Form von Kristallerholung,
Rekristallisation und Kornwachstum wieder abgelvaeriden [96].

Wahrend der Kiristallerholung heilen nulldimensi@naGitterfehler (Leerstellen) bei
Temperaturerhbhung aus. Durch die verbesserte WNbiter Zwischengitteratome
nehmen diese Leerstellenplatze leichter ein undkeserso die innere Energie des
Kristallgitters. Zusatzlich erfolgt eine Verringeg der Versetzungsdichte aufgrund der
gegenseitigen Ausloschung ungleichsinniger Versgfga (Annihilation). Weiters tritt
eine Umordnung von Versetzungen (Polygonisationyclduthermisch aktiviertes
Quergleiten von Schraubenversetzungen und Kleitem Stufenversetzungen senkrecht
zur Gleitebene auf. Diese Prozesse werden alskoicbervative Versetzungsbewegungen
bezeichnet und fihren ebenfalls zu einer Reduldeminneren Energie. Aus dem Abbau
der Versetzungsaufstauungen resultiert eine daatliGitterentspannung, welche die
Streckgrenze verringert. Durch die verbleibende ehoWiersetzungsdichte ist der
Zugfestigkeitsabfall gering.

Die Neubildung und das Wachstum von versetzungs@émeKoérnern bei der

Rekristallisation fuhrt im Anschluss an die Polygation zu einer deutlichen Abnahme
der Versetzungsdichte. Die treibende Kraitf(ir die Rekristallisation ist der Unterschied
zwischen den Versetzungsdichten des erholten ursd releristallisierten Gefliges. In
Abhangigkeit der Linienenergi€ () der Versetzung gilt somit:

P=Ap*'=Ap*G*b’ (12)
r ... Linienenergie
Yo, ... Versetzungsdichte
G ... Schubmodul
b ... Burgersvektor
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Rekristallisation ist ein Keimbildungs- und Keimaatumsvorgang. Sie tritt auf, wenn der
Zuwachs an Korngrenzenenergie bei diesem Prozesgeeist, als durch eine Reduktion
der Versetzungsdichte gewonnen wird. Keime kdonme&logh nur wachsen, wenn diese
eine kritische Grol3e und Orientierungsdifferenztwar Umgebung aufweisen. Dies kann
durch die Auflésung von einzelnen Kleinwinkelkorageen mittels thermisch aktiviertem
Klettern passieren, bis aufgrund der Aufnahme varsgtzungen in Kleinwinkelkorn-
grenzen in benachbarten Kérnern die erforderlicherfierungsdifferenz zur Bildung von
GroRRwinkelkorngrenzen eintritt  (,Theorie der Kleimkelkoaleszenz*). Dieser
Rekristallisationsvorgang wird als primare Rektlsation bezeichnet.

Die Kinetik der Rekristallisation resultiert ausrdéeimbildung und dem anschliel3enden
Wachstum durch Bewegungen der Grol3winkelkorngrenRe&ser Prozess ist durch die
Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov-Gleichung (JMAK-Gteung) beschreibbar, die den
rekristallisierten Mengenanteil X{ in Abhangigkeit der Rekristallisationszeitt) (
abschatzbar macht [87,97,98]:

t
X =1-expt—)° (13)
tekr ... Zeitkonstante (gibt den Zeitraum an, in dem ekpomentiell ansteigender
Prozess auf 63.2 % des Endwertes wachst)
q ... Zeitexponent

Das bei der Rekristallisation entstandene Geflige @urch den Verformungsgrad, die
Glihtemperatur und die Gluhdauer beeinflusst. Esaeehmende Verformung fuhrt zu
einer steigenden Versetzungsdichte, wodurch di«k&@ubréf3e nach der Polygonalisation
abnimmt und die Orientierungsdifferenz erhdht wirBtellen hoher Verformung
begiinstigen die Keimbildung und senken die erfdictes Rekristallisationstemperatur
bzw. -zeit. Fur hochverformte, reine Metalle entdutr die untere Grenze der
Rekristallisationstemperatur ca. 40 % der Schmelptgatur in Kelvin [99]. Da
Keimbildung bevorzugt an Korngrenzen stattfindefl][9beschleunigt eine geringere
Ausgangskorngrol3e die Rekristallisation. Im Ansshlan primére Rekristallisation senkt
normales (kontinuierliches) Kornwachstum die Gr&tfenenergie. Durch die geringeren
Triebkrafte findet diese langsamer und bei h6h&emperaturen statt.
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Bei der zweidimensionalen Betrachtung einer Milddur, welche aus sich bertihrenden
polygonalen Kornern aufgebaut ist, bildet sich agr gemeinsamen Kornkante ein
Gleichgewicht der Korngrenzenenergien aus. FurFhgleicher Korngrenzenenergien
entsteht dadurch eine ,Bienenwabenstruktur® aushssakigen Kornern mit geraden
Korngrenzen, wobei jegliche Unterschiede zwischean dKorn- und Phasengrenz-
flachenenergien zu Abweichungen dieses Gleichgaszastandes fihren. Flachen mit
konvex gekrimmten Grenzflachen werden folglich ierert, wahrend jene mit konkaven
Flachen anwachsen [99]. Tritt Kornwachstum bei €imezn Kdrnern unproportional stark
auf, spricht man von anormalem Kornwachstum. Dasnkbeispielsweise auf eine
inhomogene Verteilung von gelosten Fremdatomen éudscheidungen bzw. auf
Vorzugsorientierungen im Gefuige zuruckgefihrt werde

Rekristallisation kann durch das Legierungskonzeptrer Keimbildung bzw. dem daran
anschlieBenden Wachstum beeinflusst werden. Gdldstedatome zeigen keine Wirkung
auf die Keimbildung fur Rekristallisation, haberdgeh einen starken Effekt auf die
Wachstumskinetik. Das kann damit begrindet werdlass Fremdatome wegen ihres
GroRRenunterschiedes zum Eisenatom bevorzugt Platze Grol3winkelkorngrenzen
einnehmen, wo die Gitterspannung in der Eisenma#mt geringsten ist. Da die
Rekristallisation durch eine Bewegung der GroR3wlikdwmgrenzen gekennzeichnet ist,
missen diese der Korngrenzenbewegung folgen. Digeschwindigkeitsverzogernde
Mechanismus wird als ,Solute Drag” bezeichnet [10Dgr verzbgernde Effekt nimmt
beim Uberschreiten der kritischen Geschwindigkeit lorngrenzenbewegung ab, da die
Fremdatome der Bewegung nicht mehr folgen kdnneemd®genluber beeinflussen
Ausscheidungen sowohl die Keimbildung als auch Keisnwachstum [101], da bei der
Entfernung einer bestehenden Ausscheidung die Kenzgnfliche erneut gebildet
werden muss. Diese ricktreibende Kraft durch sisdls verteilte, kugelférmige
Ausscheidungen verhindert die Bewegung der Korrgpenwenn diese unterhalb eines
kritischen Ausscheidungsradius liegen [101].

4 I
rr==)*- 14
c (3) (fT) (14)
re ... maximaler Radius der Kérner
rr ... Radius der Ausscheidungen
fr ... Volumenanteil der Ausscheidungen
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Grol3e Ausscheidungen beschleunigen bei einer Kidtaming die Rekristallisation durch
eine Zunahme der Versetzungsdichte um diese Taeailch&usatzlich wirken die
Grenzflachen der Karbide als Keimstellen fir dieki&allisation, wenn diese eine
bestimmte GroRe haben [102]. Die kritische Keimgrofimmt mit zunehmender
Kaltverformung ab, weshalb sehr feine Ausscheidon@e 50 nm) verzdogernd auf die
Rekristallisation wirken. Einerseits kdnnen dieseilchen die Korngrenzenbewegung
hemmen (,Pinning“-Effekt) und andererseits direld Bildung der Subkérner verzégern,
da die Zellbildung wahrend der Erholung durch dasstiralten der Versetzungen
verhindert wird. Ausscheidungen haben keinen neswerien Einfluss auf die
Rekristallisation, wenn sie fur einen Beschleunggeifekt zu klein bzw. fur eine
Verzdgerung der Rekristallisation zu grof3 sind [103
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3 Experimentelles
3.1 Materialherstellung und Probenanfertigung

3.1.1 GrofRtechnische Herstellung

Das Material des Bor- bzw. Silizium-Konzepts wurdeltechnisch hergestellt. Die
Anfertigung der Schmelzen und des Abgusses erfolgte LD-Konverter und der
StranggieRanlage. Das Material wurde im StoRRofeh 1200 °C wiedererwarmt, im
Anschluss an einem reversierenden StauchgerisvianitWalzen (Quarto) vorgewalzt,
entlang der Fertigstral3e mit sieben WalzgeristédiavNarmbandenddicke fertiggewalzt
und entsprechend der vorgegebenen Kihlstrategidi@a@ntsprechende Haspeltemperatur
abgekuhlt. Die Walztemperatur lag dabei UBgr Die verwendeten Haspeltemperaturen
konnen mit 600 °C bzw. 670 °C angegeben werderArnsthluss an eine Beizbehandlung
in Salzsaure erfolgte die Walzung des MaterialsRaimtemperatur auf die vorgegebene
Dicke an einer funfgertstigen Tandem-Walzstral3es€s kaltgewalzte Material wurde fur
die weiteren Untersuchungen mit den verfliigbarerufitoren im Labor verwendet.

3.1.2 Kleintechnische Herstellung

Die Herstellung des Probenmaterials fur das SimeBor-, Molybdan- und Molybdén-
Titan-Konzept erfolgte in einem kleintechnischermiBelzaggregat. Die vergossenen 90
kg schweren Blocke mussten im Anschluss fur dierivaalzung am Warmwalzsimulator
vorbereitet werden.

3.1.2.1 Warmwalzsimulator

Die Proben wurden in Anlehnung an die grof3techmiséterstellung auf 1200 °C
wiedererwarmt und reversierend auf eine Dicke vOmvin bei einer Walzendtemperatur
von 900 °C gewalzt, anschlielRend mittels Wasseldbkg (bei ca. 200 bar Wasserdruck)
auf Raumtemperatur abgekuhlt und in vier gleichmbBnstiicke geteilt. In einem zweiten,
separaten Arbeitsschritt fand eine erneute Erwagrdiaser Probensticke auf 1200 °C
statt. Diese wurden anschlieRend reversierendeiber Walzendtemperatur von 900 °C,
auf Fertigdicke (7 Walzstiche) gewalzt und mittedgsninarwasserkihlung auf ca. 650 °C
abgekuhlt. Die Enddicke der Warmbander betrug délmem.

Da die Einstellung der unterschiedlichen Haspelemapren mittels Wasserabkihlung
prozesstechnisch schwierig ist, erfolgte die weité&bkihlung auf die geforderte
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Haspeltemperatur an der Luft. Dadurch konnten sokeedliche Haspeltemperaturen
simuliert werden, bevor die Warmbander bei konedkn Abkuhlbedingungen in einer
beheizbaren Abkihlkammer mit 15 °C/h, entsprechdgrdgrof3technischen Herstellung,
auf Raumtemperatur abgekuhlt wurden.

3.1.2.2 Kaltwalzsimulator

Der bei der Warmwalzung entstandene Oberflachererukdnnte durch Sandstrahlen
entfernt werden. Im Anschluss daran fand eine steende Walzung mit 5 Stichen bei
Raumtemperatur statt, um die angestrebte Fertigdielon 1 mm einzustellen.
AbschlieRend wurden die notwendigen Proben fir dieiteren Untersuchungen
angefertigt.

3.1.3 Drahterodiermaschine

Die Anfertigung der Dilatometer-, Restaustenit- ufdgproben erfolgte mittels einer
Drahterodiermaschine der Marke ONA (Typ: ONA ARICHerie ,U"). Der Draht und
das leitende Werkstiick bilden dabei die Elektrode&lektrische Entladungen zwischen
Draht und Werkstlick tragen das Material ab, ohrseeMaterial zu verformen. Weiters ist
die thermische Beeinflussung der restlichen Probi der hohen Temperaturen bei der
elektrischen Entladung wegen der kurzen Entladwiggering [104].

3.2 Gluhaggregate zur Probenherstellung

3.2.1 Dilatometer

Fir den Nachweis von auftretenden Phasenumwandiuaggde ein Abschreck- und
Umformdilatometer des Typs DIL805 A/D der Firma Bakerwendet. Die Positionierung
der Flachprobe (10 x 3.5 x Blechdicke) erfolgt inee Probenkammer zwischen zwel
keramischen Messstiften, die mit einem Wegaufnehmenbunden sind. Bei einer
Warmebehandlung treten Anderungen im Probenvoluthesh Temperaturanderungen
und unterschiedliche Packungsdichten der Kristédigibei dera/y-Phasenumwandlung
auf. Diese Anderungen werden wéahrend einer indektiErwarmung bzw. Abkiihlung
durch Aufblasen eines Gases (He) Mber die Induktionsspule an der Probe gemessen.
Die gewlnschte Temperaturbehandlung wird durch &ei¢- und Temperaturmessung
gesteuert. Die Temperatur wird mit Hilfe eines iakRlatin/Rhodium Thermoelements
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ermittelt. Das bei der gesamten Messung aufgezeiehfemperatur-Langenénderungs-
diagramm, in weiterer Folge kurz als Dilatometevleurbezeichnet, ist Ergebnis der
Untersuchung. Dabei geben Anderungen in der Langelehnung, die die temperatur-
abhangige Ermittlung der umgewandelten Phasenmemngéglichen, einen Hinweis auf
stattfindende Phasenumwandlungen.

Nach dem Abschleifen der Grate an Stirn- und Skételmen der Proben wurden die
Thermoelemente an die von Staub und Fett gereif@fi¢’o Ethanol) Probenoberflache
geschweil3t. Nach dem Einbau der Probe zwischekedamischen Messstifte erfolgte die
entsprechende Warmebehandlung. Fir Abkilhlraten emeiéh zwischen 170 — 200 K/s
konnte Stickstoff als Kiihlgas verwendet werden, neéfl fir gro3ere Abkuhlraten der
Einsatz von Helium erforderlich war [105].

3.2.2 MULTIPAS (Multip urpose Annealing Simulator)

Mit Hilfe des von der Fa. VATRON entwickelten Siratdrs wurden Proben mit
ausgewahlten Warmebehandlungen angefertigt. WedesttNorteil dieses Simulators ist,
dass aus der groReren Probengeometrie (450 x 20anddike), verglichen zum
Dilatometer, auch Zugproben aus dem warmebehandiléterialien angefertigt werden
kdnnen. Somit sind mechanische Kennwerk, (R Ag Aso) in einem grofRen
Variationsbereich der Prozessparameter ermittelbasatzlich besteht die Mdglichkeit,
die Proben rasch mit Wasser abzuschrecken. Dadsiratas, bis zu einem bestimmten
Zeitpunkt entstandene Geflige, ohne eine weiteffestiihsgesteuerte Umwandlung auf
Raumtemperatur abkihlbar. Dies ermdglicht eine itbeleise Beobachtung der
auftretenden Gefligeentwicklung, wenn diese Absélregen nach unterschiedlichen
Zeitpunkten der entsprechenden Warmebehandlungagwarden.

Bei der Messung wird die Probe an den Schmalsaitden Einspannbacken befestigt und
anschlieBend durch direkten Stromdurchgang erhi2er Temperaturverlauf der
Warmebehandlung wird mit Hilfe von Thermoelemengemittelt, wobei die verwendete
Anzahl von der Probengeometrie abhéangt. Die bei DBéssertation verwendete
Probengeometrie (450 x 20 x 1 mm) erforderte dersdz von drei Thermoelementen,
welche am linken bzw. rechten Probenrand und inb&rpentrum angeschweil3t waren.
Fur die weiteren Untersuchungen konnten aus dertulggeg Material zwei Zugproben
(FO7), ein Mikroschliff und eine Restaustenitpramgefertigt werden.
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Im Anschluss an die Messung wurden die Probengh M#&rmebehandlung entweder aus
der Einspannung oder dem Wasserbecken entnommedi@richermoelemente entfernt.
Mit einer Beizbehandlung bei erhohten Temperaturen70 °C) war der auftretende
Zunder entfernbar [106].

3.3 Analyse
3.3.1 Charakterisierung der Mikrostruktur

3.3.1.1 Metallographische Untersuchungen

Durch die feinkérnige und komplexe Multiphasenmgtraktur der untersuchten Stéhle ist
die Anwendung von Standardatzmethoden nicht moéglizies kann damit begrindet
werden, dass diese meist nur auf die Korngrenzemkewi Die Mdglichkeiten zur

Kontrastentwicklung zwischen Ferrit und Martensitirah gezieltes Uberaltern der
Mikrostruktur bzw. durch eine Uberatzung hat derciNeil, dass Bainit nicht mehr von
den Korngrenzen unterscheidbar ist. Flir die unthtem Materialien konnten beste
Ergebnisse mit der LePera-Atzung erreicht werdegiche eine Kombination mehrerer
Atzmittel ist. Bei dieser Atzmethode erscheint Masit weil3, Bainit schwarz und Ferrit
blaulich. Meist sind die Korngrenzen dabei nichtirsstark angeéatzt. Es ist darauf
hinzuweisen, dass Restaustenit aufgrund des holdmalis an Kohlenstoff gleich wie

Martensit dargestellt wird. Beim Auftreten von Rastenit kann dies zu fehlerhaften
Interpretationen fihren.

Atzdauer: 20-30s
Stammldsung A: 1l destilliertes HO + 10 g Natriummetabisulfit
Atzmittel: Stammldsung B: 11 Ethanol + 40 g Pikrinsaure
¢ Mischverhaltnis von A und B: 1:1
Saubern: Ethanol

Tabelle 3.1: Atzparameter bei der LePera-Atzung

Fur die metallographischen Untersuchungen wurdehliffbilder mit zwei unter-
schiedlichen VergroR3erungen (1880x, 500x) mittele® Lichtmikroskops der Fa. LEICA,
des Typs MEF 4, angefertigt.
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3.3.1.2 Rasterelektronenmikroskopie (REM) und EBSD

Die Untersuchungen bei hoéheren VergrolB3erungen dékrobtruktur erfolgte an
ausgewahlten Proben am RasterelektronenmikroskapZgiss; Typ: SUPRA 35) mittels
InLens- und Sekundarelektronendetektor. Beste lastdr konnten bei elektropolierten
Proben erzielt werden. Die erforderlichen EBSD-Megen (Electron Backscattered
Diffraction) zur Bestimmung der Orientierung desiskallsystems wurden an einem
Nordlys II-Detektor der Fa. HKL-Technology durchgeft, welcher mit dem Raster-
elektronenmikroskop kombiniert ist. Die rickgestesuund detektierten Elektronen der
mit einem Elektronenstrahl in einem bestimmten Barabgerasterten Probe erzeugen ein
orientierungsspezifisches Beugungsbild (,Kikuchit®a“). Durch den Vergleich dieser
Beugungsbilder mit einer Datenbank werden die Begghilder einer Orientierung
zugeordnet. In bestimmten Fallen ist eine solcherdinung wegen der geringen Schéarfe
der Beugungsbilder jedoch nicht mdglich, weshallin&kel. 6sung flir den gegebenen
Messbereich verfigbar ist. Besonders bei stark owmten Strukturen tritt dieses
Phanomen bevorzugt auf. Bei den durchgefiihrtenrsintbungen wurde ein Bereich von
600 x 600 um mit einer Schrittweite von 0.lum analysiert. Die Zuordnung des
Kristallsystems bzw. der Kristallorientierungenodgte mit der Software Channel 5 von
HKL-Technology.

3.3.1.3 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die erforderlichen TEM-Untersuchungen fur eine digzete Analyse der Mikrostruktur
erfolgte am AIT (Austrian Institute of TechnologyBH, Seibersdorf) im Bereich AMAT
(Advanced Materials & Aerospace Technologies). Mikem Durchstrahlungs-
elektronenmikroskop Modell CM20STEM und dem hochiménden Transmissions-
elektronenmikroskop Modell Tecnai F20 wurde einesgaheidungs- und Versetzungs-
analyse durchgefiihrt. Beide Geréte nutzen eine HBmsaigungsspannung von 200 kV.
Die Abbildung der Oberflachen geschieht Uber eis&kundarelektronendetektor (SE)
bzw. InLens-Detektor (InLens), wahrend die Aussdbegen mit Hilfe wvon
Elektronenbeugung und die chemische ZusammensetnitngDX identifiziert werden.
Die Herstellung der erforderlichen Folien fur dieeddung geschah durch Schleifen bzw.
durch anschlieRendes Elektropolieren unter der ¥edung von 5 — 10% Perchloressig-
saure als Elektrolyt.
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3.3.2 Methoden zur Charakterisierung des Restaustenits

3.3.2.1 Magnetjochmethode

Die Ermittlung der Restaustenitmengen mittels Réndiffraktometrie ist aufgrund ihrer
geringen Reproduzierbarkeit und aufwendigen Medsodgt fir die Ermittlung von
geringen Restaustenitmengen, wie sie in DP-Stahldireten, meist unbrauchbar. Da
diese fur die Interpretation der auftretenden Pimassvandlungen und der beobachteten
Eigenschaften unbedingt erforderlich sind, wurdea Restaustenitgehalte mit einer
magnetischen Messung bestimmt. Das Prinzip derdemFa. VATRON entwickelten
Methode ist, dass kubisch-raumzentrierte (krz) kalisch-flachenzentrierte (kfz) Gitter
ein unterschiedliches magnetisches Verhalten zeiBemm Messvorgang induziert die
magnetisierte Probe (magnet. Feldstarke: 20000 Adei der Bewegung durch die
Messspule eine Spannung in der Spule, die prop@aiftiour Magnetisierung ist. Dadurch
werden in Proben mit héherem Austenitgehalt germg8pannungen induziert. Bei
Kenntnis der Sattigungsspannung eines vollfernesc Materials kann so der
Restaustenitgehalt einer Probe mit der gleichemi@ahen Zusammensetzung ermittelt
werden. Anderungen in der Legierungszusammensetginyin Form von Korrektur-
faktoren bericksichtigbar, weshalb vollferritiscReferenzproben entfallen. Die Vorteile
dieses Messprinzips sind die einfache Auswerturidi@ Formunabhéngigkeit der Proben
und die gute Reproduzierbarkeit (0.5 %). Die Megskemn an Proben mit einer Lange bis
25 mm und einem maximalen Durchmesser bis 7 mmay@drischen Proben, bzw. einer
Seitenldnge bis 4.9 mm bei quadratischem Querdclthitchgefuhrt werden. Die
Messmethodik erlaubt die Bestimmung von Ferrit ims#&nit bzw. Austenit in Ferrit in
einem Mengenbereich von 1 — 30 % [107].

3.3.2.2 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Fur Interpretationen bezlglich der Stabilisierungs dRestaustenits wurden XRD-
Messungen durchgefiihrt. Bei dieser Methode kommtdesch die Streuung der
Rontgenstrahlen an den Elektronen des Kristallgitteu Interferenzbeugungsmaxima,
wobei aus deren Lage der Gittertyp und die Gittenp@ter des untersuchten Kristalls
bestimmbar sind. Aufgrund des unterschiedlicherstéligitters von Austenit und Ferrit
kann die Austenitmenge ermittelt werden. Aus derévderung des Gitterparameters
durch die interstitielle Einlagerung von Kohlens$tofst die Bestimmung des
Kohlenstoffgehalts im Restaustenit mdoglich. Die Bewgen erfolgten an einem
Diffraktometer des Typs ,PANANALYTICA X'Pert Pro‘im Winkelbereich von 10° <@
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< 140° mit Co-K-Strahlung (Wellenlangex = 1.7890 A) bei einem Kathodenstrom von
40 mA und einer Beschleunigungsspannung von 40 kV.

3.3.3 Mechanische Prifung und Bestimmung der Mikroharte

3.3.3.1 Zugprifung

Der Zugversuch wurde entsprechend der europdisdderm EN 10002 Teil 1
durchgefuhrt. Fur die Untersuchungen wurden zwescléedene Probengeometrien (FO1,
FO7) verwendet. Die Geometrien der Flachzugprolh is Tabelle 3.2 angegeben. Die
FO7-Zugprobe entspricht der ASTM E 517, SpecimenAdternative” mit L, = 35 mm.
Die Prifung der Zugproben mit der FO1-Geometrielgté an der Zugpriufmaschine der
Firma Messphysik (Modell BETA 100-6/6x13). Die Aps¢ der kleineren FO7-Proben
fand an der Zugprtfmaschine der Firma ZWICK/Raoglbdell BTC-FR020TN.A50) statt.
Wahrend der Prifung wurde die Prifgeschwindigkemlehnung an EN 100002 von 10
MPa/s im elastischen bzw. 3 %/min im Ludersberaickl 25 %/min bis zum Bruch
variiert.

Probenart: FO1 FO7
Probenbreite [mm] 20+ 0.1 12.5+ 0.025
Kopfbreite [mm] 30+ 0.5 20+ 0.05
Versuchslange [mm] 80+0.1 35+ 0.05
Gesamtlange [mm] 250+ 0.1 100+ 0.025
Parallelitatstoleranz [mm] 0.05

Tabelle 3.2: Vergleich der Zugprobengeometrien W0h- und FO7-Proben

Die automatische Auswertung der Messungen von Rrabeder Langsachse parallel zur
Walzrichtung erfolgte entsprechend der EN 10002&kgh A. Die Benennung der
Formelzeichen entspricht der europaischen Norndéir Zugversuch (EN 10002, Teil 1).
Die in der DIN EN 10336 angegebene Mindestbruchdefnfir ein kontinuierlich

schmelztauchverzinktes Blech aus Mehrphasenstéihiiigieine Messlange von 80 mm.
Wegen der beschrankten Materialmenge bei der kighmischen Herstellung von Material
im Labormalistab war oftmals eine Reduktion der &mgkbRe auf die FO7-Geometrie
erforderlich, um den Umfang der erforderlichen UWsiiehungen realisieren zu kdnnen.
Bei der FO7-Probe werden durch die geringere Megsl&on 35 mm keine Normwerte fur
die Bruchdehnung ermittelt. Wahrend die Bruchdelgndaorch eine Verringerung der
Messlange steigt, ist die Gleichmal3dehnumg) (von der veranderten Messlange
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unabhéngig. Der Bruchdehnungsunterschidgsd) bei unterschiedlichen Messlangen
bildet sich demnach nur im Einschnirbereidks & Ag) aus und entspricht dem Verhaltnis
der Messlangen:

Agsigo = (As = A) ™ (:_(?) (15)

Die Umrechnung der gemessenen Bruchdehnung ausMesslange von 35 mm auf die
in der Norm angegebene Messlange von 80 mm erispier Summe der messlangen-
unabhanigen Gleichmal3dehnung und dem berechnetaersdmed, der aus den
differierenden Messlangen resultiert. Mit der Forr(is5) kann eine Abschatzung des
erreichten Dehnungsniveaus erfolgen, wenn eine tvetd&k Messlange von 35 mm
verwendet wird.

A" = (A — A) * (§—§)>+Ag (16)

3.3.3.2 Mikroharteprufung nach VICKERS
Die Hartemessung ermoglicht eine schnelle, zerstigfueie Abschatzung der statischen

Festigkeit von Proben mit geringen Abmessungen,uwaiddiese Methodik pradestiniert
fur die Beurteilung von Dilatometerproben ist. [gig Mikrohartepriufung nach VICKERS
gilt die DIN EN I1SO 6407 Teile 1, 2 und 3. Die Urgechungen erfolgten an einem Gerat
der Marke LECO (Modell LM300AT). Der Wert der Miknéarte nach VICKERS HV1 ist
der arithmetische Mittelwert aus funf Mikrohartedriicken mit einer maximalen
Prifdauer von 10 s unter Berlcksichtigung des Mitadestands zwischen den Eindriicken
und zu den Probenrandern. Um einen guten Kontraisichen Eindruck und Geflige zu
erhalten, geschieht die Prifung an metallisch bfaolierten, nicht geétzten Proben.
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34 Durchgefiihrte Glihzyklen

3.4.1 Untersuchungen zum Rekristallisations- und Austenitisierungsverhalten

Die entwickelten Legierungskonzepte wurden entsmed der schematisch dargestellten
Glihbehandlungen in Abbildung 3.1 (links) analysi€ie Erwdrmung des Materials auf
unterschiedliche Glihtemperaturen erfolgte am Ditegter mit einer Aufheizrate (HR)
von 20 K/s. Der untersuchte Temperaturbereich (#3560 °C) wurde dabei in 50 °C
Schritten analysiert, wobei das Material 0, 20, Wl 80 s auf der entsprechenden
Temperatur verblieb, bevor eine rasche Abkuhlung Helium auf Raumtemperatur
erfolgte. Wegen der hoheren Abkuhlrate von Heliwerglichen mit Stickstoff, kann das
bei der Glihbehandlung entstandene Geflige ohnedédfmsionsgesteuerte Umwandlung
bis auf Raumtemperatur abgekuhlt werden, wodurclvaidandene Austenit in Martensit
umwandelt. Diese Untersuchungen ermdglichen beBaerertung und Interpretation der
Schliffbilder bzw. der Mikrohartemessungen eine lsa der vorhandenen Phasenmengen
und geben Hinweise auf stattfindende Rekristaibsaprozesse in Abhangigkeit der
Gluhparameter.

. A tay (0/20/40/80 s) y
Tan (750/775/800/825/850 T)

n

J anv (800/850 )

KR (max. KR mit He- Kiihlung) 0,6 K/s —-max K/s

Temperatur [C]
Temperatur [C]

HR =20 K/s

» »

Zeit [s] - Zeit [s] .

Abbildung 3.1: links: schematische Darstellung der Variation in den Gélfandlungen mit
anschlielender Abkihlung mit Heliumgchts: schematische Darstellung der
Glihbehandlungen mit anschlielRender kontinuiertiétizkiihlrate
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3.4.2 Untersuchungen der Phasenumwandlung bei kontinuierlicher Abkihlung

Die allgemeine Charakterisierung der Phasenumwagdlu erfolgte  mit
Dilatometeruntersuchungen. Wie in Abbildung 3.1clite) schematisch dargestellt ist,
wurden Proben mit einer AufheizratdR) von 20 K/s auf 800, 825 bzw. 850 °C erwarmt
und fur 60 s auf der entsprechenden Temperatundsot gehalten. Bei der maximalen
Gluhtemperatur von 850 °C und 60 s ist bei denraantditen Legierungskonzepten eine
vollstandige Austenitisierung zu erwarten, wahréxel 800 °C bzw. 825 °C diese nur
unvollstandig stattfindet. Im Anschluss an dieséhBehandlungen wurden die Proben bei
unterschiedlichen konstanten AbkuhlratéR) auf Raumtemperatur mit Stickstoff {N
abgekuhlt. Um den Einfluss der Abkiuhlraten aufPlsenumwandlungen detektieren zu
konnen, fand eine Variation der Kuhlraten im Benemvischen 0.6 — 80 K/s statt. Die
untersuchten Abkilhlraten ergeben sich dabei jewels der Verdopplung des
vorangegangen Wertes bis zur maximal am Dilatometiglichen Abklhlrate bei N
Kihlung (max K/s) bis zur Raumtemperatur. Diesesgmtht bei der verwendeten
Probengeometrie (10 x 3.5 x Blechdicke) ca. 1700-K/s.

3.4.3 Untersuchungen der isothermen Phasenumwandlungen

Die in Abbildung 3.2 (links) schematisch dargestell Glihzyklen beriicksichtigen die
Uberlegungen aus 3.4.2 zur Einstellung eines vieltdaren Ausgangsgefiiges zu Beginn
der Abkihlung. Im Anschluss an die Gluhbehandluagdén zwei unterschiedliche
Abklhlraten bis zum Erreichen der isothermen Haldspn Anwendung. Bei der
schnelleren Abkuhlrate (50 K/s) ist die bis zum ekfinen der Haltetemperatur
umgewandelte Menge gering, wobei die Einschwingédfeler Temperaturregelung des
Dilatometers noch akzeptabel sind. Demgegenubet filie langsamere Abkihlrate (5
K/s) zu Ergebnissen, welche einer Kombination aathermen und kontinuierlichen
Untersuchungen entsprechen. Wegen der untersatiedliMengen des gebildeten Ferrit
bis zum Errreichen der isothermen Haltephase und g#gingen Ldslichkeit von
Kohlenstoff in diesem, werden durch die variiertédkihlraten unterschiedliche
Kohlenstoffgehalte im Austenit eingestellt. Somiidsauftretende Trends vorhersagbar,
welche aus einer Verdnderung der Kohlenstoffkomaé@oh resultieren wirden.

Die isothermen Haltetemperaturefpf) analysieren in 50 °C Schritten den Temperatur-
bereich zwischen 250 — 750 °C. Die Haltezeit vo®(l& ist bei den untersuchten
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Legierungskonzepten meist fur eine vollstdndigéhsone Umwandlung ausreichend. Am
Ende der isothermen Haltephase wird rasch abgekiimitdas bei der Abkihlung bzw.
wahrend der isothermen Haltephase gebildete Gdfisgeur Raumtemperatur nicht mehr
zu verandern.

A A
5 Tan (800/850 T) o Tan (800/850 T)
—IMKR (5/50 KI/s) = KR (5/50 K/s)
2 2 i
(B S
g| v gff :: ¢ : Y
£ Toa (250 — 750 T /1800 s) S0 | Toa(250-750 T /1800 s)
— = - H H H
HR =20 K/s : i Abkuhlmedium: Wasser
R VYoV v .
Zeit [s] Zeit [s]

Abbildung 3.2: links: schematische Darstellung der Glihbehandlungen angchlieRender
isothermer Haltephaseechts: schematische Darstellung der Glihbehandlungen
mit anschlieRender isothermer Haltephase und Abskhkiihlung nach unter-
schiedlichen Uberalterungszeiten

Zusatzlich wurden an ausgewahlten Legierungsvamartgédnzende Untersuchungen am
MULTIPAS durchgefiihrt. Die in Abbildung 3.2 (rechtgezeigte Abschreckkihlung mit
Wasser nach unterschiedlichen Haltezeiten ermdgiighAnalyse der zeitlichen Geflige-
entwicklung durch den Vergleich der Mikrostrukturen

3.4.4 Untersuchungen zum Schmelztauchverzinkungsprozess

Die Entwicklung von Stahlen mit definiertem Eigemafttsprofil erfordert Untersuchungen
der Materialen entsprechend der grof3technischenrefygte. In Abbildung 3.3 ist
schematisch der Zeit-Temperaturverlauf der Schmetttverzinkungsanlage dargestellt,
welche fur die Herstellung des Materials genutztrdeu Die Potentialanalyse der
Legierungsvarianten erfolgte am Dilatometer, aug d@a Anschluss ausgewahlte
Glihzyklen am MULTIPAS wiederholt wurden, um aush&ind Material fur die
Ermittlung der mechansichen Kennwerte herstellenkédanen. Beim Schmelztauch-
verzinkungsprozess wird das Material auf die Gliiteratur Tan) erwarmt und isotherm
gehalten. Im Anschluss daran findet eine langsamaftabkihlung bis zur
AbschrecktemperatuiTg) statt, der eine raschere Abklhlung bis auf dierdlerungs-
temperatur Toa) folgt. Dabei wird das Material bis zum Erreichéar Temperatur des
flissigen Zinkbads T, isotherm gehalten. Bei der kleintechnischen Satoh des
Schmelztauchverzinkungsprozesses wird dieses Eimauin das Zinkbad durch das
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Einstellen der entsprechenden Zeit und Temperatiu4@0 °C nachgeahmt. Im Anschluss
daran folgt, entsprechend der bestehenden Anlagjae, Abkiihlung des Materials auf
Raumtemperatur. Wie in Abbildung 3.3 dargestetit vaurden die Einflussparameter im
maoglichen Bereich der Anlage variiert, um das Pidérder untersuchten Legierungen
analysieren zu kénnen.

Tan (850 — 775 )

A

»
>

TAN =800 C

HTQ:700—750°C To=700T

Toa (400 — 500 T)
Tzn = 460 T

Toa (400 — 475 C)
T, = 460 T

Temperatur [C]
Temperatur [C]

Abkiihimedium: He
v YWY VYV

Bandgeschw.: 100 m/min

20s

Bandgeschw.: 180/100/60 m/min

[
>

[
>

Zeit [s] % SOS Zeit [s]
% TOA; Ende

|_

Abbildung 3.3: links: schematische Darstellung der Glihbehandlungen 8ebmelz-
tauchverzinkungsprozessesechts: schematische Darstellung der Gluh-
behandlungen des Schmelztauchverzinkungsprozesses amschliel3ender
Schnellabkihlung mit Helium nach unterschiedlicEeiten

Die Simulation des gesamten Schmelztauchverzinkarogesses ermaglicht keine
Aussagen Uber die zeitliche Entwicklung der gelidddPhasen, weshalb an ausgewahlten
Legierungskonzepten eine detaillierte Analyse nsit@ilatometrie durchgefihrt wurde.
Wie in Abbildung 3.3 (rechts) schematisch dargéstist, erméglicht eine rasche
Abkihlung an exponierten Stellen die Bestimmung dksiellen Geflgezustandes zur
jeweiligen Prozesszeit. Durch die Verwendung vonlidde als Kuhlmittel kdénnen
diffusionsgesteuerte Prozesse aufgrund der maximiéldlrate von ca. 300 K/s verhindert
werden. Die Kombination der Schliffbilder mit Miknérte- und Restaustenitmessungen
erlaubt die Analyse der zeitlichen Entwicklung déikrostruktur bzw. der Restaustenit-
stabilisierung.
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3.5 Auswertung der Dilatometeruntersuchungen

3.5.1 Ermittlung des Austenitisierungsgrades

Bei der Erwarmung findet zwischen dés- und der As-Temperatur die Ferrit-zu-
Austenitumwandlung statt. Das Austenit-zu-Ferrithédtnis gibt dabei den
Austenitisierungsgrad an, wobei eine komplette Undiang von Ferrit in Austenit als
vollstandige Austenitisierung bezeichnet wird. Bamner beschleunigten Erwarmung
verschiebt sich die erforderliche Temperatur flimeewvollstdndige Austenitisierung zu
hoheren Temperaturen. Bei Gliuhungen im ZweiphadBegbzw. bei kurzen Haltezeiten
wandelt der Ferrit nicht vollstdndig in Austenit ufa das Kiristallgitter von Ferrit
aufgrund der geringeren Packungsdichte (PD = 6&@}er als das von Austenit (PD =
74 %) ist, kommt es bei Erwarmung aufgrund dertadfgen Phasenumwandlung zur
beobachteten Langenabnahme. Bei Koexistenz vont kgrd Austenit entspricht eine
Annaherung des Abkuhlbereichs der Messkurve duncé &erade einer Mischung aus
den beiden Kristallgittern. Da die thermische Lar@yeerung von Ferrit geringer ist als
jene von Austenit, zeigen die angepassten Geraddnggre Steigungen als bei einer
vollstandigen Austenitisierung. Die Gesamtumwanglbei einer bestimmten Temperatur
entspricht dem Vertikalabstand zwischen dem Polybender Erwarmungo(-Fit) und der
Geraden zu Beginn der AbkuhlkurweKit). Das vertikale Teilstiick zwischen der Geraden
zu Beginn der Abkuhlkurvey{Fit) und der Messkurve bei der entsprechenden Eeatyr
entspricht der Umwandlungsmenge bei der AbkuhliNgd diese Berechnung auf die
Messkurve einer unvollstdndig austenitisierten Brabhgewendet, resultieren zu Beginn
der Abkuhlkurve ¢ + y-Fit) verdnderte Umwandlungsmengen.

Durch eine alleinige Betrachtung der Messkurve atsrkritischen Gluhbehandlungen
kann keine Aussage Uber die Gesamtferritmenge zyinBeder Abkluhlung getroffen
werden, wodurch die Ermittlung der Gesamtphasenerenigr Mikrostruktur unmdglich
ist. Erst die Summierung der gebildeten Ferritmengdrend der Abkuhlung und der
Ferritmenge zu Beginn der Abkihlung (100 [%)] - Amumstisierungsgrad [%]) ermoglicht
die Ermittlung der absoluten, im Geflige vorliegend®hasenmengen aus der
Dilatometermesskurve.
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Zur Ermittlung des Austenitisierungsgrades wird diesskurve einer vollstandig
austenitisierten Probe (Abbildung 3.4, rechts) ot Messkurve einer unvollstandig
austenitisierten Probe der jeweiligen Legierungavaen Uberlagert.

Dilatation [ pm/100]

__Messkurve bei
Aufheizung

[ETTTPTTINS R DR SRR A PSRN AN SRR

Messkurve bei

Segmentation — Messkurve bei vollstandiger Austenitisierung

Messkurve bei unvollstandiger Austenitisierung

Temperatur [C]

Abbildung 3.4: links: Bildanalyse zur Bestimmung des Austenitisierunagdgs; rechts:
Uberlagerte Messkuven unterschiedlicher Glihtentpesa aus Dilatometer-
untersuchungen zur Bestimmung des Austenitisiegrages

Der eingezeichnete Vertikalabstand in der Messkderevollstandig austenitisierten Probe
entspricht der vollstdndigen Ferrit-zu-Austenitumaiang bei der entsprechenden
Gluhtemperatur. Die Differenz zum Vertikalabstaner dinvollstdndig austenitisierten
Probe bei der gleichen Temperatur stimmt mit demitheenge am Ende der Glih-
behandlung Uberein, woraus der Austenitisierungsdrarechenbar ist. Da es bei der
Uberlagerung der Messkurven teilweise zu erhebfichbweichungen kommt, wird das
arithmetische Mittel von mehreren Auswertungen Bestimmung des Austenitisierungs-
grades herangezogen.

Zusatzlich erfolgten Untersuchungen zur Bestimmuleg Austenitisierungsgrades am
Dilatometer, bei denen am Ende der AustenitisierdieyProben rasch mit Helium als
Kidhimedium auf Raumtemperatur gekuhlt wurden. Deldwerden diffusionsgesteuerte
Prozesse bei der Abkihlung minimiert, weshalb ledigder vorhandene Austenit in
Martensit umwandelt und so eine ferritisch-marteschie Mikrostruktur bildet. Mittels
Bildbearbeitungssoftware ist der Austenitisierumgdgaus der Trennung (Segmentation)
der ferritischen und martensitischen Phasen bediamifAbbildung 3.4, links).
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Da Korngrenzen durch die LePera-Atzung dunkel aisem, werden diese bei der
Segmentierung den martensitischen Bereichen zugebr®araus folgt, dass bei hohen
Austenitisierungsgraden bzw. kleinen KorngroRersalidMethode den Austenitisierungs-
grad Uberschatzt bzw. keine Segmentation mehr ologht. Wegen der beschréankten
Einsetzbarkeit dieser Methode und dem zuséatzlidessaufwand wurde diese Methode
nur an ausgewahlten Proben angewendet, um dieteltent Austenitisierungsgrade aus
den Messkurven der Dilatometermessungen zu Ubermrif

3.5.2 Ermittlung der Austenitmenge und des Kohlenstoffgehalts im Austenit
wahrend der Austenitisierung

Aus der Messkurve vs. T) der entsprechend 3.4.1 warmebehandelten Dilatymet
proben ist die zeitliche Entwicklung der Ferrit-Austenitumwandlung ermittelbar
(Abbildung 3.5, rechts). Dazu wird die Langenandgraer Probe beim Aufheizen mit
einem Polynom zweiten Grades-Fit) und die Langené&nderung der Probe beim Abkiihle
mit einer Geradeny{Fit) angenahert. Die Differenz der Probenlangerseiena- undy-
Fit entspricht der maximal moglichen UmwandlungsgeenUnter Anwendung des
metallurgischen Hebelgesetzes wird die mit zuneld@ememperatur stattfindende Ferrit-
zu-Austenitumwandlung ermittelt. Da jedem Tempetagut eine Messzeit zugeordnet
werden kann, ist die zeitliche Ermittlung der Austimenge moglich (Abbildung 3.5y}).
Der Zeitpunkt der ersten Austenitbildung wird alsisgangspunktt{®¥ = 0 s) fiir die
durchgefuhrten Betrachtungen in 5.7.1 herangezdgeinkenntnis der Kohlenstoffmenge
der Legierung und unter der Annahme, dass keineenksmbide am Ende der
Glihbehandlung im Geflige vorhanden sind bzw. Fkeiiten Kohlenstoff I6sen kann, ist
eine Berechnung der Kohlenstoffmenge im Austenitgimb (Abbildung 3.5, ¢c im
Austenit [Masse-%]").
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Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der gebéldey-Menge wahrend der Ferrit-zu-
Austenitumwandlung inkl. des zugehdrigen Kohlerfgidialts im Austenit

3.5.3 Ermittlung des Umwandlungsverhaltens bei kontinuierlicher Abkuhlung

Die bei der Untersuchung am Dilatometer aufgezathiMesskurve wurde durch eine bei
der voestalpine Stahl GmbH entwickelten Softwaregawertet. Diese in Visual Basic
programmierte, semiautomatische Auswerteroutinedglicht die temperaturabhangige
Ermittlung der Umwandlungsmengen. Wie Abbildung 8i6ks) zeigt, wird dazu ein

Polynom zweiten Grades an die Messlinie der Auflregz(@-Fit) und eine Gerade an die
Messlinie der AbkuhlungyFit) im Bereich, wo Austenit vorherrschend istganahert.

Da zu Beginn und am Ende des Temperaturzyklus iewlee Probe bei Raumtemperatur
vorliegt, mussten diese Messpunkte deckungsglestih ®urch eine Vergrélierung des
Kristallgitters bei der Martensitbildung, der Slaierung von Restaustenit bzw. der
Verschiebungen der Probe zwischen den Messaufnehmeean Aufheizen bzw. Abkihlen

konnen jedoch Abweichungen auftreten. Aufgrund ddteinigen Analyse der

Phasenumwandlungen bei der Abkihlung ist eine Wiebong des Polynoms der
Aufheizung auf den Endpunkt der Messung zweckméi$igdiese Effekte ihrem Betrag
nach bertcksichtigen zu kénnen. Fir die Ermittlaley Gesamtmengen der einzelnen
Phasen muss zusatzlich eine Korrektur der Umwaggilmengen beim Vorhandensein von
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Restaustenit bzw. bei unvollstadndiger Austenitigigyr erfolgen, da diese Mengen nicht aus
der Messkurve ermittelbar sind. Diese Vorgehensveisnoglicht den Vergleich der
Phasenmengen nach unterschiedlicher Austenitiggerun

Die Auswertesoftware identifiziert die Phasenumwangden, da die Wendepunkte vpe

f(x) die Extremwerte vory’ = f(x) sind. Die Phasenmengen kdnnen durch geeignete
Gaul¥’'sche Glockenkurven aus der Summenkurve separexden, da die Integration
dieser Flache der gesamten stattgefundenen Phasamdilang entspricht. Eine
exemplarische Darstellung dieser Kalkulation istién Abbildung 3.6 (rechts) dargestellt.

o bei Umwandlungsstart: 0 % / :
Restaustenit: 6 % . : AN o

a Flt

—_ Messkurve d( f(T))/dt : :

— Summenkurve (P1+P2+P3+P4) e

— Phase 1 (a) : :

— Phase 2 (oberer ag) .......: EN % N O

— Phase 3 (unterer asg) : : :
Phase 4 (a)

angepasster a- Flt

dx /dT

MesskurVe bel

Dilatation [ um/100]

Messkurve bel
Abkihl ung.

Temperatur [C] Temperatur [C]

Abbildung 3.6:links: Dilatometermesskurve bei kontinuierlicher Abkutduimkl. der Polynome
zur Anwendung des metallurgischen Hebelgesetzeshts: Ableitung der
Messkurve (&dT) inkl. der Separation der Summenkurve durch gesén
Gauld'sche Glockenkurven

3.5.4 Ermittlung der isothermen Umwandlungskinetik

Glihzyklen, die eine isotherme Haltephase enthaltererden zur Analyse der
Umwandlungskinetik bei der Phasenbildung bei kariseta Temperatur herangezogen.
Analysiert wird dabei die umgewandelte Phasenmemgebei und nach der isothermen
Haltephase. Diese Informationen kénnen aus der alatoheter mitprotokollierten
Messkurve Al vs.T) ermittelt werden. Die Vorgangsweise ist in detbAdbung 3.7 (links)
dargestellt. Die Lange der eingezeichneten blaueie lentspricht der Gesamtmenge aller
gebildeten Phasen im Material bei der isothermeltedlaase (Ferritmenge nach Ende der
Glihbehandlung [nur bei interkritischer Gluhbehand] + Umwandlung vor der
Haltephase + Umwandlung wahrend der Haltephase washalung nach der Haltephase +
Restaustenit bei Raumtemperatur).
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Durch die Aufteilung dieser Gesamtmenge in die ezegchneten Teilabschnitte ist der
prozentuelle Anteil der Phasenmengen den entsprdehe Bildungszeitpunkten
zuordenbar. Im Anschluss an die Ermittlung der Igelén Phasenmengen (inkl.
Restaustenit und Ferrit bei Umwandlungsstart) kams den gemessenen Daten die
Kinetik der Phasenumwandlung wéhrend der isotheridalephase ermittelt werden.
Dazu erfolgt eine Korrektur der mitprotokolliertbtesszeit durch eine Rickstellung dieser
Zeit auf O s zu Beginn der Haltephase. Die Auftragder Phasenumwandlung wahrend
der isothermen Haltephase in Abhangigkeit der garien Messzeit fuhrt zu der in
Abbildung 3.7 (rechts) schematisch dargestellterwldndiungskurve.

éa— Fit 3 g
'g‘ ......... .. ......... : ......... :.......... .......... . ................ ©
o -angepasster a- Fit: E Jc:‘@
g Messkurvebe‘ .................................................... ? % |
— | Aufheizung 23
< Y n I
2 |Messkurve bei . =3
£ |Abkiihlung 78 9 5\ Ny - : E
& : ; Umwandlung nach S
aessssnnsmns o ST L I . Y.L der Haltephase é
. Umwandlung in der > :
Temperatur [C] Haltephase Zeit [s]
Umwandlung vor der
Haltephase

Abbildung 3.7:  links: Dilatometermesskurve bei Glihbehandlung mit Halése inkl. der
Polynome fir die Anwendung des metallurgischen HEsetzes;rechts:
Umwandlungskurve wéahrend der Haltephase
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4.1 Chemische Zusammensetzungen der untersuchten St ahle

In Tabelle 4.1 sind die chemischen Zusammensetzunige entwickelten Materialen
zusammengefasst. Die Stahle Nr. 01 — Nr. 04 wurdeh 3.1.1 grof3technisch, die Stahle
Nr. 05 — Nr. 12 demgegeniber kleintechnisch entsyared 3.1.2 hergestellt. Das 1 mm
dicke, kaltgewalzte Ausgangsmaterial fir die Untehsingen weist aufgrund der
Kaltwalzung eine Dickenreduktion von 76.1 % auf.

Bor-Konzept

N | S SitMn+Cr . Nb_____ B ____ T
_ 0L (MnCrB L. 016 ____<230/Siniedrg | 000 _<0.005_0.02
Silizium-Konzept
_Nr. | Bez. der Varianten | C SitMn+Cr _Nb B T
02 | Mn-Cr-Si-Nb_| 0.16 < 3.20/ Si hoch 0.02 0.000 0.00

03 | Mn-Cr-Si-Nb_lI 0.14 ﬂ ﬂ ﬂ ﬂ
04 | Mn-Cr-Si-Nb_llI 0.10

Silizium-Bor-Konzept

Nr. | Bez. der Varianten C Si+ Mn +Cr Nb B Ti
05 | Mn-Cr-Si-Nb-B_I | | 008 <3.20/Sihoch | 0.02 <0.005 0.02
.06 _[Mn-CrSiNb-B I [ 010 L NN S v

Molybdan-Konzept
_Nr._| Bez. der Varianten ___ | _ C . SitMn*Cr+Mo . Nb_____ B ___. LU
07 | Mn-Mo-Si-Nb-B _| 0.08 <3.20/ Sihoch, Mo hoch 0.00 <0.005 0.02

08 | Mn-Mo-Si-Nb-B_|I ﬂ ﬂ 0.02 ﬂ ﬂ
09 | Mn-Mo-Si-Nb-B_lII 0.04

Molybdéan-Titan-Konzept

_Nr._| Bez. der Varianten ___ | _ C .. SitMn*Cr+Mo_ _____ Nb_____ B ... Ti .
10 | Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_| 0.08 <3.00/Sihoch, Mo niedrig 0.04 <0.005 0.02
11 | Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_lI ﬂ < 3.00/ Si hoch, Mo niedrig ﬂ ﬂ 0.07
12 | Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_llI < 3.20/ Si hoch, Mo hoch 0.07

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzungen der uakges Stahle

48



4 Ergebnisse

4.2 Bor-Konzept

In Anlehnung an die chemische Zusammensetzung rd@terhnischen Serienproduktion
fur die Herstellung eines DP-Stahls der gefordeRestigkeitsklasse bei voestalpine Stahl
GmbH (Tabelle 2.1, Nr.: 00), wurde das Bor-Konzept gleichem Kohlenstoffgehalt
entwickelt. Nach Abbildung 2.7 kann durch die Zugalon Bor und die leicht tber-
stochiometrische Menge an Titan fur die Stickstaffadung eine deutliche Verzdgerung
der stattfindenden Phasenumwandlungen erwartet emerduséatzlich wurden die
zulegierten Mengen der restlichen Legierungseleeng®it Mn, Cr, Nb) reduziert.

4.2.1 Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens bei kontinuierlicher
Abkuhlung

Bei AbklUhlung aus dem homogenen Austenitbereictb{ldbng 4.1) ist durch die Zugabe
von Bor die Phasenumwandlung bei den untersuchtekiifraten deutlich verzdgert.

Kihlraten Gber 10 K/s verhindern die Bildung vonrfEewéhrend Kuhlraten tber 40 K/s
die Bainitbildung unterdriicken, woraus ein vollneaditisches Geflige resultiert. Die
Mikrostruktur zeigt unterschiedliche AuspragungeanvMartensit, die wegen ihrer

Farbung bei der LePera-Atzung als ,weilRer Marténsitl ,brauner Martensit* bezeichnet
werden. Die Umwandlungscharakteristik a&ndert sichicld eine Austenitisierung im

interkritischen Temperaturbereich. Abbildung 4.Belass nach der Austenitisierung von
800 °C und 60 s ca. 8 % Ferrit in der Mikrostrukaxistiert. Bei der nachfolgenden
Abklhlung tritt im untersuchten Kihlratenbereichirfeund Bainitbildung auf.
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Abbildung 4.1: ZTU-Schaubild von Stahl Mn-Cr-B haeiner Austenitisierung béi,y = 850 °C

(tan =60 s)
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Abbildung 4.2: ZTU-Schaubild von Stahl Mn-Cr-B haeiner Austenitisierung béiyy = 800 °C

(tan= 60 s)
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4.2.2 Charakterisierung des isothermen Umwandlungsverhaltens

In Abbildung 4.3 werden die stattfindenden Phasemandlungen entsprechend einer
Warmebehandlung nach 3.4.3 gezeigt. Bei Umwandlunges dem homogenen

Austenitbereich ist eine deutliche Verzégerung desten Phasenumwandlung bei der
Abklihlung bis zur Haltephase beobachtbar. Wahread Haltephase tritt bei der

vollaustenitisch geglihten Probe eine deutlichesBhamwandlung auf, wodurch am Ende
der Haltephase die umgewandelten Phasenmengenesndéagieich sind wie bei einer

vorangegangenen unvollstandigen Austenitisierungsalich fihrt eine Senkung der
Glihtemperatur zu einer deutlichen Zunahme derilsigibten Restaustenitmengen bei
niedrigen Haltetemperaturen.

S22l Ferritmenge zu Beginn der Abkiihlung

¥NNNSW Umwandlungsmenge vor Erreichen der Haltephase

YA/ Umwandlungsmenge wihrend der Haltephase
Umwandlun gsmenge nach der Haltephase

BN  Restaustenitmenge

Menge

300 400 500 600 700 300 400 500 600 700
Haltetemperatur [TC] Haltetemperatur [C]

Abbildung 4.3: Umwandlungsmengen vor, bei und ndehHaltephase bdi,y = 800 °C (links)
bzw. 850 °C (rechts) ungdy = 60 s fur Stahl Mn-Cr-BKR = 5 K/s)

In Abbildung 4.4 sind die Umwandlungskurven fur ¢ialtephase im Bereich zwischen
450 — 700 °C nach einer interkritischen Gluhbehamgllbei 800 °C (links) und einer
Glihung im vollaustenitischen Bereich bei 850 °€clits) dargestellt. Die interkritisch
geglihten Proben zeigen bei 550 °C und 600 °C g&daderte Form der Umwandlungs-
kurve. Diese Modifikation ist bei einer Haltetemgter von 550 °C nach einer voll-
standigen Austenitisierung ebenfalls beobachtbar.
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Abbildung 4.4: Isotherme Umwandlungskurven nachAlestenitisierung belay = 800 °C (links)
bzw. 850 °C (rechts) ungdy = 60 s fur den Stahl Mn-Cr-BKR = 5 K/s)

4.2.3 Einfluss der Glih- und Uberalterungstemperatur beim Schmelztauch-
verzinkungsprozess auf die Mikrostruktur und die mechanischen
Kennwerte

Abbildung 4.5 zeigt, das®, und Ry> mit zunehmender GlihtemperatufFa() und
schnelleren Bandgeschwindigkeitev) @nsteigen, wahrend die Dehnungen erwartungs-
gemal geringer werden (Abbildung 2.1). Die Dehnarigeggen im Temperaturbereich von
800 — 860 °C zwischen 5 — 8 %. Bei der typischemdgaschwindigkeit fur die
Herstellung ¥ = 100 m/min) kann bei einer Gluhtemperatur Ubeéd 85 das Festigkeits-
niveau von 1000 MPa erreicht werden. Die Variatitan Uberalterungstemperatur, nach
einer Gluhbehandlung von 840 °C und 100 m/min, tfidiar einer stetigen Abnahme der
Streckgrenze bei Erh6hung der Temperatur. Die Atigleeit weist im Temperaturbereich
der Zinkbadtemperatur ein Festigkeitsminimum agfidenziell bewirkt eine Senkung der
Uberalterungstemperatur eine geringere Restaust@miisierung. Der Einfluss der
Bandgeschwindigkeit ist dabei gering.
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Abbildung 4.5: Einfluss der Prozessparameter desm®lztauchverzinkungsprozesses B,
Rm, Aso und den Restaustenit (RA) bei Stahl Mn-Cr-B (obkn= 750 °C;Toa =
400 °C; untenTay = 840 °C;To= 750 °C)
In Abbildung 4.6 ist der Einfluss der Glihtemperatod der Bandgeschwindigkeit auf die
Gefugeentwicklung dargestellt. Mit zunehmender Bty der Gluhtemperatur nimmt der
Austenitisierungsgrad zu, wodurch der Ferritameith Beendigung der Glihbehandlung
abnimmt. BeiTay = 780 °C existieren erhebliche Mengen an Ferrithnedd bei 820 °C
der Ferritanteil deutlich verringert ist. Eine Enloing der Glihtemperatur auf 860 °C fuhrt
zu einer Homogenisierung der Mikrostruktur. Aus eeinErhdhung der Band-
geschwindigkeit resultieren grof3e Mengen an braurBareichen in der voll-
martensitischen Mikrostruktur, die bei langsameBandgeschwindigkeit nicht mehr
beobachtbar sind. Gleichzeitig treten durch diedBumg der Bandgeschwindigkeit hohere
Festigkeiten und Restaustenitmengen auf.
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RA: 0.5 %; Rn: 1018.0 MPa

h) Tan: 780 T /v: 100 m/min
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> SRR oum_ 7o |
RA: 4.9 %; Rm: 787.7 MPa RA: 3.2 %; Rm: 782.2 MPa RA: 3.3 %; Rm: 747.6 MPa
Abbildung 4.6: Entwicklung der Mikrostruktur von @i Mn-Cr-B bei Variation vonTay
(780/820/860 °C) und (60/100/180 m/min) inkl. Restaustenit (RA) URd

In Abbildung 4.7 ist der Einfluss der Uberalterutegsperatur auf die Gefiigeentwicklung
dargestellt. Die Proben wurden dazu bei einer @litperatur Tan) von 840 °C gegliht
und mittels langsamer Abkulhlung bis auf die Absckiemperatur Tg) von 750 °C
gekuhlt. Im Anschluss daran erfolgte eine rascheékihlung auf die entsprechende
UberalterungstemperatuiTda). Niedrige Werte vonToa fithren zu einer homogenen
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Matrix mit dunklen Punkten, die als Ausscheidungeterpretiert werden kdnnen.
Zusatzlich sind in diese Matrix weil3e und hellbraBereiche eingebettet, die aufgrund
threr Farbe in Anlehnung an 3.3.1.1 auf einen et®hKohlenstoffgehalt hinweisen und
somit Martensit entsprechen. Mit Erhohung der Ubemangstemperatur kommt es zu
einer deutlicheren Auspragung von Korngrenzen undiger Gré3enzunahme der Eisen-
karbidausscheidungen. Weiters ist eine intensiBrgainung der eingebetteten Bereiche
und das Auftreten von kleinen weil3en Gebieten bedbar, die nach 3.3.1.1 als
Restaustenit bzw. Martensit identifizierbar sinca Bine rein optische Unterscheidung
zwischen diesen Phasen nicht moglich ist, wurde Ristaustenitmenge entsprechend
3.3.2.1 bestimmt. Hohe Uberalterungstemperaturerefiidemnach zu einer Zunahme der
gemessenen Restaustenitgehalte. Wie bereits inlddiolg 4.5 dargestellt, tritt bei
Uberalterungstemperaturen bei ca. 450 °C ein Hestgminimum auf. Abbildung 4.7
zeigt, dass in diesem Temperaturbereich deutlicsenkarbidausscheidungen auftreten
und gleichzeitig der Volumenanteil der zweitentéasPhase gering ist.

a) Toa:400 € /v: 100 m/min c) Toa: 500 € /v: 100 m/min

A )4
N

RA: 4.1 %; Rn: 932.4 MPa

Abbildung 4.7: Entwicklung der Mikrostruktur vontag®l Mn-Cr-B bei Variation vonToa
(400/450/500 °C) und einer Bandgeschwindigkeit v&00 m/min inkl.
Restaustenit (RA) ung,,
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4.3 Silizium-Konzept

4.3.1 Charakterisierung des isothermen Umwandlungsverhaltens

In Anlehnung an das verwendete Legierungskonzepdi Serienherstellung von DP-
Stahlen dieser Festigkeitsklasse bei voestalpiabl &mbH (Tabelle 2.1; Nr.: 00) wurde,
durch die Erh6hung des Siliziumgehalts bis zum neginen Grenzgehalt fur die
Schmelztauchverzinkbarkeit an der Anlage, das i@ihizKonzept entwickelt. Abbildung
4.8 fasst das Umwandlungsverhalten der Legierumigsua mit gleichem Kohlenstoff-
gehalt wie jener in Abbildung 4.4 nach einer unstalhdigen (links) und einer
vollstandigen (rechts) Austenitisierung zusammeurcb die Erh6hung des verwendeten
Siliziumgehalts der Serienherstellung fir DP-Statlieser Festigkeitsklasse nimmt die
Restaustenitmenge im isothermen Temperaturbereach260 — 450 °C stark zu. Die
Phasenmenge bei der Abkihlung bis zum ErreichenHadtephase zeigt nur geringe
Unterschiede zwischen den bei 800 °C bzw. 850 ¥eaitisierten Proben.

LEmEES  Ferritmenge zu Beginn der Abkiihlung

S8 umwandlungsmenge vor Erreichen der Haltephase

s Umwandlungsmenge wahrend der Haltephase
Umwandlun gsmenge nach der Haltephase

I Restaustenitmenge

100%
90%
80%
70%
60%
50%
40%
30%
20%
10%

0%

Menge

300 400 500 600 700 300 400 500 600 700
Haltetemperatur [C] Haltetemperatur [C]

Abbildung 4.8: Umwandlungsmengen vor, bei und ndehHaltephase bdi,y = 800 °C (links)
bzw. 850 °C (rechts) ungdy = 60 s fur Stahl Mn-Cr-Si-Nb_KR = 5 K/s, C: 0.16
Masse-%)

Aus dem Vergleich der Umwandlungskurven in Abbildu#.9 geht hervor, dass die
Haltetemperaturen von 500 °C bzw. 550 °C eine \aér Kinetik aufweisen. Zu Beginn
der Umwandlung ist eine rasche Phasenumwandlurenebar, die sich mit zunehmender
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Haltezeit verlangsamt und erst nach einer gewiddaltezeit erneut stattfindet. Die

Geschwindigkeit dieser zweiten Umwandlung ist inrgleich zur ersten jedoch geringer.
Mit abnehmender Haltetemperatur wird das Auftreden erneut stattfindenden Phasen-
umwandlung zu langeren Haltezeiten verschoben.

100
90 1
80

S
= 70
T
£ 60
< ]
E 50
T 40 650C
= 1 600T
g 30 700C
D 20 550C
= 500C
| 450C
E 10
0 L T T T T T T T T T AS T T T T T T
0 400 800 1200 1600 2000 0 400 800 1200 1600 2000
Zeit [s] Zeit [s]

Abbildung 4.9: Isotherme Umwandlungskurven nachAdgstenitisierung beT,y = 800 °C (links)
bzw. 850 °C (rechts) unigdy = 60 s fur Stahl Mn-Cr-Si-Nb_ KR =5 K/s, C: 0.16
Masse-%)

Der Einfluss des Kohlenstoffgehalts (0.10/0.14/0Mésse-%) auf die Umwandlungs-
kinetik wahrend der Haltephasen bei 450 °C (linkgd 500 °C (rechts) ist fur die
interkritisch geglihten Proben in Abbildung 4.10rgistellt. Aufgrund des erhdhten
Kohlenstoffgehalts werden die isotherm umgewanddMeasenmengen erhoht.

100
90
S, 801
T 701
C
< 601
2 501
()
© |
= 40 0.16 Masse-% C
i 0.14 Masse-% C i
5 30 0.10 Masse-% C 0.16 Masse-% C
g 20 /O 1 0.14 Masse-% C
S 10 1 | ™ 0.10 Masse-% C
0 T T T T T T T T T A T T T T T T T T T
0 400 800 1200 1600 2000 O 400 800 1200 1600 2000
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Abbildung 4.10: Isotherme Umwandlungskurven Bgi = 450 (links) undlo, = 500 °C (rechts)
nach der Austenitisierung b&iy =800 °C unday =60 s KR = 5 K/s) bei unter-
schiedlichen Kohlenstoffgehalten (C: 0.10/0.14/Md&sse-%)
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Bei einer Haltetemperatur von 450 °C kann im Vaoyjleu 500°C keine zweite Phasen-
umwandlung im untersuchten Zeitbereich gefundenderer Héhere Kohlenstoffgehalte
verschieben die zweite, erneute Phasenumwandlunglizzeren Zeiten und erhdhen
gleichzeitig deren Umwandlungsmenge. Die resuliigea Mikrostrukturen sind in

Abh&ngigkeit der Kohlenstoffgehalte in Abbildund #.dargestellt. Niedrige Kohlenstoff-
gehalte fihren bei einer Haltetemperatur von 450rf@nlehnung an 3.3.1.1 zu einer
ferritischen Matrix, in die martensitische Bereichet hohem Kohlenstoffgehalt und

Restaustenit eingebettet sind. Mit zunehmendem éfbffgehalt steigen die Anteile der
eingebetteten Phasen und des Restaustenits. Digeriddibereiche mit hohem

Kohlenstoffgehalt werden durch eine Temperaturanhghauf 500 °C verringert, wogegen
mehr hellbraune/hellgraue Strukturen auftreten.

a)T

TN A8
A G5

’
A

O e
o~ “}"g

RA: 2.3 %; Harte: 289.2 HV1

Abbildung 4.11: Resultierende Mikrostrukturen digsnperaturbehandlungen mit Haltephasen bei
Toa= 450 °C (oben) undoa = 500 °C (unten)Tay = 800 °C,tay = 60 S,KR=5
K/s) fur unterschiedliche Kohlenstoffgehalte (Ct@0.14/0.16 Masse-%)

Der Vergleich der Gefligebilder aus Abbildung 4.1t den isothermen Umwandlungs-
kurven zeigt, dass das Auftreten dieser hellbraligitau erscheinenden Phase mit der
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Modifikation der Kinetik korreliert.

geringere Restaustenitwerte gemessen.

Zusatzlich kan eine deutliche Abnahme des
Restaustenits beobachtet werden. Die Mikrostruktinay. Umwandlungskurven bei der
Haltetemperatur von 550 °C ist in Abbildung 4.12gdstellt. Dabei wird der Beginn der
zweiten Phasenumwandlung zu immer kirzeren Zeiterscthioben, bis es zu einem
simultanen Auftreten der beiden Umwandlungen kontfimie Separation und Zuordnung
einer bestimmten Phase aus den Gefiligebildern zu hmwandlungskinetik ist somit
nicht mehr maoglich. Die Gefugebilder zeigen eineitische Matrix, in die eine erhebliche
Menge an hellbraun/hellgrau erscheinender Phasgelegttet ist. Gleichzeitig werden

a) Toa: 550 € / C: 0.16 Masse -% b) Toa: 550 T / C: 0.14 Masse -% ¢) Toa: 550 T / C: 0.10 Masse -%

S oy

RA: 0.0 %; Harte: 307.0 HV1

100
90
80
70 7
60
50
40
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20 1
10 7

umgewandelter Anteil [%)]

0.16 Masse-% C

0.14 Masse-% C

0.10 Masse-% C

0
0

400 800

1200 1600

Zeit [s]
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Abbildung 4.12: Isotherme Umwandlungskurven fir idadtetemperatur vofoa = 550 °C [Tan =
800 °C,tay = 60 s,KR = 5 K/s) bei unterschiedlichen Kohlenstoffgehal{é€n

0.10/0.14/0.16 Masse-%) inkl. der resultierendekrbitrukturen, Restaustenit-

und Hartewerte
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4.3.2 Ermittlung der Restaustenitmenge und des Kohlenstoffgehalts im
Restaustenit

Der Kohlenstoffgehalt und die Restaustenitmengedenirin Anlehnung an Punkt 3.3.2.2,
mittels XRD fur Stahl Mn-Cr-Si-Nb_1 ermittelt. Zugzdich erfolgte die Bestimmung der
Restaustenitmengen mit Hilfe der Magnetjochmethd®gbildung 4.13 zeigt, dass die
mittels Magnetjoch gemessenen Restaustenitmengen dén mit Rontgenstrahlung
gemessenen Mengen liegen. Die Haltetemperatur @n°€ stabilisiert die maximale
Restaustenitmenge, wobei mit abnehmenden Haltetamopen héhere Kohlenstoffgehalte
im Restaustenit auftreten. Bei Haltetemperatureterbalb von 300 °C zeigen die
Ergebnisse aus der Magnetjochmethode, dass eeineizAbnahme im Kohlenstoffgehalt
des Restaustenits zu einem Anstieg der Restaustmgen kommt.

1.4
1.2 T
1.01

0.8 1

A RA — Menge (Rontgen)
0.4- L oot O RA — Menge (Magnetjoch)
' @ A B ) C - Gehalt im Restaustenit (Rontgen)

0.6 1 B T

C im Restaustenit [ Masse-%]
°

021 a7 8 3
n... O
0 ; ; ; ; —y
200 250 300 350 400 450 500 THate[C]

Abbildung 4.13: Vergleich der ermittelten Restaodgteengen mittels XRD- bzw. Magnet-
jochmessungen und der Kohlenstoffkonzentration Restaustenitgehalts fir
Stahl Mn-Cr-Si-Nb_|

4.3.3 Einfluss der Uberalterungstemperatur beim Schmelztauchverzinkungs-
prozess auf die Mikrostruktur und die mechanischen Kennwerte

Abbildung 4.14 zeigt die finalen Mikrostrukturensdbei 850 °C austenitisierten Stahls
Mn-Cr-Si-Nb_| nach einem Schmelztauchverzinkungggss fiir unterschiedliche Uber-
alterungstemperaturen Tds). Die Mikrostruktur weist nach 3.3.1.1 bei einer
Uberalterungstemperatur von 500 °C eine ferritisbhegtrix auf, in welche ein hoher

Anteil einer zweiten Phase eingebettet ist. DuiehSetnkung der Uberalterungstemperatur
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auf 450 °C nimmt der Anteil dieser zweiten Phase wabbei erhebliche Mengen an
Restaustenit stabilisiert werden. Die Uberaltertergperatur von 400 °C fiihrt zusétzlich
zu einer starken Strukturierung der Matrix, wahreinel Auspragung der zweiten, harten
Phase annahernd erhalten bleibt. Diese Struktmgeder Matrix tritt simultan mit einer

Abnahme der Restaustenitmenge auf.

RA: 4.0 %; Rm: 1062.0 MPa

Abbildung 4.14: Resultierende Mikrostrukturen nd@mperaturbehandlungen entsprechend des
Schmelztauchverzinkungsprozesses bei unterschiedlit,, (400/450/500 °C)
nach einer Austenitisierung b&iy = 850 °C unday = 60 s fur Stahl Mn-Cr-Si-
Nb_I (C: 0.16 Masse-%) inkl. RA-Werte uij,

Abbildung 4.15 zeigt, dass Stahl Mn-Cr-Si-Nb_| #estigkeit von 1000 MPa bei einer

Austenitisierung von 850 °C und einer Bandgeschigkelt von 100 m/min erreicht.

Uberalterungstemperaturen unter 425 °C bzw. (bé& 47 erhdhen die Festigkeiten,

wahrend im Bereich der Zinkbadtemperatdi,(= 460 °C) ein Festigkeitsminimum

auftritt. Mit abnehmender Uberalterungstemperatumnmt die StreckgrenzeRfo2) zu.

Geringere Kohlenstoffgehalte fihren zu einer delbdin Festigkeitsabnahme, wobei die

Abhingigkeit der Festigkeit von der Uberalterungsteratur weiterhin erhalten bleibt.

Die Bruchdehnungen liegen im untersuchten Tempdrataeich oberhalb der geforderten

Grenzen und sind im Temperaturbereich zwischen 40050 °C am hdochsten. Die

Restaustenitmenge ist dabei direkt proportional Ziohlenstoffgehalt der Legierung.

Geringere Uberalterungstemperaturen stabilisief@mete Restaustenitgehalte als hohere

Temperaturen, wéahrend mit der Senkung der Glihpaten{ay = 810 °C,To = 680 °C)

die Festigkeiten tendenziell abnehmen.
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Abbildung 4.15: Einfluss der Prozessparameter beiSthmelztauchverzinkung in Abhangigkeit
der zulegierten Kohlenstoffmenge a®f ., Rn, Aso und des Restaustenits (RA)
bei Variation vonTpa

4.4 Silizium-Bor-Konzept

Die Ergebnisse der Bor- und Silizium-Konzepte zeigeteressante Potentiale, wobei
durch die separate Nutzung der durchgefuhrten Maflea das Festigkeitsziel, bei
gleichzeitiger Reduktion des Kohlenstoffgehaltst dar gegebenen Anlage nicht mdglich
ist. Eine logische Konsequenz aus diesen Unterseuist die Kombination dieser
beiden Legierungskonzepte. Der Einfluss von Kolit#hsvird durch zwei Varianten

analysiert. Aus prozesstechnischen Grinden wurde dileintechnische Material-
herstellung entsprechend 3.1.2 durchgefiihrt. Dextaubt eine breitere und vor allem
genauere Variation einzelner Prozessparameter,ingnlieckenlose Klarung der Einflisse
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aus Prozessparametern und Legierungselementeni@aufiaterialherstellung bis zum
Fertigprodukt ermdéglichen zu kénnen.

4.4.1 Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens bei kontinuierlicher
Abkuhlung

Abbildung 4.16 stellt die auftretenden Phasenumiagdn bei kontinuierlicher
Abklhlung nach einer interkritischen Glihbehandlyigy = 800 °C) und nach voll-
standiger AustenitbildungTgy = 850 °C) fur Stahl Mn-Cr-Si-Nb_| dar. Bei der Paas
umwandlung nach einer vollstdndigen Austenitisigrimitt eine starke Verzdgerung der
Ferritbildung bei Abkihlraten Uber 5 K/s auf. Dienterteilungen des Bainit- bzw.
Martensitbereichs wurden durch die detektierterensahiedlichen Bildungstemperaturen
der Phasen und der optischen Beurteilung der Ghkiidige gemacht. Glihtemperaturen
Uber 40 K/s fuhren zu einer vollmartensitischen idgtruktur.
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Abbildung 4.16: ZTU-Schaubild von Stahl Mn-Cr-Si-8b | nach einer Austenitisierung bBiy =
850 °C €an = 60s)
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4.4.2 Charakterisierung des isothermen Umwandlungsverhaltens

Wie in Abbildung 4.17 abgebildet ist, sind am Emdkr Gluhbehandlung von 800 °C
erhebliche Ferritmengen vorhanden. Gleichzeitigt toei der Abkuhlung auf Halte-

temperaturen zwischen 600 — 750 °C eine raschehfo@aler Umwandlungsmengen auf.
Diese nimmt bei tieferen Temperaturen nur mehr schwmzu. Die Umwandlungsmengen
wahrend der Haltephasen sind dabei anndhernd kangta Temperaturbereich zwischen
400 — 550 °C verringern sich die Umwandlungsmengaéhrend der Haltephase. Bei
niedrigeren Haltetemperaturen (< 450 °C) werdenrdbhtliche Restaustenitmengen
stabilisiert, wobei das Maximum bei 400 °C zu findst.

i Ferritmenge zu Beginn der Abkiihlung

B8 umwandlungsmenge vor Erreichen der Haltephase

s Umwandlungsmenge wihrend der Haltephase
Umwandlun gsmenge nach der Haltephase

I Restaustenitmenge

Menge

300 400 500 600 700 300 400 500 600 700
Haltetemperat ur [TC] Haltetemperatur [C]

Abbildung 4.17: Umwandlungsmengen vor, bei und ndehHaltephase bd&iyy = 800 °C (links)
bzw. 850 °C (rechts) ungdy = 60 s fur Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_KR =5 K/s, C =
0.08 Masse-%)

Eine vollstadndige Austenitisierund Ay = 850 °C) fuhrt zu einer deutlichen Verzdgerung
des Umwandlungsstarts bei der kontinuierlichen Albliig bis auf die Haltephase.
Gleichzeitig nimmt die Gesamtumwandlungsmenge wihmer Haltephase zu, bis die
Umwandlungsmengen am Ende der Haltephase in dehgleGrdl3enordnung liegen. Die
umwandlungstrage Zone bei Haltetemperaturen zwiset@® — 500 °C ist durch die
hohere Gluhtemperatur starker ausgepragt. Der Toardzunehmenden Restaustenit-
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stabilisierung bei niedrigen Uberalterungstempeeatubleibt trotz der Gliihtemperatur-
erhohung erhalten, wobei die gemessenen Mengenhegiringer sind.

Die Umwandlungskinetiken wahrend der Haltephasew $n Abbildung 4.18 fur den
Temperaturbereich von 450 — 700 °C und Gluhbehagdin bei 800 °C und 850 °C
dargestellt. Die Form der Umwandlungskurve zeigtdieer Haltetemperatur von 500 °C
eine Modifakation zu jenen Umwandlungskurven, d#e @00 °C bzw. 650 °C auftreten.
Wie bei den Silizium-Varianten tritt neben der sonnach Erreichen der Haltephase
auftretenden Phasenumwandlung eine zeitlich vermgerneute Phasenumwandlung auf.
Aus dem Vergleich der Zeiten zwischen den beideasB®mumwandlungen ist ableitbar,
dass hohere Gluhtemperaturen zu einer starkerenzoyerung dieser zweiten
Phasenumwandlung filhren. Besonders ausgepragt iesserd Effekt bei einer
Haltetemperatur von 550 °C nach einer vorangegargeallstdndigen Austenitisierung.
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Abbildung 4.18: Isotherme Umwandlungskurven Tgi= 500 — 700 °C nach der Austenitisierung
bei Tany = 800 °C (links) bzw. 850 °C (rechts) utg = 60 s fur Stahl Mn-Cr-Si-
Nb-B_I (KR =5 K/s, C= 0.08 Masse-%)

4.4.3 Einfluss der Glih- und Uberalterungstemperatur beim Schmelztauch-
verzinkungsprozess auf die mechanischen Kennwerte

In Anlehnung an die ermittelte Umwandlungscharagtér wurden ausgewahlte
Gluhzyklen am MULTIPAS durchgefuhrt, um die erfdaren mechanischen Kennwerte
ermitteln zu konnen. Abbildung 4.19 bildet den kie$ der Gluhtemperatur, des
Kohlenstoffgehalts und der Bandgeschwindigkeit dig mechanischen Kennwerte ab.
Aus der Analyse dieser Ergebnisse geht hervor, dissZugfestigkeit im Bereich
zwischen 775 — 825 °C anndhernd konstant ist urgthéiel3end mit zunehmender
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Glihtemperatur ansteigt. Die Streckgrenze weist ggganiber ab 800 °C einen
deutlichen Anstieg auf, wodurch das Streckgrenzdv@hmnis zunimmt. Die untersuchten
Stahle mit héherem Kohlenstoffgehalt zeigen holtastigkeiten. Im Gegensatz zu den
Varianten mit geringeren Kohlenstoffgehalten eheiStahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| das

geforderte Festigkeitsniveau im gesamten untersach&lihtemperaturbereich. Eine
Erh6hung der Bandgeschwindigkeit fihrt zu einetigksitszunahme.

©
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= A A Stéhle Mn-Cr-Si-Nb-B_| - I, HAT: 500 T
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Abbildung 4.19: Einfluss der Gluhtemperatur,() beim Schmelztauchverzinkungsprozess auf
Roo.2 bzw. R, bei unterschiedlichen Kohlenstoffgehalten und Bgsghwindig-
keiten o= 700 °C,Toa= 425 °C)

Durch die Variation der Gluhtemperatur (Abbildundl9) tritt im Temperaturbereich
zwischen 775 — 825 °C nur ein geringer Festigkersgt auf. Eine solche Verringerung
der Gluhtemperatur wirde einerseits den erfordegtic Energieaufwand fur die
Materialherstellung reduzieren und andererseitssteidadurch nicht an der Obergrenze
der Herstellparameter der Anlagen produziert werden

Darum wird die Beurteilung des Einflusses der Uberangstemperatur fiir eine
Austenitisierung bei 800 °C vorgenommen. Abbild4hg0 zeigt, dass mit zunehmender
Uberalterungstemperatur eine Erhéhung der Zugfestigind Streckgrenze auftritt. Das
Streckgrenzenverhaltnis bleibt dabei annéaherndtkahsEine Zunahme des Kohlenstoff-
gehalts fuhrt zu einer Erh6hung des Festigkeitsnisewobei lediglich der Stahl Mn-Cr-
Si-Nb-B_II das geforderte Festigkeits- und Bruchdetgsniveau erreicht.
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Abbildung 4.20: Einfluss der Uberalterungstemperaflio,) beim Schmelztauchverzinkungs-

theo

prozess auRy 2 Rn, Ao~ undAgs bei Variation des KohlenstoffgehaltSa( =

800 °C,To= 700 °C; HAT = 500 °C)
Wie aus der geringen Veranderung der Festigkeitswien betrachteten Temperatur-
bereich erwartet werden kann, kommt es zu keinerkangen Veranderungen in den
Dehnungen. Die Abschatzung d&s, " weist darauf hin, dass das erforderliche Bruch-
dehnungsniveau mit dem entwickelten Legierungskoinzen gesamten untersuchten
Bereich > 10 % ist. Abbildung 4.21 gibt einen Ubietbder resultierenden Mikrostruktur
von Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| bei Variation der Ubeglingstemperatur (400/450/500 °C).
Bei der Temperaturerhohung nimmt der Anteil und dréunliche Schattierung der
zweiten, harten Phase zu. Diese Beurteilung debskEhattierungen ist nur bei der
gemeinsamen Praparation und Atzung der Proben siglasMit abnehmender

Uberalterungstemperatur steigen die Restaustenifemen
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c) Toa: 500 € /v: 100 m/min
N

0
-
= -

Abbildung 4.21: Resultierende Mikrostrukturen nd@mperaturbehandlungen entsprechend des
Schmelztauchverzinkungsprozesses bei unterschiedlic Uberalterungs-
temperaturenTpoa = 400/450/500 °C) fur Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_|I inkl.eBt-
austenit (RA) undr,, (HAT: 500 °C,Tan = 800 °C,To= 700 °C)

4.5 Molybdan-Konzept

Aus den Ergebnissen der Stahle Mn-Cr-Si-Nb-B_I€htghervor, dass das angestrebte
Festigkeitsniveau trotz einer Senkung des Kohldfggbalts auf 0.10 Masse-% erreichbar
ist. Eine weitere Senkung des Kohlenstoffs ist dutlee Herstellparametergrenzen der
Anlage nicht durchfuhrbar. Es ist jedoch moglicencuftretenden Festigkeitsverlust mit
Hilfe von alternativen festigkeitssteigernden Matkmen zu kompensieren. Dies ist
durch die Erhdhung der Versetzungsdichte realiarertie bei der Kaltwalzung in das

Material eingebracht und bei der Austenitisieruradnnvollstandig abgebaut wird. Dazu ist

eine Verdopplung des bisher verwendeten Niobgehaltseine Substitution von Chrom

durch Molybdan notwendig, um die Rekristallisatiemtsprechend zu hemmen. Wie die
Ergebnisse der Mn-Cr-Si-Nb-B-Varianten zeigen, kaonder fir die Serienherstellung

verwendete Kohlenstoffgehalt (Tabelle 2.1; Nr.: Balbiert werden.

4.5.1 Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens bei kontinuierlicher
Abkuhlung

Nach einer vollstandigen Austenitisierung bei 860Gr 60 s wird die Phasenumwandlung
bei einer kontinuierlichen Abkuhlung wegen der stalhdigen Unterdriickung der Ferrit-
und Perlitbildung stark verzogert (Abbildung 4.22Rer Temperaturbereich der
Bainitbildung wird ebenfalls reduziert. Kihlratebei 40 K/s fuhren zur Bildung von
vollmartensitischen Gefligen. Aus der starken Vesmdigg der Phasenumwandlungen
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resultieren durch die Unterkihlung hohe Triebkrafteeshalb ca. 80 % der Phasen-
umwandlung im Temperaturbereich zwischen 300 —"&56tattfinden.

Aus der Senkung der Gluhtemperatur von 850 °C @Qf°€ resultiert eine unvollstandige
Austenitisierung mit einem Austenitisierungsgrachvea. 69 % (Abbildung 4.23). Zu
Beginn der Abkuhlung wird wenig Ferrit gebildet.iBker weiteren Abkihlung wird die
Phasenumwandlung jedoch stark verzdgert. Kuhlraber 5 K/s weisen im Temperatur-
bereich zwischen 650 — 380 °C eine umwandlungstzggee auf. Geringere Kihlraten
fuhren zu gréReren Umwandlungsmengen bei hohen @atypen.
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Abbildung 4.22: ZTU-Schaubild von Stahl Mn-Mo-SBMB_Ill nach einer Austenitisierung bei
Tan =850 °C {an = 60 S)
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Abbildung 4.23: ZTU-Schaubild von Stahl Mn-Mo-SBMNB_IIl nach einer Austenitisierung bei
Tan = 800 °C {ay = 60 S)

4.5.2 Charakterisierung des isothermen Umwandlungsverhaltens

In Abbildung 4.24 sind die ermittelten Umwandlungsrmgen vor, wahrend und nach den
Haltephasen fur unterschiedliche Haltetemperatutanh unvollstandiger (links) und
vollstandiger (rechts) Austenitisierung abgebildésch einer Glihbehandlung bei 850 °C
fur 60 s ist bei der Abkihlung von der Gluhtemparatuf die isotherme Haltetemperatur
durch die Substitution von Chrom durch Molybdan ainel Erh6hung des Niobgehalts die
Phasenumwandlung bis 550°C beinahe vollstandig rdmitekt. Zusatzlich findet im
Temperaturbereich zwischen 500 — 700 °C nur eimage Phasenumwandlung wéhrend
der Haltephase statt. Die starkste Verzogerungeastkeiner Haltetemperatur von 600 °C
beobachtbar. Im Temperaturbereich zwischen 300 G- °&5 steigen die Umwandlungs-
mengen wahrend der ersten Abkihlung nach der Aitisierung stark an. Bei einer
Glihtemperatur von 800 °C (Abbildung 4.24, linkst idurch die unvollstandige
Austenitisierung zu Beginn der Abkihlung von deril@é&mperatur auf die isotherme
Haltetemperatur noch Ferrit (ca. 31 %) im Gefugehaaden. Dadurch wandelt bei der
Abklhlung anfangs ein geringer Anteil an Ferrit UBei einer Haltetemperatur zwischen
400 — 600 °C konnen nur geringe isotherme Umwamydionengen beobachtet werden. Die
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starkste Umwandlungsverzégerung ist bei einer kattperatur von 500 °C beobachtbar.
Wegen der starken Umwandlungsverzdogerung zwisct#nh -4 700 °C findet bei der

Abklhlung auf Raumtemperatur eine massive Umwandktatt. Im Gegensatz zu den
vollstdndig austenitisierten Proben stabilisieréa ohterkritisch gegliihten Stahle bei
Haltetemperaturen unter 400 °C erhebliche MengeResmtaustenit.

PR Ferritmenge zu Beginn der Abkiihlung

S8 umwandlungsmenge vor Erreichen der Haltephase

s, Umwandlungsmenge wahrend der Haltephase
Umwandlun gsmenge nach der Haltephase

I Restausteni tmenge

Menge

250 350 450 550 650 750 250 350 450 550 650 750
Haltetemperatur [TC] Haltetemperatur [C]

Abbildung 4.24: Umwandlungsmengen vor, bei und ndehHaltephase bdi,y = 800 °C (links)
bzw. 850 °C (rechts) ungdy = 60 s fur Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_IIIKR=5 K/s, C
= 0.08 Masse-%)

Abbildung 4.25 erganzt die in Abbildung 4.24 datgiten Umwandlungsmengen um die
Kinetik wahrend der Haltephase nach unvollstandigjeks) und vollstadndiger (rechts)
Austenitisierung. Nach einer vollstdndigen Ausier@tung bei 850 °C tritt wahrend einer
Haltetemperatur von 650 °C eine kontinuierliche Uandlungshemmung auf (Abbildung
4.25, grine Linie).
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Abbildung 4.25: Isotherme Umwandlungskurven beeusthiedlichen Haltetemperaturéip( =
450 — 700 °C) nach einer Austenitisierung Bgi= 800 °C (links) bzw. 850 °C
(rechts) unday = 60 s fur Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_IIIKR = 5 K/s, C = 0.08
Masse-%)

4.5.2.1 Einfluss von Niob auf die Phasenumwandlung

Neben der kornfeinenden Wirkung von Niob wurde \igkungsweise auf die Phasen-
umwandlung bei einer Warmebehandlung entsprecheh@ analysiert. Abbildung 4.26
zeigt die Kinetik der Umwandlungskurven (umgewateidenge vs. lod) der Stéhle Mn-
Mo-Si-Nb-B_I-Ill wahrend der kontinuierlichen Abklimgen Tan auf Toa und Toa auf
Raumtemperatur) bzw. der isothermen Haltephase#3@gi500 und 550 °C.

Die Umwandlungsmengen werden bei Haltetemperatuoen500 °C und 550 °C nach
einer Gluhung bei 800 °C aufgrund der Niobzugabebl: Bei niedrigeren Halte-
temperaturen verschwindet dieser Einfluss zusehddigsErhohung der Glihtemperatur
auf 850 °C fuhrt zu einer Beschleunigung der Umviamgskinetik. Der maximale

Einfluss ist bei einer isothermen Haltetemperaton \600 °C beobachtbar. Dieser
Beschleunigungseffekt ist zwischen dem niobfreieatdvlal und der Variante mit dem
verwendeten Niobgehalt der Serienherstellung gréderzwischen der konventionell
verwendeten Niobmenge der Serienproduktion und/deante mit erhdhtem Niobgehalt.
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Abbildung 4.26: Einfluss von Niob auf die Phasenwmdlung wéhrend der Abkihlung und der
Haltephase bei 450, 500 bzw. 550 °C nach unvoliiigén Austenitisierung
(oben: Tay = 800 °C unday = 60 s) und vollstandiger Austenitisierungnten:
Tan = 850 °C unday = 60 s) fur die Stéhle Mn-Mo-Si-Nb-B_I-IIKR = 5 K/s)

4.5.2.2 Einfluss der Substitution von Chrom durch Molybdan auf die
Phasenumwandlung

Aufgrund der ahnlichen chemischen Zusammensetzwgeistahl Mn-Cr-Si-Nb-B_1 und
Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_1I, ist eine Analyse der Suhbstion von Chrom durch Molybdéan
auf die Phasenumwandlung mdglich. Der in Abbilduh@7 gezeigte Vergleich der
Umwandlungskurven nach einer interkritischen Gliamellung Tan = 800 °C,tan = 60 S)
weist auf eine starke Umwandlungsverzdogerung dudeh Substitution hin. Diese
Hemmung ist im Temperaturbereich von 500 — 550 ifCstirksten und schwécht sich bei
tieferen isothermen Haltetemperaturen ab. Die Hrhghder Glihtemperatur verschiebt
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die umwandlungsverzogernde Wirkung zu hdheren Hgatperaturen, wobei der
maximale Effekt bei 550 °C auftritt.

Ferritmenge zu Beginn der Abkihlung
= = Umwandlungsmenge vor Erreichen der Haltephase
----- Umwandlungsmenge wahrend der Haltephase
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Abbildung 4.27: Einfluss der Substitution von Chrdarch Molybdéan auf die Phasenumwandlung
bei der kontinuierlichen Abkiihlung und der Haltephauf 450, 500 bzw. 550 °C
nach unvollstandiger Austenitisierunignks und Mitte links: Tay = 800 °C und
tan = 60 s) und vollstandiger Austenitisierunigghts undMitte rechts: Tay = 850
°C undtay = 60 s) KR= 5 K/s)

In Abbildung 4.28 ist die Projektion einer dreidinséonalen Darstellung der Phasen-
umwandlung wahrend der isothermen Haltephase naltstandiger (unten) und unvoll-
standiger (oben) Austenitisierung aufgetragen. lelybdanfreie Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_|
bildet nach einer Glihbehandlung bei 800 °C eirecgméaRige Phasenumwandlungs-
menge im untersuchten Temperaturbereich. Stahl MASIMNDb-B_ Il weist demgegeniber
bei hohen Temperaturen eine stark verzbgerte undiddrigen Temperaturen eine rasch
stattfindende Transformation auf, die durch eine wamdlungstrage Zone bei
Haltetemperaturen von 500 — 600 °C getrennt ist.

Die Erhohung der Gluhtemperatur auf 850 °C fuhnt zallstandigen Auflosung des
Ferrits bei der Glihbehandlung und beeinflusst isoRhasenumwandlung wahrend der
Haltephase. Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| wandelt bei daltepphase im Temperaturbereich von
600 — 650 °C stark um, bevor zwischen 500 — 600efit@ Verzégerung der Phasen-
umwandlung auftritt.
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a) Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| b) Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II
Tan =800 C; Austenitisierung: 62 % Tan = 800 C; Austenitisierung: 71 %
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Abbildung 4.28: Einfluss der Substitution von Chrodurch Molybdéan auf die isotherme
Phasenumwandlung im Temperaturbereich zwischen-Z88D °C im Anschluss
an eine Abkihlung mit 5 K/s nach un- und vollst@ediAustenitisierung

Haltetemperaturen unterhalb dieses umwandlungstrBgeeichs zeigen erneut eine rasch
stattfindende Umwandlungskinetik. Durch die Substin von Chrom durch Molybdéan
tritt bei hohen Haltetemperaturen (ca. 700 °C) lamgen Haltezeiten eine stark verzogerte
Phasenumwandlung auf, die bei 550 °C maximal istngeraturen unter 450 °C erhdéhen
die Umwandlungskinetik und -mengen.
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4.5.3 Einfluss der Herstellparameter des Schmelztauchverzinkungprozesses auf
die Harte

Zur Anpassung der Glih-, Abschreck- und UberaltgstemperaturTian, To, Toa) Sowie
der Bandgeschwindigkeitv des Schmelztauchverzinkungsprozesses an das d&olyb
Konzept wurden Dilatometeruntersuchungen entspreth&4.4 durchgefihrt. Die in
Abbildung 4.29 dargestellten Ergebnisse zeigen litht®mperaturbereich zwischen 780 —
850 °C eine Hartezunahme bei zunehmender GluhtetyeHo6here Niobgehalte haben
bei Gluhtemperaturen tber 820 °C keinen Einflust die Hartewerte, wahrend bei
tieferen Temperaturen die Harte steigt.

| Emlm| Harte Nb = 0.04 Masse-%, v =100, 60, 180 m/min
[_NeNe) Harte Nb = 0.02 Masse-%, v = 100, 60, 180 m/min
A LA Harte Nb = 0.00 Masse-%, v =100, 60, 180 m/min
—500 — 500
S S
T 450 | T, 450 |
£ 400 £ 400
: z
350 1 . 350 1 A
v o [ ] ]
300 1 ol 300 1 u ¢ A 4
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e | e i
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Abbildung 4.29: Vergleich der Hartewertél\(1) der Stéhle Mn-Mo-Si-Nb-B_I-1ll nach der
Warmebehandlung entsprechend des Schmelztauchiuengisprozesses bei
Variation vonTay (TQ: 700 OC,TO/_\z 400 OC),TQ (TAN = 840 OC,TO/_\z 400 OC),
Toa (Tan = 840 °C,Tq = 700 °C), der Bandgeschwindigkeiinten) und des
Niobgehalts gben)

Die Variation der Abschrecktemperatuigf und der Uberalterungstemperatlip{) hat

nur einen geringen Einfluss auf die Hartewerte ldsgierungsvarianten. Zusatzlich weist
das Konzept lediglich einen geringen Einfluss dandeschwindigkeit auf. Tendenziell
werden bei héheren Bandgeschwindigkeiten hoheretetté@rte ermittelt. Aus der
Konstanz der Hartewerte nach einer Glihbehandleig800 °C ist ableitbar, dass die
bereits beim Mn-Cr-Si-Nb-B-Konzept beobachtete Nttkeit der Energieeinsparung
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4 Ergebnisse

durch die Senkung der Gliuhtemperatur trotz der t8uben von Chrom durch Molybdan
und der hoheren Niobkonzentration erhalten bleiBtsatzlich entspricht dieses
Harteplateau einem nutzbaren Prozessfenster, dukgiches die Gefahr der
Unterschreitung geforderter Festigkeitswerte misitnivird.

4.5.4 Mechanische Kennwerte nach Anpassung der Warmebehandlung des
Schmelztauchverzinkungsprozesses

Bei der Nutzung des Festigkeitsplateaus (Abbilddr&9) bei einer Glihtemperatur von
800 °C bzw. dem geringen Einfluss vdi, und der Bandgeschwindigkeit ist die
Einstellung des Festigkeitsniveaus durch die getgghivahl der Uberalterungstemperatur
zweckmafig. Dazu wurden Proben fur die Ermittlueg ohechanischen Kennwerte am
MULTIPAS hergestellt. Abbildung 4.30 zeigt, dass T@mperaturbereich zwischen 400 —
500 °C ein Anstieg der Streckgrenze bzw. der Zuigflesit mit zunehmender Uber-
alterungstemperatur beobachtbar ist.

® R/ Ass Nb = 0.04 Masse-%, v = 100 m/min
o Rpoz/ Ago™ Nb = 0.04 Masse-%, v = 100 m/min
u R/ Ass Nb = 0.02 Masse-%, v = 100 m/min
O Rpoz/ Ago™® Nb = 0.02 Masse-%, v = 100 m/min
A R/ Azs Nb = 0.00 Masse-%, v = 100 m/min
A Rpoz2/ Ago™® Nb = 0.00 Masse-%, v = 100 m/min
'n?i 1200 g 30
=, 1100 8q
of £ 251
* 1000 .
N ™
2 | < |
5 900 20
800 1
15 1
700
A g a
600 1 a 8 8 10
500 1
5
400 1
300 \ : : ‘ ; 0 | ‘ | ‘
400 425 450 475 500 Toa[T] 400 425 450 475 500 Toa[T]

Abbildung 4.30: Einfluss der Uberalterungstemparai{o,) wahrend des Schmelztauch-

verzinkungsprozesses albfo» Rn, Ags, aheo i Abhangigkeit der zulegierten
Niobmenge Tan = 800 °C,To= 700 °C, HAT = 600 °C)

Der Vergleich der niobfreien Variante mit den negdjerten Varianten des Molybdan-
Konzepts weist auf eine ZugfestigkeitssteigerungcliuNiob hin. Eine Erhdéhung des
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Niobgehalts von 0.02 Masse-% auf 0.04 Masse-% fj@adch zu keiner maf3geblichen
Veranderung der Zugfestigkeiten und StreckgrenbBem.theoretisch abgeschatzte Bruch-
dehnung Ase™9 liegt bei den angestrebten Kennwert&, € 1000 MPa;Ag, > 10 %)
innerhalb der geforderten Herstellgrenzen der Amidga > 400 °C undlioa < 500 °C).

455 Einfluss der Substitution von Chrom durch Molybddn auf die
mechanischen Kennwerte beim Schmelztauchverzinkungsprozess

Wie aus den Untersuchungen des Silizium-Bor-Koreepervorgeht, kann mit der
vorhandenen Anlage die angestrebte Festigkeit @00 MPa bei einem Kohlenstoffgehalt
von 0.08 Masse-% nicht erreicht werden. Gleichgagigt dieses Legierungskonzept eine
starke Abhangigkeit von der Gluhtemperatur, woraish Schwierigkeiten in der
Herstellung ergeben.

Die Substitution von Chrom durch Molybdan fihrt einer deutlichen Erhdéhung der
erreichbaren Festigkeiten bzw. der HerstellstatiliDa diese Substitution die Legierungs-
kosten des Produktes erhoht, wird eine Analyse Sidrstitution auf die mechanischen
Kennwerte durchgefihrt. Abbildung 4.31 und AbbilduA.32 zeigen, dass durch die
Zugabe von Molybdan anstelle von Chrom und denclges Gehalten der anderen
Legierungselemente hohere Festigkeitswerte betigtdren Warmebehandlungen erreicht
werden. Gleichzeitig vermindert sich der Einflugs Blaspeltemperatur auf die Festigkeit
(links: HAT = 500 °C, rechts: HAT = 600 °C). BeirdErhohung der Haspeltemperatur
werden die Unterschiede zwischen den Konzepterepusgter.

Im Gluhtemperaturbereich zwischen 775 — 800 °Ctdek Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II die
Zugfestigkeit. Diese steigt im Gluhtemperaturbdrawischen 800 — 850 °C anschlieRend
wieder an (Abbildung 4.31), weshalb sich bei ei@iihtemperatur von ca. 800 °C ein
Zugfestigkeitsminimum ausbildet. Das ist bei desptdtemperatur von 500 °C besonders
ausgepragt. Das Silizium-Bor-Konzept weist demgében einen kontinuierlich
steigenden Festigkeitsverlauf mit zunehmender @haberatur auf. Trotz der
unterschiedlichen Auspragungen der Zugfestigkeitdute zeigen die Streckgrenzen
ahnliche Trends. Bei beiden Konzepten steigen miebkmender Uberalterungstemperatur
die Zugfestigkeit und die Streckgrenze an, wahrdiel Restaustenitmengen geringer
werden (Abbildung 4.32).
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aEm R, Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| C = 0.08 Masse-%, Nb = 0.0 2 Masse-%, v = 60, 100, 180 m/min
O Rpo2 Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_I C = 0.08 Masse-%, Nb = 0.0 2 Masse-%, v = 100 m/min
e R, Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_IlI C = 0.08 Masse-%, Nb = 0.02 Masse-%, v = 60, 100, 180 m/min
o} Rpo.2 Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II C = 0.08 Masse-%, Nb = 0.02 Masse-%, v =100 m/min
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Abbildung 4.31: Vergleich voR, undRy, von Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| mit Stahl Mn-Mo-Si-Nb-

B_Il nach Glihbehandlungen entsprechend des Sctauvelwerzinkungs-
prozesses bei Variation der Gluhtemperalug) und der Bandgeschwindigkeit
(Haspeltemperaturen (HATlinks: HAT = 500 °C;rechts. HAT = 600 °C) To
=700 °C,Toa= 425 °C)

u Rm/ Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II C =0.08 Masse-%, Nb =0 .02 Masse-%
O Rpo.2 Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II C = 0.08 Masse-%, Nb = 0.02 Masse-%
A Rm/ Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| C = 0.08 Masse-%, Nb = 0.02 Masse-%
A Rpo.2 Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| C =0.08 Masse-%, Nb = 0.02 Masse-%
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Abbildung 4.32:

Vergleich voR,, R,.und RA-Werte von Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| mit Stahl
Mn-Mo-Si-Nb-B_II nach Gluhbehandlungen entsprecheled Schmelztauch-
verzinkungsprozesses bei Variation der Uberaltestemgperatur o) (links:
HAT = 500 °C;rechts: HAT = 600 °C;Tay = 800 °C;Tq= 700 °C)
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4.6 Molybdan-Titan-Konzept

Aus den Ergebnissen der Mn-Mo-Si-Nb-B_I-1ll Variantfolgt, dass die Herstellbarkeit

eines DP-Stahls mit den geforderten mechanischgangEchaften und der vorhandenen
Anlagenstruktur mit 0.08 Masse-% Kohlenstoff mdlglist. Als besonders wirksam hat
sich dabei der Einsatz des stark rekristallisatiergernden Elements Molybdan
erwiesen. Da die Legierungskosten von Molybdan iergieich zu Chrom hoch sind,

resultiert aus dieser Substitution eine wesentliEnedhung der Legierungskosten, die
durch ein Senkung des bendétigten Molybdangehakerde werden sollen. Dabei steht
nicht eine Optimierung der Molybddnmenge im Folagdern die Potentialanalyse einer
deutlichen Molybdansubstitution mit kostenginstgeElementen.

Wie aus der Literatur hervorgeht, wirkt Titan staekristallisationsverzégernd. Wahrend
Titan bei den entwickelten Legierungskonzepten ngbréediglich die Bildung von
Bornitrid verhindert hat, soll durch einen erhoht€itangehalt nun der erforderliche
Molybdangehalt gesenkt werden. Auf Grundlage didsieerlegungen wurde ein neues
Legierungskonzept durch eine Erhdhung der zulegiefitanmenge (0.07 Masse-%) und
einer verringerten Molybdanmenge entwickelt.

4.6.1 Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens bei kontinuierlicher
Abkuhlung

Die bisher gezeigten Ergebnisse weisen darauf dass das umwandlungsverzégernde
Potential der Legierungskonzepte nach einer Glidnhaéllang bei hohen Temperaturen
besonders ausgepragt ist. Die Analyse der Umwagdhamaubilder nach einer
vollstandigen Austenitisierung ist demnach zweckigidfum den Einfluss einer
verringerten Molybdanmenge bzw. der Erh6hung dénfnenge klaren zu kénnen. Bei
niedrigem Molybdangehalt und einem Titangehalt 0dd?2 Masse-% ist eine Ferrit- bzw.
Bainitbildung beobachtbar (Abbildung 4.33). Die &nlang der zulegierten Titanmenge
von 0.02 Masse-% auf 0.07 Masse-% (Stahl Mn-Mo-BIN 1) fuhrt zur verstarkten
Bildung von Ferrit (Abbildung 4.34). Aufgrund detasken Umwandlung bei hohen
Temperaturen ist die gebildete Martensitmenge genmobei sowohl weil3er als auch
brauner Martensit auftritt.
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Austenitisierung 850C / 60s
Austenitisierungsgrad: 100%
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Abbildung 4.33: ZTU-Schaubild von Stahl Mn-Mo-SBMB-Ti_I| nach einer Austenitisierung bei

TAN =850 °C (AN =60 S)
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Abbildung 4.34: ZTU-Schaubild von Stahl Mn-Mo-Si-N#Ti

TAN =850 °C (AN =60 S)
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4.6.2 Einfluss der Gliih- und Uberalterungstemperatur beim Schmelztauch-
verzinkungsprozess auf die mechanischen Kennwerte

Abbildung 4.35 zeigt die mechanischen KennwerteStéhle Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_I-1ll in
Abhéangigkeit der der Glih- bzw. Uberalterungsteraper Mit abnehmender Gliih-
temperatur sowie hoheren Titangehalten steigenZdgfestigkeiten. Die Erhéhung der
Titanmenge beim Molybdangehalt des bereits disketieMolybdan-Konzepts fuhrt zu
einer weiteren Festigkeitssteigerung. Dabei nimmatRifferenz zwischen den gezeigten
Varianten bei einer Temperaturerhbhung ab. Der elasche Vergleich der
Bandgeschwindigkeiten bei der Gluhtemperatur vo@ 8D weist darauf hin, dass diese
nur einen geringen Einfluss auf die ermittelten ¥draben. Die Analyse der Varianten
zeigt, dass durch eine Erhdhung des Titangehalisgdéorderte Festigkeitsniveau von
1000 MPa im untersuchten Bereich nicht realisierstar

AA R, Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_I, Mo = niedrig, Ti = 0.02 Masse- %, v = 60, 100, 180 m/min
A Rpo.2 Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_Il, Mo = niedrig, Ti = 0.02 Masse- %, v =100 m/min

aEE R, Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_Il, Mo = niedrig, Ti = 0.07 Masse -%, v = 60, 100, 180 m/min
] Rpo.2 Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_Il, Mo = niedrig, Ti=0.07 Mass e-%, v =100 m/min

e R, Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_lll, Mo = hoch, Ti = 0.07 Masse-% , v = 60, 100, 180 m/min

o Rpo.2 Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_Ill, Mo = hoch, Ti=0.07 Masse- %, v =100 m/min
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Abbildung 4.35: Vergleich vonR, und Ry, der Stahle Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_I-lll nach

Gluhbehandlungen entsprechend des Schmelztauchkengisprozesses bei
Variation der GlUhtemperaturT{y) und der Bandgeschwindigkeit)((links)
bzw. der Uberalterungstemperattip() (links); HAT = 600 °C

Obwohl die Stahle Mn-Mo-Si-Nb-B_I-1ll die Festigkeion 1000 MPa erreicht haben, ist
dies mit dem Stahl Mn-Mo-Si-Nb-Ti-B_IlIl mit erhdhte Titangehalt nicht mdglich,
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obwohl dieser den gleichen Molybdangehalt aufweie Streckgrenzen nehmen mit
zunehmender Gluhtemperatur ab, wobei das Streckgneerhaltnis annahernd konstant
bleibt. Abbildung 4.35 (rechts) zeigt, dass mit eumender Uberalterungstemperatur die
Zugfestigkeit ansteigt, wahrend die StreckgrenzZeabe nicht beeinflusst wird. Geringere
Molybdéan- bzw. Titangehalte senken die Festigkeiten

4.7 Spezielle Untersuchungen an ausgewéhlten Stédhle n

4.7.1 Untersuchungen zum Rekristallisationsverhalten mit REM und EBSD

Der Einfluss unterschiedlicher GlihbehandlungendiefMikrostruktur wurde mit Hilfe
von REM- und EBSD-Untersuchungen analysiert undeheder Plausibilitatsprifung der
in 5.7.1 berechneten Festigkeitsverlaufe des kdtiiraten Ferrits. Das dazu verwendete
Material muss einerseits eine hohe Rekristallisatrerzogerung bei niedrigeren
Temperaturen und kurzen Haltezeiten und andersregie vollstdndige Rekristallisation
bei hoheren Temperaturen und langeren Haltezeitdnegsen. Zusatzlich soll mit den
ausgewahlten Legierungen das geforderte Festigketsu beim Schmelztauch-
verzinkungsprozess madglich sein, um die gefunddfenntnisse fur die Entwicklung
der Stahle nutzen zu konnen. Die brauchbarste Wistiramung mit diesen
Anforderungen zeigt Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_IIlI, bei dedas Vormaterial bei einer
Haspeltemperatur von 600 °C hergestellt wurde.

In Abbildung 4.36 ist die Anderung der Gefligesttuktbei unterschiedlichen
Glihbehandlungen dargestellt. Die zeitliche Entlung der Geflgestruktur bei
konstanter Gluhtemperatur ist dabei zeilenweise geitdgen, wahrend der
Temperatureinfluss durch den Vergleich der Spadtealysierbar ist. Die Proben wurden
mit HNO; geatzt. Bereiche mit geringen Kohlenstoffgehali®arden dabei starker
abgetragen, weshalb Ferrit, im Vergleich zu Maitemsd Karbiden, dunkler bzw. etwas
zurtickversetzt erscheint. Die Mikroschliffe weiseime stark verformte Geflgestruktur
auf, wenn diese bei einer niedrigen Gluhtemperatut kurzen Haltezeiten austenitisiert
werden. Eine Verlangerung der Glihzeit bzw. eind6Bung der Glihtemperatur
verringert die Verformung der Mikrostruktur. Die B&eilung der Zeiligkeit im Geflige
zeigt, dass die Gefugeveranderungen bei einer t&tiperaturerhhung ausgepragter sind
als bei einer Gluhzeitverlangerung. Bei einer Gdiperatur von 850 °C und einer
Haltezeit ab 20 s ist mit REM-Untersuchungen ke&lagigkeit mehr detektierbar.
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)TAN:750‘C;IAN:OS b)TANZSOOOC;tAN:OS C)TAN:850°C;tANZOS

AN

InLens InLens InLens

d)TAN:750t;tA=205 ETANZSOOOC;tANZZOS f)TANZSO‘C;tANZZOS

InLens InLens

h) Tan=800 T; tan=40s i) Tan=850 T; tan=40s

InLens InLens InLens

Abbildung 4.36: Darstellung der Gefugeentwicklumgn Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_III mittels
REM-Untersuchungen in Abhéangigkeit der Gluhbedirggm Das Warmband-
material wurde bei einer Haspeltemperatur von @0e&rgestellt.

Die detaillierte Betrachtung ausgewahlter Gefligeise ermoglicht die Beurteilung der
auftretenden Rekristallisationsstadien. Wird naateiehen der Gluhtemperatur bei 800 °C
die Probe unmittelbar auf Raumtemperatur abgekiahn eine deutliche Substruktur in
den gestreckten Ferritkérnern gefunden werden (dbbg 4.37).
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Die resultierende Mikrostruktur nach einer Verlanog der Haltezeit um 40 s ist in
Abbildung 4.38 dargestellt. Die Kaltverformung @&utlich verringert, da sich aus dem
stark verformten Geflige eine feine, teilrekristadiite Mikrostruktur mit einem grol3en
Anteil an polygonalen Kdrnern bildet. Auch bei 880 und 40 s sind noch verformte
Gefligebereiche beobachtbar, obwohl die Hinweiseaudamit REM-Untersuchungen
schwerer detektierbar werden.

Tan=800 C; tan=0s InLens
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Abbildung 4.37: Detaillierte Darstellung eines werten, teilrekristallisierten Ferritkorns mittels
REM-Untersuchungen nach einer Gluihung auf 800 °@ anschlieRender
sofortiger Abkuhlung (Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_lll, HATG00 °C)

Eine vielversprechende Methodik zur Beurteilung kahverfestigten, teilrekristallisierten
Gefugen ist die EBSD-Messung. Anhand der Fehlageumg benachbarter Messpunkte
konnen Kleinwinkel- und GroRwinkelkorngrenzen kifzert werden. Als Kriterium sind
dafur die Grenzwinkel fur Klein- (3 — 15 °) bzw.rdBwinkelkorngrenzen (> 15 °)
zweckmalig [108]. In Abbildung 4.39 sind Kikuchirign von verformtem und
rekristallisiertem Ferrit dargestellt. Mit zunehmdem Verformungsgrad wird die
Orientierungsbestimmung durch die Scharfeabnahme Kdkuchi-Linien erschwert,
weshalb bei starker Gitterverformung keine eindgutiOrientierungszuordnung der
ermittelten Beugungsbilder mehr moglich ist (,kelriEsung®).

85



4 Ergebnisse

Tan=800 C; tan=40s InLens

L

Abbildung 4.38: Detaillierte Darstellung eines wemten, teilrekristallisierten Ferritkorns mittels
REM-Untersuchungen nach einer Erwarmung auf 800fiiC40 s vor der
Abklhlung (Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_IIl, HAT: 600 °C)

a) stark deformierter Ferrit b) schwach deformierter Ferrit c) rekristallisierter  Ferrit

Tan=750 T:;tan=40s Tan=750 T;tan=40s Tan=750 T;tan=40s

Abbildung 4.39: Kikuchi-Linien von deformiertem unekristallisiertem Ferrit

Die Methodik wurde auf die in Abbildung 5.7b marnkén Behandlungszustande
angewendet, um den Einfluss der Gluhtemperatur bzer Haltezeit auf das
Rekristallisationsverhalten beurteilen zu konnenAbbildung 4.40 ist der Einfluss der
Glihtemperatur (750 °C, 800 °C und 850 °C) bei kamer Gluhdauer (40 s) auf die
beschriebene Separation gezeigt. Die bei einert@tijeratur von 750 °C austenitisierte
Probe weist einen erheblichen Anteil an nicht zaolsiren Orientierungsbeziehungen und
Kleinwinkelkorngrenzen auf. Gleichzeitig ist keimendeutige Kornstruktur aus Grol3-
winkelkorngrenzen vorhanden. Bei Erh6hung der @iitgieratur auf 800 °C bzw. 850 °C
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nimmt der Anteil an nicht zuordenbaren Losungen @leichzeitig ist die Bildung von
GroRRwinkelkorngrenzen beobachtbar. Bei 850 °C vimgerhalb der Grol3winkelkorn-
grenzen eine grofRe Anzahl an Kleinwinkelkorngrerdetektiert.
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Abbildung 4.40: Gefligeentwicklung und Kaltverfornggabbau bei Variation der Glihtemperatur
(750/800/850 °C) und konstanter Haltezeit (40 g)etsi EBSD-Messungen
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Abbildung 4.41 stellt das Ergebnis der Untersucleanigei der Variation der Haltezeit bei
konstanter Glihtemperatur dar. Die VerdnderungKlengrenzenstrukturen zeigt, dass
die beobachteten Unterschiede geringer sind. Miekmender Haltezeit nimmt der Anteil
an nicht zuordenbaren Losungen und verformten Bleeei ab, wobei die starksten
Veranderungen bei kurzen Haltezeiten auftreten.
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Abbildung 4.41: Gefligeentwicklung und Kaltverforngsabbau bei Variation der Haltezeit
(0/20/40 s) und konstanter Gluhtemperatur (800Miels EBSD-Messungen
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4.7.2 Restaustenitstabilisierung wahrend der Uberalterungstemperatur

Fur die Analyse der Restaustenitstabilisierung warBroben in Anlehnung an 3.4.3 nach
unterschiedlich langen Uberalterungszeiten raschdes Uberalterungstemperatur auf die
Raumtemperatur abgekuhlt und die Restaustenitmengételt. In Abbildung 4.42 sind
exemplarisch die Ergebnisse der Stahle Mn-Cr-Si#Nn-Cr-Si-Nb_Il und Mn_Mo_Si-
Nb_II dargestellt, da diese Konzepte zur Herstgil@ines DP-Stahls der geforderten
Festigkeit von 1000 MPa einsetzbar sind.
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Abbildung 4.42: Einfluss der Haspeltemperatur, Heblenstoffgehalts und der Substitution von
Chrom durch Molybdan auf die zeitliche Entwicklurder Restaustenit-
stabilisierung wahrend unterschiedlicher isothertdéeralterungstemperaturen
beim Schmelztauchverzinkungsprozess

88



4 Ergebnisse

. b Y xifs.‘.?-'"s’“"-“‘?’.‘«i:-‘ RN
, '1-‘1"‘”5’? (2 WA ";' "e"\»"‘{,\\ﬁ 5=

[{
o a2

>
JJ /
(S \ I
A - "‘
. N\ h

N

v
A 2)
DR s T e

RA: 0.6 %; Harte: 207.4 HV1
d) Toa:450 C / toan=0s €) Toa:450 C / toan=40s

»

eSS L/ S I g —
RA: 0.4 %; Harte: 295.2 HV1 RA: 2.1 %; Harte: 285.3 HV1 RA: 3.1 %; Harte: 266.0 HV1

Abbildung 4.43: Zeitliche Entwicklung der Mikrosktur bei isothermen Uberalterungs-
temperaturen von 400 °C und 450 °C beim Schmelhtarzinkungsprozess fur
Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_II inkl. der stabilisierten Rasstenitmengen und der
Mikrohartewerte. (Haspeltemperatur des Warmbars@®:°C)

Bei hohen Uberalterungstemperaturen und kurzenektsiten wird wenig Restaustenit
gebildet, wahrend mit abnehmender Uberalterungstestyr und langeren Haltezeiten die
stabilisierte Menge steigt. Der Vergleich von Ablboihg 4.43 und Abbildung 4.44 zeigt,
dass die Substitution von Chrom durch Molybdén inerefeinen Mikrostruktur fuhrt. Mit
zunehmender Haltezeit werden die braun schattidregionen durch kleinere Bereiche
mit geringerer Farbsattigung ersetzt. Gleichzeitgmt mit steigender Restaustenitmenge
die Mikrohérte ab. Die Erhéhung der Uberalterunmgteratur auf 450 °C verstarkt diesen
Trend, wobei die Restaustenitmenge zusatzlich ngert wird. Durch die Temperatur-
erhohung tritt keine Verringerung der Mikrohéarter. a
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Abbildung 4.44: Zeitliche Entwicklung der Mikroskiur bei einer isothermen Uberalterungs-
temperatur von 400 °C und 450 °C beim Schmelztaerdinkungsprozess fur
Mn-Mo-Si-Nb-B_II inkl. der stabilisierten Restausignengen und der
Mikrohartewerte (Haspeltemperatur des Warmband#s°€)

Da die Restaustenitstabilitat priméar durch Kohlefigpassiert, wird dieser entsprechend
Punkt 3.3.2.2 ermittelt. Dabei ist zu berlcksiobtig dass die Detektion des
Kohlenstoffgehalts tUber die Verzerrung des Krigitkrs mit abnehmender Restaustenit-
menge erschwert wird. Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_ 1l wurfitdglich untersucht, da dieser die
hochste Restaustenitstabilisierung nach der Harstelbei einer Haspeltemperatur von
600 °C aufwies. Abbildung 4.45 vergleicht die mirdviagnetjoch- und der XRD-
Methode ermittelten Restaustenitmengen sowie diedei XRD-Methode gemessenen
Kohlenstoffkonzentrationen fiir die Uberalterunggtenaturen von 400 °C (links) und 475
°C (rechts). Die ermittelten Restaustenitmengenbeéglen Methoden stimmen in weiten
Bereichen (iberein, wobei die Magnetjochmethodedeei Uberalterungstemperatur von
475 °C tendenziell h6here Werte aufweist. Die Edm@hder stabilisierten Menge mit
zunehmender Haltezeit ist konform zur Abbildung24.Bie Kohlenstoffkonzentration im
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Restaustenit nimmt bei kurzen Uberalterungszeitenral steigt anschlieBend wieder an.
Die Kohlenstoffkonzentration wird dabei nur schwaan der Uberalterungstemperatur

beeinflusst.
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Abbildung 4.45: Zeitliche Entwicklung des Restangfgehalts aus Magnetjoch und XRD-
Messungen sowie der mittels XRD-Messung ermittelté&ohlenstoff-
konzentration im Restaustenit wahrend der isotherméberalterungs-
temperaturen von 400 °C (links) und 450 °C (recfits Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_I
(Haspeltemperatur des Warmbandes: 600 °C)
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4.7.3  Mikrostrukturuntersuchungen mittels TEM

Die Versetzungsdichte und die Behinderung der Vesgsbewegung haben einen
wesentlichen Einfluss auf die Streckgrenze der idaBiese Informationen sind nur durch
TEM-Untersuchungen zuganglich. Durch den erhebficheit- und Kostenaufwand dieser
Untersuchungen wurde aus den entwickelten Legiskorxepten die Molybdanvariante
Mn-Mo-Si-Nb-B_IIl fir die Analyse herangezogen, ddiese die geforderten
Zielvereinbarungen am besten erfillt. Aus den dgebithrten Untersuchungen wurden
vier Behandlungszustéande ausgewahlt, welche zunordgten Eigenschaftsniveau
fuhrten. Tabelle 4.2 fasst die wichtigsten Prozessmpeter und die mechanischen
Kennwerte zusammen. Diese Auswahl ermoglicht eindarékterisierung der
Mechanismen, die aus der Variation der Gliihtemperéfay), der Uberalterungs-
temperatur Toa) und der Haspeltemperatur (HAT) resultieren.

Tawv | To | Toa | Vv | HAT | Rm | Rpz | Ag'™® | RA

L[l el o[l iImmin po[€] ) [MPa]l j [MPa] | [%] 1 [%]
Probel | 800 | 700 : 425 | 100 | 500 ! 985.8 ! 596.0 ! 120 ! 3.0
Probe2 | 850 | 700 | 425 | 100 | 500 {10525 | 7115 | 76 | 2.9
Probe3 ;| 800 : 700 ! 425 : 100 : 600 : 987.9 ! 5995 ! 102 | 3.0

Probe4 | 800 : 700 | 400 : 100 : 500 : 981.3 : 5735 | 120 : 3.9

Tabelle 4.2: Probenbezeichnungen, Herstellparamet: mechanische Kennwerte fir die TEM-
Untersuchungen von Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_lII
Abbildung 4.46 zeigt eine TEM-Aufnahme der Probbel geringer Vergréf3erung. Das
Geflige besteht dabei hauptséchlich aus feinkornigerit und Martensit (kleine,
inselartige Bereiche). Zusatzlich sind bereits ldieser VergrofRerung grobere
Ausscheidungen erkennbar. Die detaillierte Betrtawiptdes Ferrits zeigt (Abbildung 2.1,
Detail), dass die Versetzungsdichte im Ferrit stemkiiert. Diese ist in der Nahe von
Martensit am hochsten. Gleichzeitig sind in der tdgtruktur Bereiche mit sehr geringer
Versetzungsdichte im Ferrit beobachtbar.
Eine detaillierte Analyse der Ausscheidungen in Mérostruktur weist darauf hin, dass
zwei GroRRenklassen vorliegen. Demnach kénnen 20 An7 grofRe Ausscheidungen mit
kantiger (Abbildung 4.47, links) bzw. runder (Alhihg 4.47, Mitte) Morphologie und
sehr feine (< 10 nm) Ausscheidungen im Ferrit (Ahimg 4.47, rechts) charakterisiert
werden.
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Abbildung 4.46: TEM-Aufnahme der ferritisch-mars@ischen Mikrostruktur mit Markierung der
Ausscheidungen (wei3e Pfeile) von Probe dhen rechts: Detail der
Versetzungsstruktur im Ferrit (Markierung)
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Abbildung 4.47: TEM-Aufnahme der Ausscheidungsmotpbie von Probe 1

2.7

Diese kettenartig angeordneten Ausscheidungen wurdeHilfe von EDX-Analysen als
(Ti,Nb)-Mischkarbide mit Spuren von Molybdén iddiziert. Die groberen
Ausscheidungen sind reicher an Titan und haberio& eckige(re) Form, wahrend jene
mit rundlicher Form sowie die feinsten Ausscheidemgeicher an Niob sind. Die

Ausscheidungen sind nicht kohérent und haben Kegsendere Orientierungsbeziehung
zur metallischen Matrix.
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In Abbildung 4.48 ist die Mikrostruktur von Probe @argestellt. In die kubisch
raumzentrierte Phase mit geringer Loslichkeit fuohkenstoff und einer hohen
Versetzungsdichte sind martensitische Bereiche ebieitiet. Die Probe 2 weist im
Vergleich zu Probe 1 grobere Ausscheidungen ureldguaitliche Erhdhung der Korngroe
auf. Die um eine GroRenordung erhohte Versetzunlgslivon Probe 2 ((2.0 + 6.6) x40
[1/m2]) ist im Vergleich zu Probe 1 ((8.0 + 1.8)18" [1/m?]) exemplarisch in Abbildung
4.48 (Detall) veranschaulicht.

e 3 S P ;
» Sa 2 N ok S = _
Abbildung 4.48: TEM-Aufnahme der Mikrostruktur voRrobe 2;oben rechts: Detail der

Versetzungsstruktur in der kubisch-raumzentrieR@iase mit geringer Ldslich-
keit fur Kohlenstoff

Ein Vergleich der mittleren Ausscheidungsgrof3en Rosbe 1 (72.7 = 19.6 nm) und Probe
2 (82.9 + 43.5) zeigt, dass diese bei der Haspekeaturerhohung von 500 °C auf 600 °C
innerhalb der ferritisch-martensitischen Mikrosttuk zunimmt. Dadurch sind die

Ausscheidungen in Abbildung 4.49 deutlicher erkemnli&leichzeitig steigt die Anzahl

dieser Ausscheidungen im Vergleich zu Probe 1 (Wbbig 4.49, Detail). Probe 3 weist
eine ahnliche GrolRe bzw. Verteilung der Ferritkérbew. der Martensitbereiche wie

Probe 1 auf. Zuséatzlich kann eine unterschiedli¢beeilung der Versetzungsdichte im
Ferrit beobachtet werden (Abbildung 4.50).
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> o
Abbildung 4.49: TEM-Aufnahme der ferritisch-mars@ischen Mikrostruktur mit Markierung der

Ausscheidungen (weiRe Pfeile) von Probe 3; obenhtsecDetail der
Ausscheidungen (weil3e Pfeile)

Abbildung 4.50: TEM-Aufnahme der ferritisch-mart@gisshen Mikrostruktur mit unter-
schiedlichen Versetzungsdichten im Ferrit (weif%&l€)f von Probe 3

Eine Uberalterungsbehandlung bei 400 °C (Probe @hrtf zu einer ferritisch-
martensitischen Gefligestruktur mit gréberen Aussicimgien (Abbildung 4.51). Im Detail
der Abbildung sind die Zwillinge im Martensit gegei welche durch den hohen
Kohlenstoffgehalt in diesen Bereichen resultier@®ie fehlenden Eisenkarbide im
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Martensit weisen darauf hin, dass dieser nicht lasgen ist. Wiederum sind sehr
unterschiedliche Versetzungsdichten im Ferrit bebtimr. Diese sind exemplarisch in
Abbildung 4.52 angegeben.

Abbildung 4.51: TEM-Aufnahme der ferritisch-marséischen Mikrostruktur von Probe 4; oben
rechts: Detail der Zwillinge im Martensit

R o00nm £ [ 200nm :

Abbildung 4.52: TEM-Aufnahme der ferritisch-martégisshen Mikrostruktur mit unter-
schiedlichen Versetzungsdichten im Ferrit von Prbbe
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5 Diskussion

5.1 Allgemeine Losungsanséatze der Problemstellung

Die lineare Mischungsregel wird als Grundlage fiér Klonzeptentwicklung herangezogen.
Diese entspricht einer Superposition der Zugfestigh der Einzelphasen unter
Berucksichtigung der Mengenverhaltnisse. Folgli@nrk die Festigkeitssteigerung der
Gesamtstruktur durch die Erhéhung der jeweiligamzBlphasenfestigkeiten und durch die
Zunahme des Mengenanteils der harten Phase gesclitastische Verformungen werden
bei Mehrphasenstahlen hauptsachlich von der wechédatrix aufgenommen. Dazu

missen mit zunehmender Verformung zusétzliche, reogdge geometrisch notwendige
Versetzungen [3] an den Phasengrenzflachen gen&rerden, um den Zusammenhalt
zwischen der Matrix und der harten Phase weitegewahrleisten zu kénnen. Aufgrund
der unterschiedlichen Verformung der Phasen resattiinnere Spannungen im Geflige,
welche zur Schéadigung fihren. Diese Schadigung uritso friher auf, je groRRer die
Festigkeitsunterschiede der Phasen an der jeweiligbasengrenzflache sind [19].
Demnach ist die Strategie einer weiteren Erhéhuag FEestigkeit der harten Phase
unzweckmaRig. Die Erhdhung des Mengenanteils bawr.Feéstigkeit der harten Phase
korreliert stark mit der zulegierten Kohlenstoffrgen und ist somit kontrar zur

Veringerung des zulegierten Kohlenstoffs.

Die Steigerung der Matrixfestigkeit kann demgegemilohne eine Erhdhung der
Kohlenstoffkonzentration erfolgen und ist so fle #ionzeptentwicklung interessant. Die
festigkeitssteigernden Mechanismen sind in Kaj@télzusammengefasst. Eine wirksame
Maoglichkeit zur Festigkeitssteigerung ist die Sitbhibn der weichen ferritischen durch
eine festere bainitische Matrix. Bei der Anpassdagchemischen Zusammensetzung des
Legierungskonzepts der Serienproduktion soll voréesine drastische Erhdhung der
Legierungskosten erfolgen. Dies ist entweder dalein Einsatz von kostengiinstigen oder
bei geringen Konzentrationen wirkenden Elementegelgen. Da diese Anforderungen
durch die Zugabe von geringen Mengen an Bor etaickind (Abbildung 2.7), wird das
aktuell bei voestalpine Stahl GmbH verwendete Lregigskonzept der Serienherstellung
um Bor erweitert.
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5.2 Bor-Konzept

5.2.1 Phasenumwandlungsverhalten bei kontinuierlicher Abkihlung

Wie der Vergleich von Abbildung 4.1 und Abbildun@ Zeigt, wird das Umwandlungs-
verhalten bei kontinuierlicher Abkihlung von borkten Stahlen stark von den
Austenitisierungsbedingungen  beeinflusst. Wahrendachn einer vollstandigen
Austenitisierung eine deutliche Verzogerung derifeund Bainitbildung auftritt, nimmt
dieser Verzogerungseffekt bei einer interkritisch@&tihbehandlung ab. Demnach wirkt
Bor sehr stark auf die Ferritkeimbildung, wogegem Einfluss auf das Ferritwachstum
verhaltnismalig gering ist.

Durch den verbleibenden Ferrit am Ende einer ings&hen Glihung erh6hen sich die
Restaustenitmengen bei niedrigen Uberalterungstemywen (Abbildung 4.3). Dies kann
darauf zuruckgefuhrt werden, dass die Phasenbildbegn Vorhandensein von
wachstumsfahigen Ferritkeimen rascher stattfindemK34]. Somit ist bis zum Erreichen
der Uberalterungstemperatur die Bildung der kubiseimzentrierten Phase weiter
fortgeschritten. Aufgrund der geringen Loslichkigit Kohlenstoff in Ferrit existiert ein

groRerer Anteil an angrenzenden Austenitgebietasiche eine Kohlenstoffanreicherung
erfahren. Wegen der geringeren Mobilitdt der Kokleffatome bei tiefen Halte-

temperaturen kann die erhthte Kohlenstoffkonzdotramicht vollstdndig abgebaut
werden, weshalb mehr Austenit bis zur Raumtempiessdbilisiert wird.

5.2.2 Isothermes Phasenumwandlungsverhalten

Einige isotherme Umwandlungskinetiken in Abbildu#gl zeigen das Auftreten der in
2.2.3 mit Formel (5) beschriebenen Kurvenform. Bieist mit der Theorie der
Bainitbildung von Bhadeshia erklarbar: Die gekenmctaeeten Umwandlungskurven
weisen einen geanderten Verlauf auf, welcher ndgéhal als ,zweistufige Umwandlung®
bezeichnet wird, da die Kurvenform einer Superpasivon zwei Umwandlungskurven
entspricht, die durch eine Inkubationszeii] verschoben sind [34].

Bei zweistufigen Umwandlungen wird unmittelbar natdm Erreichen der Haltephase
eine kubisch-raumzentrierte Phase mit geringer itldisbit fur Kohlenstoff gebildet,
wodurch eine lokale Kohlenstoffanreicherung in déenachbarten austenitischen
Bereichen auftritt. Fir die weitere Diskussion wardkubisch raumzentrierte Phasen mit
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geringer Loslichkeit fur Kohlenstoff als bainitisgh Ferrit bezeichnet, wenn die
Bildungstemperatur unterhalb der typischen Fetdtlsigstemperatur (> 550 °C) liegt. Die
Phasenbildung von bainitischem Ferrit findet bis 3tabilisierung des Austenits durch
Erreichen des Kohlenstoffgrenzgehalts im Austetdtts Erst durch die Senkung der
Kohlenstoffkonzentration unterhalb dieses kritiscWderts kann die Phasenumwandlung
erneut starten. Da diese Kohlenstoffanreicherung. iie anschlieRende Eisenkarbid-
ausscheidung diffusionsgesteuerte Prozesse siittl,etne Verschiebung der beiden
Phasenumwandlungen auf.

Wie aus dem Vergleich der isothermen Umwandlungskuin Abbildung 4.4 hervorgeht,

nimmt die auftretende Inkubationszeit bei einer BEhandlung im interkritischen

Temperaturbereich ab. Der Typus der zweistufigenMdndlung bleibt jedoch weiterhin

erhalten. Dies kann damit erklart werden, dass mfdld der existierenden Ferritbereiche
bereits hohere Kohlenstoffkonzentrationen vorhanderd, welche die verbleibende
Anreicherung bis zur Eisenkarbidausscheidung vgerin

5.2.3 Einfluss der Prozessparameter des Schmelztauchverzinkungsprozesses
auf die Mikrostruktur und die mechanischen Kennwerte

Wie in Abbildung 4.5 dargestellt, sinkt bei niednigr Gluhtemperatur die Festigkeit. Das
Streckgrenzenverhéltnis bleibt dabei anndhernd tkahs In Anlehnung an die

Gefugebilder aus Abbildung 4.6 lasst sich der [gksitsverlust bei niedrigen

Glihtemperaturen damit erklaren, dass aufgrundr eingollstandigen Austenitisierung

Ferrit im Geflge vorhanden ist, der die Gesamtiksit des Gefliges reduziert. Mit

zunehmender Gluhtemperatur wird der Austenitisigegnad erhdht, wodurch die

Festigkeit des Gefliges steigt. Bei Gluhungen imaustenitischen Temperaturbereich
kommt es zur Auflésung der Eisenkarbide bzw. zumidgenisierung des Gefiliges, bis der
Kohlenstoffgehalt im Austenit die Legierungskonzation erreicht [25]. Der Anstieg der

Festigkeit ist darauf zurtckzufihren, dass der giatée Kohlenstoff zur Géanze fir

Martensitbildung verflgbar ist.

Die Erh6hung der Bandgeschwindigkeit fihrt zu eineomogenen Kohlenstoffverteilung

bei der Gliihbehandlung, da die Zeit zum ErreichenL@égierungskonzentration durch die
kirzere Gluhzeit nicht ausreicht. Folglich sind erathiedliche Martensitmorphologien

beobachtbar (Abbildung 4.6y = 860 °C,v = 180 m/min). Demgegenuber resultiert aus
einer niedrigeren Bandgeschwindigkeit eine deutli&rhbhung der Ferritmenge nach
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einer interkritischen Glihbehandlung, da die Zeit ©as Ferritwachstum deutlich
verlangert wird (Abbildung 5.1).

Tan . -

s PR | Je Beginn Ferritbildung / -wachstum
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=
s Ende Ferritbildung
gl J/ 0 AR
IS : . -
2 R S | SR A

v (180 — 60 m/min) B K

Meh_r Zeit fur Qie Ferritbildung

Abbildung 5.1: Einfluss der Bandgeschwindigkeitf adie Ferritmenge beim Schmelz-
tauchverzinkungsprozess

Wie aus Abbildung 4.5 hervorgeht, nimmt das Streekgenverhaltnis mit abnehmender
Uberalterungstemperatur zu, was auf die BildungereiMikrostruktur mit geringen
Unterschieden in den Phasenfestigkeiten zurlckzefiilst [7]. Gleichzeitig weist die
Abnahme der Restaustenitmengen auf einen Ausscigsdiozess des Kohlenstoffs hin.
Demnach kann auf die Bildung einer bainitischenrbkiausscheidenden Matrix
geschlossen werden.

Unterstitzt wird diese Interpretation durch dieAibbildung 4.7 gezeigten Gefugebilder.
Bei hohen Uberalterungstemperaturen reichern sihder Bildung von Phasen mit
geringer Kohlenstoffldslichkeit die umliegenden &ehe mit Kohlenstoff an, die bei der
anschlieenden Abkihlung angelassenen MartendérbiDieser weist nach einer LePera-
Atzung wegen der auftretenden Eisenkarbidausschg@ubraunliche Schattierungen auf.
Eine Senkung der Uberalterungstemperatur auf 45@0h@ zur weiteren Bildung von
Phasen mit geringer Loslichkeit fir Kohlenstoff, duoch die umliegenden Austenit-
bereiche starker angereichert werden. Solche Gelkistcheinen bei der LePera-Atzung
weil. Gleichzeitig treten verstarkt Eisenkarbidabsgdungen innerhalb der Matrix auf,
welche den Anteil an gelostem Kohlenstoff vermimder

Eine Uberalterungstemperatur von 400 °C zeigt schese diffusionsgesteuerte
Umverteilungsprozesse. Somit kommt es zur Bildunigere karbidausscheidenden
bainitischen Matrix, in welche angelassene martischie Bereiche eingebettet sind. Diese
Ausscheidungen reduzieren die Konzentration ansgai® Kohlenstoff, weshalb dieser

100



5 Diskussion

nicht mehr fur die Stabilisierung des Austenitggteerfliigbar ist und weniger Restaustenit
stabilisiert wird. Die Erhoéhung der Bandgeschwikeity fihrt wegen der hdheren

Abkuhlraten zur Bildung von festeren Ungleichgewsgefliigen bzw. reduziert sie die
Eisenkarbidbildung. Somit bleibt mehr Kohlenstofir fdie Bildung von Martensit

verfligbar.

Zur Erreichung des geforderten Festigkeitsniveautelsm des Bor-Konzepts ist eine
Gluihtemperatur von mindestens 860 °C und eine Utkemagstemperatur von maximal
400 °C notwendig. Diese Herstellparameter liegatoglh aul3erhalb der angestrebten
Prozessparameter. Weiters ist zu berticksichtigass die erreichte Bruchdehnurfgd)
deutlich unter dem geforderten Niveau von 10 % tlieBei der stattfindenden
Warmebehandlung des Schmelztauchverzinkungsprazéisdecine starke Abhangigkeit
von der Gliih- und Uberalterungstemperatur sowie Bandgeschwindigkeit auf.
Zusatzlich hat das Konzept im Temperaturbereichfldesigen Zinkbades ein Festigkeits-

minimum.

5.3 Silizium-Konzept

Alternativ zum Bor-Konzept sollen durch die Anpasgudes Legierungskonzepts
Eisenkarbidausscheidungen verhindert bzw. verzogertien, da diese grof3en Karbide
nicht zur Ausscheidungsverfestigung beitragen. iDeden Ausscheidungen gebundene
Kohlenstoff ist dadurch ineffizient eingesetzt usteéht nicht mehr fur die Bildung von
Martensit zur Verfigung. Wie aus 2.3 hervorgehhesat die Wirkung von Silizium far
diese Anforderung geeignet. Da eine Erhdhung deausngehalts zu Problemen bei der
Haftung der Zinkschicht auf dem Grundmaterial ki 8chmelztauchverzinkung fuhrt, ist
der zulegierte Siliziumgehalt so gewéhlt, dass eingvandfreie Herstellbarkeit weiterhin
gegeben ist. Durch die kornfeinende Wirkung voniNi62], die sowohl die Festigkeit als
auch die Zahigkeit erhdht, wird dieses Element d@nzept zugefugt. Zusatzlich kann
durch die unterschiedlichen Kohlenstoffkonzentraio innerhalb des Silizium-Konzepts
das Potential dieser Vorgehensweise abgeschatdewewobei die Vergleichbarkeit mit
dem Bor-Konzept erhalten bleibt.
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5.3.1 Phasenumwandlungsverhalten bei kontinuierlicher Abkihlung

Wie aus Abbildung 4.8 fir Stahl Mn-Cr-Si-Nb_| (C16 Masse-%) hervorgeht, wird die
Phasenumwandlungsmenge bis zum Erreichen der rsmheHaltephase nur schwach von
der vorangegangenen Glihbehandlung beeinflusst.réidhdas Material bei einer

Temperatur von 850 °C vollstandig austenitisiertward es bei einer Glihtemperatur von
800 °C nur interkritisch gegluht. Bei hohen Halteperaturen findet eine raschere
Phasenbildung nach einer Gluhtemperatur bei 80&ta@. Dieser Effekt kann auf die

bereits vorhandenen wachstumsfahigen Ferritkeime Emile der Glihbehandlung

zurtckgefuhrt werden. Bei isothermen Haltetempeestzwischen 250 — 450 °C werden
erhebliche Mengen an Restaustenit stabilisiert.s®iBeobachtung lasst sich mit der
verzégernden Wirkung von Silizium auf die Eisenk@abisscheidung und die geringere
Mobilitdt der Kohlenstoffatome bei der kontinuieHen Abkihlung auf niedrige

Haltetemperaturen erklaren, welche die Eisenkadsisizheidungen verhindert.

Gleichzeitig ist aufgrund der ausgepragten Umwamgllbei hohen Haltetemperaturen
(Abbildung 4.8) die Bildung von erheblichen Mengeer kubisch-raumzentrierten,

kohlenstoffumverteilenden Phase zu erwarten. Danmialten die benachbarten Bereiche
die zur Restaustenitstabilisierung erforderlichdléastoffkonzentration.

5.3.2 Isothermes Phasenumwandlungsverhalten

Die in Abbildung 4.9 angegebenen Umwandlungskuzaigen, dass die Umwandlung in
der Haltephase bei 550 °C im Vergleich zu den Haksen bei 600 °C und 650 °C
langsamer abléuft. Eine weitere Senkung der Hafteéeatur fihrt zu der bereits beim
Bor-Konzept beobachteten Modifikation der Umwandskurve, welche als Super-
position von zwei getrennten, durch die Inkubatraits verschobenen Umwandlungs-
kurven beschreibbar ist. Diese Verschiebung ist Wargleich zum Bor-Konzept

(Abbildung 4.4) deutlich ausgepragter. Bei eineite&ven Senkung der Haltetemperatur
auf 450 °C tritt nur eine Phasenumwandlung auf. Dech wird im untersuchten

Zeitbereich (1800 s) der Haltephase die zweite @tiakstandig unterdrickt.

In Anlehnung an Abbildung 4.10 verringern geringétehlenstoffkonzentrationen die
Umwandlungsmengen wahrend der Haltephase bei sideti Glihbehandlung. Diese
lassen sich darauf zurtickfuhren, dass sich beiniAlek von der Glihtemperatur auf die
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isotherme Haltetemperatur gré3ere Mengen an ksthigim Ferrit bilden kdnnen, bis in
den benachbarten Austenitbereichen der Grenzgihattie Stabilisierung erreicht wird.
Zusatzlich verringert sich das Potential fir eimgeBkarbidausscheidung mit abnehmender
Kohlenstoffkonzentration. Damit ist die langereubktionszeit erklarbar.

Die in Abbildung 4.11 angegebenen Mikrostruktureigen, dass der Mengenanteil der
Matrix mit zunehmender Menge des zulegierten Kddtlegfifs abnimmt. Gleichzeitig
verringert sich die KorngréRe der Matrix bzw. demtéil der Martensitinseln. Dies ist
darauf zurtickzufiihren, dass bei héherem Kohlergebtilt in der Legierung die maximale
Menge der bis zum Erreichen des Grenzgehalts &irAdistenitstabilisierung gebildeten
kubisch-raumzentrierten, kohlenstoffumverteilenédase geringer ist.

Die Erh6hung der Haltetemperatur auf 500 °C zeigeé eeutliche Mengenzunahme der
braunen bzw. grauen Bereiche in den MikrostrukturBiese sind der karbidaus-
scheidenden Phase aus den Umwandlungskurven zbardeDie hohere Menge der
karbidausscheidenden Phase bei zunehmendem Kadffgebalt in der Legierung stimmt
mit den abgebildeten Mikrostrukturen Uberein. Aws ®iskussion des Umwandlungs-
verhaltens bei einer Haltephase von 450 °C und°&0t der Mechanismus bei héheren
Haltetemperaturen ableitbar. Der Anteil der karbstxheidende Phase steigt bei einer
isothermen Haltephase von 600 °C. Demgegentber nidien unmittelbar nach dem
Erreichen der Haltephase stattfindende Phasenuntwandine untergeordnete Rolle ein.
Die Abnahme der gemessenen RestaustenitmengenmpeFaturbereich der Haltephasen
(Abbildung 4.8) bestéatigt den Abbau der Kohlenstofeéicherung durch Eisenkarbid-
bildung. Da die Geschwindigkeit diffusionsgestesieriMechanismen mit steigender
Temperatur zunimmt, wird die beobachtete Inkubaizeit der karbidbildenden Phase zu
kirzeren Zeiten verschoben, bis diese gleichzettiy der unmittelbar auftretenden
Phasenumwandlung stattfindet (Abbildung 4.12).

Die Diskussion der Ergebnisse zeigt, dass die Enhglder zulegierten Siliziummenge zu
einer erheblichen Verzégerung bei der Eisenkarlddhg fihrt. Diese unterstitzt bei
niedrigen isothermen Gluhtemperaturen eine ausgepRestaustenitstabilisierung. Neben
der Menge ist die Stabilitat bzw. der Stabilisiggsimechanismus von wesentlicher
Bedeutung. Wie in Abbildung 4.13 zusammengefasst werden mit der Magnet-

jochmethode im Vergleich zur XRD-Messung im gesamtimtersuchungsbereich der
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Haltephasen hthere Restaustenitgehalte gemesses.|d3ist sich darauf zurtckfihren,
dass bei der Mengenermittlung aus den XRD-Messungedie starksten Intensitatspeaks
beriicksichtigt wurden und bei der Probenpraparationch Schleifen und Polieren
mechanische Belastungen auf die Oberflache aufgebraerden, die eine Austenit-zu-
Martensitumwandlung herbeifihren koénnen. Durch daehlen des stabilisierenden
Halbraums an der Oberflache klappt Austenit aucheogine aul3ere Lasteinwirkung in
Martensit um [109].

Die mit der Magnetjochmessung ermittelten hoherest&®stenitmengen bei Halte-
temperaturen unter 300 °C sind mit der mechanis@tabilisierung des Restaustenits
durch benachbarte Phasen erklarbar, da der nie#iogdenstoffgehalt nur bedingt die
gemessenen Restaustenitgehalte stabilisieren komnése Vorstellung wird dadurch
bestatigt, dass mit der oberflachensensitiven Rsmigessung geringere Mengen an
Restaustenitmengen gemessen werden. Bei einehtdrgder Haltetemperatur auf 300 —
400 °C steigt der Kohlenstoffgehalt des Restausteridies kann auf die schnellere
Mobilitdt des Kohlenstoffs und den erhdhten Kohtefigehalt im Austenit zuriickgefihrt
werden, der durch die vorangegangenen Phasenumyngedl einer kohlenstoff-
umverteilenden, kubisch-raumzentrierten Phase iswufi¥er Vergleich der Restaustenit-
mengen und des Kohlenstoffgehalts zeigt, dass msedn Temperaturbereich der
Restaustenit sehr stabil ist. Bei htheren Haltetatpren (400 — 500 °C) nimmt zwar die
Mobilitdt des Kohlenstoffs zu, jedoch ist die Phrasenge des bainitischen Ferrits zu
gering, um im umliegenden Austenit den erfordedithKohlenstoffgehalt fir die
Stabilisierung [22] einstellen zu kdnnen. Durch H@he Mobilitat von Kohlenstoff bei
hohen Haltetemperaturen kann Eisenkarbidbildungeet/werden.

5.3.3 Einfluss der Prozessparameter der Schmelztauchverzinkung auf die
Mikrostruktur und die mechanischen Kennwerte

Aus Abbildung 4.15 folgt, dass das geforderte B&sitsniveau mit dem konventionell
verwendeten Kohlenstoffgehalt der Serienproduktfdabelle 2.1; Nr.: 00), nach der
Gliihung bei 840 °C und einer Uberalterungstempegatischen 400 — 500 °C, erreichbar
ist. Bei der Uberalterungstemperatur von 450 °@ &ine erhebliche Stabilisierung des
Restaustenits, simultan mit einer Reduktion dertifesit, auf. Gleichzeitig fuhrt die
bessere Mobilitat der Kohlenstoffatome bei hohdoderalterungstemperaturen zu einer
ausgepragteren Kohlenstoffumverteilung, wodurch lKdehlenstoffgehalt der Martensit-
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inseln zunimmt. Da Bereiche mit hohem Kohlenstdifgje bei der LePera-Atzung weil3
erscheinen, kann dies aus der Analyse der Schdi&biabgeleitet werden (Abbildung

4.14). Zusatzlich ist keine Strukturierung der Matbeobachtbar, welche auf eine
Eisenkarbidausscheidung hinweisen wirde.

Mit abnehmender Uberalterungstemperatur nimmt dievérteilung des Kohlenstoffs ab.

Auftretende Eisenkarbidausscheidungen senken didelstoffkonzentration, woraus in

Anlehnung an 3.3.1.1 eine Intensitdtszunahme d@éuriichen Bereiche in der Mikro-

struktur resultiert. Dadurch wird der Festigkeitsnachied zwischen der Matrix und der
eingebetteten Phase reduziert. Verringerte Kohdéigethalte senken die Festigkeitswerte
unter das geforderte Zielniveau, wobei die beoleehtTrends weiterhin erhalten bleiben.
Aus Abbildung 2.1 ist ableitbar, dass niedrigerestig&eiten tendenziell zu hdheren
Dehnungen fuhren.

Bei Uberalterungsbehandlungen im Temperaturbemidbchen 425 — 450 °C kann eine
deutliche Verbesserung der Dehnungen beobachtetlewerdie simultan mit einer
Restaustenitstabilisierung auftritt. Der stabili|de Restaustenit wandelt infolge der
mechanischen Belastung im Zugversuch dehnungsiaduni Martensit um. Aus dieser
Umwandlung resultiert eine Volumenzunahme der undebrden Geflgeregion, welche
Versetzungen und Druckspannungen im angrenzendehiRduziert.

Eine Erhéhung der Uberalterungstemperatur fihrtiner Anreicherung von Kohlenstoff
im Austenit. Durch die verzdgerte Eisenkarbidausglimg wird bei der Abkthlung mehr
Martensit gebildet. Die notwendige Kohlenstoffkonization fir die Restaustenit-
stabilisierung kann in diesen Bereichen jedochtrecteicht werden.

Niedrige Uberalterungstemperaturen fiilhren zu Eisdoiétausscheidungen, weshalb
weniger Restaustenit stabilisiert wird. Der Verldef stabilisierten Restaustenitmengen in
Abhangigkeit der Uberalterungstemperaturen in Ahbig 4.15 resultiert aus der
unterschiedlich hohen Mobilitat der Kohlenstoffatam

Wie bereits in Abbildung 4.8 gezeigt, spielt dielRtemperatur auf stattfindende
Phasenumwandlungen nur eine untergeordnete Ratibildung 4.15 bestétigt, dass bei
geringeren Glihtemperaturen nur ein geringer Hestigyerlust auftritt. Zuséatzlich ist bei
einer Uberalterungstemperatur im Bereich der Zidkbaperatur das geforderte
Festigkeitsniveau mit dem bei der Serienproduktierwendeten Kohlenstoffgehalt
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(Tabelle 2.1, Nr.: 00) herstellbar. Da bei der Gdimperatursenkung nur unvollstandig
austenitisiert wird, ist durch den vorhandenenifFeur Beginn der Abkihlung und dessen
geringer Loslichkeit fur Kohlenstoff die Kohlendadnzentration im umliegenden
Austenit héher als nach vollstandiger Austenitisigy. Die ferritischen Bereiche wirken
als Keimstellen fur die Ferritbildung, weshalb drsritwachstum rascher stattfindet [34].
Folglich werden gréf3ere Phasenmengen mit geringslidhkeit fir Kohlenstoff gebildet,
welche zu einer deutlichen Kohlenstoffanreicherdeg umliegenden Gebiete fihren. Bei
hohen Uberalterungstemperaturen werden viele Msitieseln gebildet, wogegen bei
niedrigen Uberalterungstemperaturen mehr Restatistabilisiert wird. Die Restaustenit-
stabilisierung ist durch die geringe Mobilitat d&iohlenstoffatome und die weiter
fortgeschrittene Bildung von bainitischem Ferrklarbar.

54 Silizium-Bor-Konzept

Die Untersuchungen des Bor- und Silizium-Konzepgsgen, dass bei der separaten
Anwendung der durchgefihrten Malinahmen die andpstreZielgréf3en, bei gleich-

zeitiger Senkung des bendtigten Kohlenstoffs, niehteichbar sind. Eine logische
Vorgehensweise ist die Kombination des Bor- un@&ifin-Konzepts. Um eine detaillierte

Analyse der Einflussparameter zu ermdglichen, wuedtee Untersuchung an klein-
technisch hergestelltem Material (entspr. 3.1.2cllgefuhrt. Bei der Kombination des
Bor- und Silizium-Konzepts ist eine diametrale Wing von Bor und Silizium zu

erwarten, wie aus der bereits gefuhrten Diskusisidn2 und 5.3 hervorgeht.

5.4.1 Phasenumwandlungsverhalten bei kontinuierlicher Abkihlung

Der Silizium und Bor legierte Stahl Mn-Cr-Si-Nb-Bwkist eine ausgepragte Veranderung
in der Phasenbildung bei kontinuierlicher Abkuhluagf, obwohl er nach dem Schmelz-
tauchverzinkungsprozess vergleichbare Festigkestegicht. Abbildung 4.16 zeigt, dass
nach einer vollstdndigen Austenitisierung einek&ddmwandlung im Temperaturbereich
der Bainitbildung auftritt, wahrend Ferrit nur beghr langsamen Kihlraten detektierbar
ist. Dieser Effekt kann beim Vergleich mit dem B&wnzept auf die verzogernde Wirkung
von Bor zurickgefuhrt werden. Aufgrund des geringerstenitisierungsgrades bei einer
Glahtemperatur von 800 °C sind zu Beginn der kamgirichen Abkuhlung erhebliche

Mengen an Ferrit vorhanden, weshalb die moglichewdndlungsmenge geringer ist. Der
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Verlust der Umwandlungsverzégerung durch Bor beihandenen Ferritkeimen wird
durch dieses Konzept bestétigt.

Abbildung 4.17 weist darauf hin, dass nach einerolistandigen Austenitisierung bei
niedrigen Haltetemperaturen hohe Restaustenitgehaliftreten. Diese sind auf die
Erh6éhung der Kohlenstoffkonzentration in den Ausbereichen ruckfihrbar, welche
durch die Bildung der kubisch-raumzentrierten Phasé geringer Loslichkeit fir
Kohlenstoff bei der Abkihlung bis zur isothermeritejaghase auftritt.

Aufgrund der Umwandlungsverzdgerung beim Abkuhlenzior Haltephase im Anschluss
an eine vollstandige Austenitisierung tritt einarké Phasenumwandlung wahrend der
Haltephase auf. Demgegentiber ist diese Umwandlugiggenach einer interkritischen
Glihbehandlung bei 800 °C geringer, da bereitsbéidiee Umwandlungsmengen bis zum
Erreichen der Haltetemperatur transformiert wurden.

5.4.2 Isothermes Phasenumwandlungsverhalten

Die Umwandlungskinetik weist nach einer interkabisn Glihbehandlung bei 800 °C und
einer Haltetemperatur bei 550 °C die bereits beont Bzw. Silizium-Konzept beobachtete
zweistufige Umwandlung auf (Abbildung 4.18). Derryleich der Umwandlungskinetik
mit jener des Bor-Konzepts aus Abbildung 4.4 zeigtss durch die Kombination der
Konzepte eine Verlangerung der Inkubationszeit3&€l °C und 600 °C auftritt, obwohl
die Umwandlungsmengen am Ende der isothermen Hi@sep vergleichbar sind. Die
verzbgernde Wirkung auf die Eisenkarbidbildung et aus dem hdheren
Siliziumgehalt, da die Wirkung von Bor nach einaerkritischen Glihbehandlung gering
ist. Hohere Haltetemperaturen verkirzen die Inkohateit erwartungsgemalf3, wahrend
bei niedrigeren Haltetemperaturen die Eisenkarbituittelbar ausgeschieden werden und
somit keine Zweistufigkeit mehr beobachtbar ist.

Der Vergleich der interkritisch geglihten und wilsdig austenitisierten Proben
verdeutlicht, dass bei einer Erh6hung der Glihteatpe die Wirkung von Bor zunimmt.
Zusatzlich erfolgt eine Veranderung der Umwandlingstik bei einer Haltetemperatur
von 550 °C. Dabei wandeln die kohlenstoffumvertedke und kohlenstoffausscheidende
Phase simultan um, wobei die zweite Umwandlungskueme anndhernd lineare
Mengenzunahme hat. Dieser Verlauf ist durch einatikaierliche Ausscheidungs-
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verzogerung der Eisenkarbide durch Silizium erldérb Der Mechanismus der
Phasenbildung durch Kohlenstoffumverteilung und eeinanschlieRenden karbid-
ausscheidungskontrollierten Phasenbildung kannt mggliunden werden. Wie aus der
Diskussion des Bor-Konzepts in 5.2 hervorgeht, st der Zugabe von Bor eine
ausgepragte Bildung von karbidbildendem Bainit la@bitbar, die unmittelbar zu Beginn
der Haltephase zur Karbidbildung fuhrt.

5.4.3 Einfluss der Prozessparameter der Schmelztauchverzinkung auf die
Mikrostruktur und die mechanischen Kennwerte

Das Umwandlungsverhalten des Bor-Silizium-Konzdptsdurch die Superposition des
Bor- und Silizium-Konzepts erklarbar. Die starke haingigkeit der mechanischen
Eigenschaften von der Gluhtemperatur kann auf digerachiedlich stark wirkende
Umwandlungsverzégerung von Bor zurickgefihrt werd®emgegeniber ist die
gehemmte Ausscheidungsbildung mit der Erhéhung Siegiumgehalts erklarbar. Mit
zunehmender Gluhtemperatur steigt der Austenitisgggrad, weshalb bei der
anschlieenden Kuhlbehandlung mehr Austenit in &iade Phase transformiert wird.
Folglich steigt mit zunehmender Gluhtemperatur Zigfestigkeit (Abbildung 4.19). Der
Kohlenstoffgehalt der Legierung legt dabei die Hdbe Festigkeitsniveaus fest. Dies kann
mit der negativen Steigung dég-Linie bei zunehmendem Kohlenstoffgehalt im Fe-C-
Phasendiagramm erklart werden, wodurch bei dercligei Glihtemperatur grol3ere
Mengen an Austenit zur Verfigung stehen. Wie aus Ldteratur hervorgeht, hat der
Kohlenstoffgehalt einen direkten Einfluss auf dieide bzw. Festigkeit einzelner Phasen
[21]. Schnellere Bandgeschwindigkeiten fuhren duratie hoheren Abkuhl-
geschwindigkeiten und die kiirzeren Uberalterungsadieim Herstellprozess zu hoheren
Festigkeiten.

Der Vergleich der Streckgrenzen zeigt eine Zunali®e gemessenen Werte bei einer
Erh6hung der Gluhtemperatur. Das kann darauf zgeifckrt werden, dass durch eine
unvollstandige Austenitisierung zu Beginn der Abkinlg bereits Ferritkeimstellen
vorhanden sind, welche die weitere Ferritbildungdmeunigen [34]. Folglich sind durch
den gebildeten Ferrit und seiner geringen Loéslithke Kohlenstoff die Kohlenstoff-
konzentrationen in den umliegenden Austenitbereidiech. Diese Bereiche wandeln bei
der Abkuhlung in Martensit um und bilden eine zwigige Mikrostruktur. Mit der
Erh6hung der Glihtemperaturen nimmt der Anteil arrifFam Ende der Glihbehandlung
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ab. Daraus resultiert ein homogeneres Ausgangsgefiiddeginn der ersten Abkihlung.
Die fehlenden Ferritkeime und die starke Verzogegrder Ferritbildung durch Bor flihren
zur Bildung eines bainitischen Gefliges. Aufgrunad VBisenkarbidausscheidungen im
Bainit ist die Kohlenstoffkonzentration in den amigzenden Gebieten geringer und somit
der gebildete Martensit weicher. Die Festigkeits#gune der Matrix fihrt zum
beobachteten Streckgrenzenanstieg.

Die Erh6hung der Haspeltemperatur (Abbildung 4.3thrt wegen der groberen
Karbidstruktur tendenziell zur Abnahme der Festighe da die Karbide bei der
Glihbehandlung schwerer auflésbar bzw. homogebiesind. Solche Inhomogenitaten
wirken festigkeitsmindernd, da die gebildeten Masitbereiche zwar teilweise hohe
Kohlenstoffkonzentrationen aufweisen, jedoch didilgete Martensitmenge reduziert
wird.

Aus Abbildung 4.20 folgt, dass das Silizium-Bor-Kept mit steigender Uberalterungs-
temperatur hohere Festigkeiten aufweist. Abbild4ngl zeigt, dass die stabilisierten
Restaustenitmengen mit zunehmender Uberalterungstemur reduziert werden und der
Anteil an braun schattierten Phasen zunimmt. DAasgsage kann jedoch ausschlief3lich
dann getroffen werden, wenn die Proben gemeinsémpagert und geatzt werden, da die
Farbung sehr sensibel auf die Atzparameter reagi¢i¢ aus 3.3.1.1 hervorgeht, kann
aufgrund der Schattierung ein Ruckschluss auf dehldfstoffgehalt einzelner Phasen
erfolgen. Gebiete mit geringen Kohlenstoffgehaléescheinen braun, wéhrend Bereiche
mit sehr hohen Gehalten an gelostem Kohlenstof. (Restaustenit) weil3 sind. Die

Verringerung der braunen Bereiche mit abnehmendaralterungstemperatur weist auf
eine Kohlenstoffanreicherung hin. Somit erhéhhgler Gehalt an Kohlenstoff zusehends,
wodurch nach und nach der kritische Kohlenstoffjefia eine Restaustenitstabilisierung

erreicht wird.

Der Vergleich der erreichten Festigkeitsniveaus ded absoluten Kohlenstoffmengen
zeigt, dass durch die Kombination des Bor- undzfsith-Konzepts der Kohlenstoffgehalt

um ca. 37% verringert werden kann. Bei einer weiteSenkung des Kohlenstoffgehalts
bzw. einer Erhdéhung der Haspeltemperatur kann dageserebe Zielniveau der

Zugfestigkeit nicht mehr erreicht werden. Wegen dgringen Veranderungen der
Festigkeit im betrachteten Uberalterungstemperateibh treten keine markanten

theo

Veranderungen bei den Dehnungen auf. Die Abschdtaier Agy - zeigt, dass das
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erforderliche Bruchdehnungsniveau mit dem entwiekelLegierungskonzept erreicht
werden kann.

5.5 Molybdan-Konzept

Mit dem Silizium-Bor-Konzept ist die Zugfestigkeivon 1000 MPa, bei einer

Haspeltemperatur von 500 °C, einer Glilhtemperatar850 °C und einer Uberalterungs-
temperatur von 425 °C, bei einem Kohlenstoffgehah mindestens 0.10 Masse-%
erreichbar. Durch die starke Abhangigkeit der maddthen Kennwerte von der

Gluhtemperatur ist das Prozessfenster fur die Nédiverstellung jedoch weiterhin relativ

klein. Die Betrachtung der Festigkeitswerte in Afdigkeit der Glihtemperatur zeigt

(Abbildung 4.19), dass diese Abhangigkeit unterhadh 825 °C abnimmt und sich ein

Festigkeitsplateau abzeichnet. Fir die NutzungedieRlateaus ist jedoch eine weitere
Festigkeitssteigerung um ca. 100 — 200 MPa notvggnoin das Festigkeitsziel von 1000
MPa erreichen zu kdnnen. Eine Mdglichkeit zur Etneng dieses Ziels ist, einen Teil der
Kaltverfestigung aus der Kaltwalzung fur diese iggsttssteigerung heranzuziehen. Dazu
missen Erholungs- und Rekristallisationsprozessedygert werden, da diese die Kalt-
verfestigung abbauen wiurden [96]. Zur Nutzung deftderfestigung mussen folgende
Malinahmen ergriffen werden:

1. Senkung der Gluhtemperaturaf) [96]

2. Anpassung des Legierungskonzepts zur Verzogerung Eiolung bzw.
Rekristallisation © Substitution von Chrom durch Molybdan [42,58-61])

3. Anpassung des Legierungskonzepts, um einem zeil@gdtige entgegenzuwirken
(Kornfeinung durch die Erh6hung des Niobgehalts{72Z8])

Unter Berlcksichtigung dieser Punkte wurde das klbdy-Konzept aus dem Silizium-
Bor-Konzepte entwickelt. Die Verringerung des Kotdffs auf ca. 50 % der
konventionell zur Serienfertigung verwendeten Meagelohlenstoff eines DP-Stahls der
geforderten Festigkeitsklasse (Tabelle 2.1; Nr):188st sich aus den Untersuchungen des
Silizium-Bor-Konzepts und der zu erwartenden Fésiigzunahme aufgrund der
Kaltverfestigung ableiten.
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5 Diskussion

5.5.1 Phasenumwandlungsverhalten bei kontinuierlicher Abkihlung

Der Vergleich von Abbildung 4.16 mit Abbildung 4.2&rdeutlicht, dass durch die
Substitution von Chrom durch Molybdan eine starkedddrickung der Ferritbildung bei
kontinuierlicher Abkihlung stattfindet. Demgegentitiét eine ausgepragte Bainitbildung
auf. Die gebildeten Martensitmengen sind geringesBiBeobachtung ist damit erklarbar,
dass wahrend der Bainitbildung ein Grofiteil deshandenen, gelésten Kohlenstoffs
ausgeschieden wird und dieser nicht mehr fur dieténaitbildung nutzbar ist. Eine
unvollstandige Austenitisierung (Abbildung 4.23phftizur Bildung von geringen Mengen
an Ferrit zu Beginn der Abkuhlung. Die weitere Ebildung wird jedoch durch die starke
Umwandlungsverzégerung von Molybdan unterdrickt hilung 4.24). Die
Umwandlungsverzdgerung kann als wesentliche Negevan borlegierten, interkritisch
gegliuhten Stahlen gesehen werden (vgl. 5.2 — 5.4).

Aufgrund der geringen Loslichkeit von Kohlenstaff Ferrit werden die Kohlenstoffatome
in die umliegenden austenitischen Bereiche umveridiegen der hoheren Kohlenstoff-
konzentration in den austenitischen Bereichen wrd Werzogerungseffekt von Silizium
auf die Karbidausscheidung ist fir die Phasenumivagdeine starkere Triebkraft in
Form einer tieferen Unterkihlung erforderlich. lielie dafir erforderliche Temperatur
unterhalb vorMg, wird bei der Senkung der Glihtemperatur anstedle Bainit Martensit
gebildet. Aus diesem Umwandlungsverhalten ist #idej dass bei der Einstellung eines
zweiphasigen Gefuiges die Bildung einer ferritisciMgtrix durch eine Glihbehandlung
im interkritischen Temperaturbereich erfolgen mudg. diesem Konzept kann somit bei
der kontinuierlichen Abkihlung nach einer vollst@aeh Austenitisierung keine
zweiphasige Mikrostruktur realisiert werden.

5.5.2 Isothermes Phasenumwandlungsverhalten

Die Analyse der isothermen Umwandlungskinetik zeige Umwandlungsverzégerung im
Temperaturbereich zwischen 550 — 700 °C, welchdickhgener in Abbildung 2.6 ist.

Wegen der geringen Umwandlungsmengen wahrend deepHasen im Temperatur-
bereich zwischen 450 — 600 °C im Anschluss an @lidhbehandlung bei 800 °C sind
diese Umwandlungskurven fir die Diskussion der Undlangskinetiken unzweckmanig.
Demgegeniber erlauben die grof3eren isothermen Udiwegsmengen nach einer
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vollstandigen Austenitisierung die Analyse der titatenden Mechanismen. Bei
Haltetemperaturen von 450 °C und 500 °C ist einestefige Phasenumwandlung
beobachtbar. Die Umwandlungsmenge nimmt bei eirsdtekémperatur von 550 °C ohne
merkliche Anderung der Kinetik markant ab (Abbilgu.25) und ist bei einer
Haltetemperatur von 600 °C am geringsten.

Im Vergleich zu den bereits diskutierten Konzepsamd in den Umwandlungskinetiken
keine zweistufigen Phasenumwandlungen identifizerDie Haltephase bei 650 °C zeigt
eine kontinuierliche Verzdogerung der Phasenumwanyjlwelche mit der bei 550 °C
ermittelten Phasenumwandlung des Silizium-Bor-Kgitge nach  vollstandiger

Austenitisierung vergleichbar ist. Die Kurvenforrark dabei mit einer unmittelbar beim
Erreichen der isothermen Haltephase auftretendersePimit kontinuierlich verzdgerter
Eisenkarbidausscheidung erklart werden, wie ausSdgrerposition der Umwandlungs-
effekte von Bor und Silizium abgeleitet wurde (V§l4.1). Der Vergleich der isothermen
Umwandlungskurven bei einer Haltetemperatur bei 660in Abbildung 4.25 (grine

Linie) verdeutlicht, dass nach einer vollstindig&wustenitisierung eine starkere
Verzogerung der Phasenumwandlung bei der Abkuhloespltiert als nach einer

interkritischen Gluhbehandlung. Dies kann damit rbedet werden, dass bei einer
vollstandigen Austenitisierung sowohl Bor als alblybdan umwandlungsverzégernd
wirken. Bei einer interkritischen Glihung nimmedimwandlungsverzégernde Wirkung
von Bor rasch ab (vgl. 5.2.2), wodurch sich sosdiperponierte Wirkung reduziert.

Die Gegenuberstellung des Umwandlungsverhaltend elgierungsvarianten Mn-Mo-Si-
Nb-B_I-1ll ermdglicht die Charakterisierung der \Wiing einer Niobzugabe bzw. einer
Erh6hung der zulegierten Menge bei einer Warmeld#ihag entsprechend 3.4.3. Die
Anderungen der Umwandlungsmengen und der Umwanskimegtik konnen bevorzugt
bei isothermen Haltetemperaturen im Bereich zwischs) — 550 °C beobachtet werden.
Durch die Zugabe von Niob steigen die umgewandédengen bei der Abkihlung von
der Gluhtemperatur bis zu den isothermen Haltephg@dbildung 4.26). Bei den
Haltephasen wandeln groRe Mengen der vollaustemtés Proben rasch um. Die
Phasenumwandlung ist nach einer interkritischenhk@tiandlung im Vergleich dazu
langsamer. Folglich beeinflusst Niob die Keimbilgu®ies kann damit begriindet werden,
dass bei einer interkritischen Glihung bereits waghsfahige Keime verfugbar sind und
so die Keimbildung durch Niob nur eine untergeotdnRolle spielt. Demgegeniber
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existieren nach einer vollstandigen Austenitisigrieine Keimstellen aus unaufgeléstem
Ferrit im Geflige, weshalb Niob fur die Keimstellédbng eine wichtige Rolle einnimmt.
Daraus resultiert eine deutliche Beeinflussung dénwandlungsmenge und der
Umwandlungskinetik.

Die Substitution von Chrom durch Molybdan fiihrt emer deutlichen Modifikation des
Umwandlungsverhaltens, da sowohl die Kinetik alschauwie Umwandlungsmenge
malf3geblich verédndert werden (Abbildung 4.27). Imrgsch zu der molybdanfreien
Variante steigt der Austenitisierungsgrad bei ef@ihtemperatur von 800 °C. Zuséatzlich
wird die Phasenumwandlung wahrend der Haltephaskemmperaturbereich zwischen 450
— 550 °C verzogert. Eine Erhéhung der Gluhtempefétut zu einer starkeren isothermen
Umwandlungsverzégerung. Die Haltetemperatur von 85Qnterdriickt die zweistufige
Umwandlung bei Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| vollstandig. &fend bei der isothermen
Umwandlung nach einer unvollstdndigen Austenitisigr beim molybdanfreien Konzept
eine unmittelbar auftretende Umwandlung beobachibkgr finden beim Molybdan-
Konzept eine stark verzogerte Phasenumwandlungempgraturbereich zwischen 650 —
750 °C und eine unmittelbar auftretende Umwandlwmgerhalb von 450 °C statt
(Abbildung 4.28). Diese beiden Umwandlungsberegihd durch eine umwandlungstrage
Zone getrennt.

Umwandlungen bei héheren isothermen Temperaturetenadurch eine vorangegangene,
vollstdndige Austenitisierung zu langeren Zeiterrsgkoben. Demgegeniber bleiben
Umwandlungen bei tiefen Haltetemperaturen naheatergmdert. Da die Wirkung bei

vollstandiger Austenitisierung ausgepragter ist imdiesem Fall keine wachstumsfahigen
Keime im Geflige vorhanden sind, wirkt Molybdan sehar keimbildungsverzdgernd im

Temperaturbereich von 600 — 700 °C. Eine ErhéhuergGluhtemperatur fihrt bei der

molybdanfreien Variante zur Bildung einer umwandisinigen Zone im Temperatur-
bereich zwischen 500 — 600 °C.

Zusammenfassend kann aus dem Vergleich abgelestelew, dass Chrom und Molybdan
einen gleichartigen, verzogernden Effekt im Temjpebeereich zwischen 500 — 600 °C
haben. Dieser ist bei Molybdan ausgepragter [58¢icBzeitig kann die Ferritbildung
durch Molybdan verzogert werden, selbst wenn bevesichstumsfahige Keime im Geflige
existieren. Dieses Phanomen ist bei Chrom nicitifiizierbar.
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5.5.3 Einfluss der Prozessparameter der Schmelztauchverzinkung auf die
mechanischen Kennwerte

Fur die Anpassung der Prozessparamelgk,(Tq, Toa und V) bei der Schmelztauch-
verzinkung auf das Molybdan-Konzept wurden Dilattenentersuchungen durchgefihrt.
Mit zunehmender Glihtemperatur tritt eine Hartggring auf (Abbildung 4.29). Diese
stimmt mit den bereits diskutierten Ergebnissen @@s— 5.4 Uberein. Die Zugabe von
Niob bzw. die Erh6hung der zulegierten Menge figmenfalls zu einer héheren Harte im
Temperaturbereich zwischen 780 — 825 °C. Der Agskiann auf einen hdheren Kalt-
verfestigungsanteil durch die rekristallisationgégrernde Wirkung von Niob und auf die
Hartesteigerung durch Feinkornhartung zuriickgefidatden [72]. Daraus resultiert ein
deutlich geringerer Einfluss der GluhtemperaturMergleich zu den bereits diskutierten
Konzepten. Zusatzlich wird die Harte der Stahle Mo-Si-Nb-B_I-1ll nur schwach von
der Bandgeschwindigkeit beeinflusst. Dies ist m#r dstarken Verzdgerung der
Ferritbildung begrindbar. Die Variation der Absditemperatur Tg) zeigt im
untersuchten Bereich keinen erheblichen EffektdaeiHartewerte. Aus 5.4.1 ist ableitbar,
dass dies mit der Umwandlungsverzégerung bis zirigen Temperaturen erklart werden
kann, wodurch beinahe keine Phasenumwandlung s Eueichen der Abschreck-
temperatur o) stattfindet.

Die Hartewerte sind bei den untersuchten Uberaigstemperaturen erwartungsgeman
ahnlich, da die nach Meyer [72] vorhergesagte Wigkwon Niob (rekristallisations-
verzogernd, kornfeinend, ausscheidungshartendjeseth Temperaturbereich nur bedingt
wirksam ist.

Erganzend zu den Untersuchungen am Dilatometer emurdausgewahlte
Glihbehandlungen am MULTIPAS mit einer Anpassung @ihtemperatur auf 800 °C
simuliert. In Abbildung 4.30 ist der Einfluss debéralterungstemperatur im Bereich
zwischen 400 — 500 °C dargestellt. Der Anstieg Sieeckgrenze bzw. der Zugfestigkeit
mit zunehmender Uberalterungstemperatur ist aufBlidung von kohlenstoffreichen
Gebieten zuriickzufiihren, die bei hohen Uberaltestemyperaturen wegen der hohen
Mobilitdt der Kohlenstoffatome gebildet werden U der anschlieRenden Abkihlung in
Martensit umwandeln. Der Abbau dieser erhthten &wsdtoffkonzentration mittels

114



5 Diskussion

gebildeter Eisenkarbide wird dabei durch das zehdgi Silizium zumindest teilweise
unterdrickt (vgl. 5.3).

Der Vergleich der Legierungsvarianten des Molyb#@&mzepts zeigt eine deutliche

Steigerung der Zugfestigkeit durch eine Niobzugdhie. Erhdhung des Niobgehalts von
0.02 Masse-% auf 0.04 Masse-% fuhrt demgegeniber zau einer schwachen

Veradnderung der Zugfestigkeiten und StreckgrenZ@emnach ist die Erhdhung der

Zugfestigkeit primar auf die kornfeinende WirkungnvNiob zuriickzufihren, welche

bereits bei geringen Niobgehalten auftritt. Dieteaiénde Ausscheidungsverfestigung der
Matrix bei Erh6hung des Niobgehalts auf 0.04 Ma4sist dagegen geringer.

5.5.4 Einfluss der Substitution von Cr durch Mo auf die mechanischen
Kennwerte

Der Vergleich von Abbildung 4.31 und Abbildung 4 @monstriert, dass die Substitution
von Chrom durch Molybdan zu hoéheren Festigkeited @treckgrenzen fiihrt. Diese
Festigkeitssteigerungen konnen mit der ausgepragterzdgernden Wirkung von
Molybdan auf die Phasenumwandlung bei Temperatuieer 550 °C und der
Rekristallisationsverzdgerung begrindet werden.ubadkommt es einerseits zur Bildung
von festeren Phasen und andererseits bleibt eiailAddr Kaltverfestigung auch nach der
Austenitisierung im Geflige vorhanden. Die stalali®n Restaustenitmengen werden nur
schwach von der Substitution beeinflusst. Das ktigstdass die Festigkeitserh6hung nicht
auf einen Umverteilungs- bzw. Ausscheidungsmechamsvon Kohlenstoff rtickflihrbar
ist.

Der Vergleich der Ergebnisse in Abbildung 4.31 tgeidass die Erhéhung der
Haspeltemperatur von 500 °C auf 600 °C zu einekestén Festigkeitsdifferenz zwischen
Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_| und Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II fit. Wahrend der molybdan-
legierte Stahl durch diese MalRnahme nur einen gemém Festigkeitsverlust aufweist, ist
dieser beim Silizium-Bor-Konzept deutlich starkeolglich ist die erreichte Festigkeit von
Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II nur schwach von der Aufloguder im Warmband gebildeten
Eisenkarbide abhangig, was mit der InterpretatemFastigkeitserhéhung korreliert.
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5.6 Molybdan-Titan-Konzept

Die Diskussion in 5.5 bestatigt, dass die gefoslEdstigkeit trotz einer geringeren Menge
an Kohlenstoff erreichbar ist. Der auftretende ig&sitsverlust kann durch die
Kaltverfestigung der Matrix kompensiert werden, e bei der Kaltwalzung in das
Material eingebracht wird. Dieses Potential kamsto@ nur dann genutzt werden, wenn
bei der Austenitisierung die Rekristallisation deerformten Mikrostruktur soweit
verzogert ist, dass ein Anteil der Kaltverfestigwerbalten bleibt. Durch die Zugabe von
Molybdan und die Verdopplung des Niobgehalts derieGproduktion wird die
Rekristallisation soweit verzdgert, dass die begtétKohlenstoffmenge auf 0.08 Masse-%
gesenkt werden kann. Die Erh6hung der Legierungskaturch die Molybdanzugabe soll
mit einer Mengenverringerung dieses Elements gésesiden.

Eine teilweise Substitution von Molybdan durch mitscheint durch die analoge Wirkung
dieser Elemente auf die Rekristallisationsverzoggrmoglich zu sein. Wahrend Titan
wegen der hohen Affinitat zu Stickstoff in borhgéth Stahlen bei der bisherigen
Konzeptentwicklung lediglich die Bildung von Bommten verhindert und so die
umwandlungsverzégernde Wirkung von Bor gewahrleisé, soll durch eine Erhéhung
des Titanghalts nun zusatzlich die rekristallisadieerzogernde Wirkung von Titan
ausgenutzt werden. Um das Potential dieser Vorgesteiae abschatzen zu kénnen, wurde
die in den Stahlen Mn-Mo-Si-Nb-B_I-lll verwendeteoMbdanmenge halbiert, ohne die
Legierungsgehalte der anderen Elemente zu verandern

5.6.1 Phasenumwandlungsverhalten bei kontinuierlicher Abkihlung

Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_I weist bei kontinuierlichekbkiihlung mit verschiedenen Ab-
kuhlraten nach einer vollstadndigen Austenitisiertiegrit und Bainit auf (Abbildung 4.33).
Wie bereits beim Molybdan-Konzept diskutiert, vemaert die Bainitbildung die Menge
an gelodsten Kohlenstoffatomen durch Eisenkarbiddnesdungen, woraus eine Senkung
der gebildeten Martensitmenge resultiert. Bei dd&a6Bung des Titangehalts der Legierung
wird die Ferritbildung verbessert (Abbildung 4.34)ppdurch weder Bainit noch Martensit
gebildet wird. Da Martensitbildung primér von deblkdihlrate und der Kohlenstoff-
konzentration im Austenitgitter abhangt, weist diédshlende Martensitbildung auf einen
zu geringen Kohlenstoffgehalt bei den betrachtétekihlraten hin. Wegen der Konstanz
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des zulegierten Kohlenstoffs beim Molybdan-TitanaKept ist dieses Umwandlungs-
verhalten auf die erhdhte Titanmenge ruckfuhrbar.

Es ist vorstellbar, dass aufgrund der hohen A#iiniton Titan zu Kohlenstoff Titankarbid
(TiC) gebildet wird und sich so der Anteil an gegisKohlenstoffatomen im Austenitgitter
reduziert [75]. Folglich wird die Stabilisierungsi@ustenitgitters bis zMs erschwert und
die gebildete Martensitmenge reduziert [39].

5.6.2 Einfluss der Prozessparameter der Schmelztauchverzinkung auf die
mechanischen Kennwerte

In Abbildung 4.35 ist der Einfluss der GlURFa{) und Uberalterungstemperat(iiog) bei
einer Warmebehandlung entsprechend des Schmelztauotkungsprozesses auf die
mechanischen Kennwerte des Molybdan-Titan-Konzeatgestellt. Im Gegensatz zu den
diskutierten Ergebnissen in 5.2 - 5.5 zeigen a#lgierungsvarianten des Molybdan-Titan-
Konzepts einen deutlichen Zugfestigkeitsverlustazuitehmender Glihtemperatur.
Folglich bleibt bei niedrigen Gluhtemperaturen wegker rekristallisationsverzégernden
Wirkung von Titan die aufgebrachte Kaltverfestigutgjlweise erhalten. Mit einer
Erh6hung der Glihtemperatur findet jedoch zunehni&gldistallisation statt, welche zum
Abbau dieses Festigkeitsbeitrages und folglich Reduktion der Zugfestigkeit fihrt.
Gleichzeitig wird durch die GluhtemperaturerhOhualeg Austenitisierungsgrad erhoht. Bei
den bereits diskutierten Konzepten in 5.2 — 5.5 bei der anschlieRenden Abkihlung
mehr Martensit gebildet, welcher den Festigkeitssstr durch die Verringerung der
Kaltverfestigung kompensiert. Beim Molybdan-Titaotzept findet diese Erhéhung der
Martensitmenge aufgrund des geringen Anteils ardsgem Kohlenstoff im Austenit
wegen der Titankarbidbildung jedoch nicht statt.s@ualich tritt mit zunehmender
Glihtemperatur eine konstante Abnahme der Strenkgreverte auf. Da die Streckgrenze
ein Mal3 fur den Kraftaufwand flr eine beginnenderségzungsbewegung durch die
Matrix ist, kann diese Beobachtung auf die Rekftiseion zurlckgefiihrt werden. Die
Erh6hung der zulegierten Menge an Titan verstaekt Hffekt der Kaltverfestigung bei
niedrigen Glihtemperaturen, wé&hrend bei hoheren péeaturen beinahe keine
Festigkeitssteigerung erkennbar ist. Erhdhte Tealje zeigen beim Molybdangehalt des
Molybdan-Konzepts eine Verstarkung des rekristimsverzogernden Effektes bei
niedrigen Gluhtemperaturen. Das Festigkeitsniveau Glihtemperaturen tber 800 °C
liegt jedoch weit unterhalb des urspriinglichen Nddign-Konzepts. Dies ist ebenfalls mit
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der fehlenden Martensitbildung als Folge der geniag Mengen an geléstem Kohlenstoff
durch die Titankarbidbildung erklarbar.

Die Abnahme der gemessenen Festigkeitswerte miesder Uberalterungstemperatur
kann auf die zunehmende Umwandlung von kubisch-zaatnierten Phasen mit geringer
Loslichkeit far Kohlenstoff zuriickgefihrt werden.abBei findet eine Kohlenstoff-

anreicherung im umliegenden Austenit statt. BeiAlgkihlung nimmt die Martensitharte

auf Kosten der Martensitmenge zu, weshalb sichFemtigkeit reduziert. Analog zu den
Stahlen Mn-Mo-Si-Nb-B_I-Ill wird bei sehr niedrigedberalterungstemperaturen mehr
Restaustenit stabilisiert.

5.7 Spezielle Analysen an ausgewahlten Konzepten

5.7.1 Zugfestigkeitsabschatzung von kaltverfestigten ferritisch-martensitischen
Gefligen nach unterschiedlichen Gliuhbehandlungen

Wie aus den Ergebnissen in 4.5 — 4.6 hervorgehtseneteilrekristallisierte Mikro-
strukturen ein besonderes Potential fir die Zumgfesitserhnbhung, bei gleichzeitiger
Senkung des Kohlenstoffgehalts, auf. Fur die Eckiuhg dieser Konzepte ist jedoch eine
genaue Kenntnis der Verfestigung aus der Kaltwazwelche nach der Glihbehandlung
im Material erhalten bleibt, erforderlich. Gleiclitip ist der Einsatz von teuren
Legierungselementen (z.B. Molybdan) zu tUberpriumundsatzlich ist eine Abschatzung
der Kaltverfestigung durch Mikro- und Nanohartenuegen einzelner Phasen realisierbar.
Da ein solcher Messaufbau jedoch nicht zur Verfigggteht, wurde eine alternative
Herangehensweise flr diese Abschéatzung entwickelzu wird die Zugfestigkeit des
kaltverfestigten Ferrits nach unterschiedlichen hB&handlungen mit Hilfe von
Mikrohartemessungen und unter BerlUcksichtigung d&artensitmengen bzw. der
Martensitfestigkeiten berechnet.

Grundlage fur die Berechnung der Zugfestigkeit kidsserformten Ferrits ist die in 3.4.1
beschriebene Warmebehandlung der Proben im Dildesmén Anschluss an diese
Warmebehandlung wurden  Schliffbilder dieser Probemgefertigt und funf
MikrohartemessungerH{/1) durchgefihrt, welche gemeinsam mit den Dilat@metrven
die Gefugeentwicklungen dokumentieren.
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Wie in Abbildung 3.5 (links) dargestellt, kann déohlenstoffgehalt im Austenitc¢’) in
Abhangigkeit der Austenitmenge bei der Ferrit-zustsmitumwandlung ermittelt werden.
Der Zeitpunkt der ersten Austenitbildung wird datzés Ausgangspunktt®® = 0)
verwendet. Es wird vorausgesetzt, dass bei derheasdbkihlung am Ende der
Glihbehandlung von der Gluhtemperatur auf Raumtestyredie Austenitmenge mit dem
berechneten Kohlenstoffgehalt am Ende der Glihlihag vollstandig in Martensit
umklappt. Da die Martensithartel®) primar vom Kohlenstoffgehalt im Austenitdy
abhangt, kann diese abgeschatzt werden. Als besomg@deignet haben sich dafir die
Arbeiten von Grange, Hribal und Porter [110] erwie$Abbildung 5.2). Um diesen Harte-
Kohlenstoffgehalt-Zusammenhang fur die Abschatzoatzen zu kénnen, wurde dieser
empirisch gefundene Verlauf mit zwei Polynomen aédert. Die beste Ubereinstimmung
mit den Messwerten tritt auf, wenn im Bereich z\Wwest 0 — 0.4 Masse-% Kohlenstoff eine
Gerade und bei héheren Kohlenstoffgehalten einrf@otyzweiten Grades verwendet wird.
Wie in der Abbildung 5.2 (links: strichlierte Limg angegeben ist gilt:

HV “erp =-658.36" (C.')* +1211.3 (c.”) +329.5 (17)

fur cc’> 0.4 Masse-%

HV “cnp =812.42% (c.') +322.27 (18)

fur cc'< 0.4 Masse-%

HV® gup ... Martensitharte nach Grange, Hribal und Porter
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Abbildung 5.2: links: Hartewerte von Martensit in Abhéngigkeit des Kolkteffgehalts nach
Grange, Hribal und Porter und der verwendeten madltiechen Beschreibung;
rechts: Festigkeit von Martensit in Abhangigkeit der Umwamgszeit wéhrend
der Ferrit-zu-Austenitumwandlung nach Grange, HriRorter R,” gnp) und
Bayram, Durmus, YazicR" goy)

Da der Ansatz von Grange, Hribal und Porter [110]die Bestimmung der Martensitharte
ermoglicht, fur die weiteren Berechnungen jedo@hEtimittlung von Zugfestigkeitswerten
erforderlich ist, wurde ein weiterer Ansatz aus Heeratur benotigt. Der verwendete
Ansatz von Bayram, Durmus und Yazici [111] gibt degfestigkeit von Martensit

(R goy) in der folgenden Form an:

R, “sov =541+ 2289 (c.' [Masse¥%)])* (19)

R 8Dy ... Zugfestigkeit von Martensit nach Bayram, Durmus Yazici

Der Vergleich der Ergebnisse aus den beiden Anséiiet zu folgender Beziehung:

R, “sov =3.2* HV “crp (20)

Nach (20) ist fur die Abschatzung der Zugfestigkeih Martensit der MittelwertR," )
aus den Ergebnissen von Grange, Hribal, Porter {3/ g4 und Bayram, Durmus,
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Yazici (Rn"gpy) durchaus geeignet (Abbildung 5.2, rechts). Esdaauf hinzuweisen,

dass bei der Berechnung der Zugfestigkeit von Maitewur der Einfluss von Kohlenstoff
beachtet wurde, wahrend weitere Legierungselemeuntdericksichtigt blieben.

Grundsatzlich fuhrt eine rasche Abkihlung nach rekihung im Zweiphasengebiet zu
zweiphasigen Mikrostrukturen (Ferrit + Martensklr die Berechnung der Zugfestigkeit
solcher Geflige ist neben der Abschatzung der Zugke# von Martensit auch die

Bestimmung der Zugfestigkeit von FerriR,{) notwendig. Diese wird aus der
Superposition der intrinsischen Festigkeit mit Kgsitsbeitrdgen aus der Feinkorn-
verfestigung und der Mischkristallverfestigung etedi:

Rma:0-0+O-KG+O-Mxx (21)

R ... Zugfestigkeit von Ferrit
0 ... intrinsische Zugfestigkeit von Ferrit (213 MP4])
kG ... Festigkeitsbeitrag aus der Feinkornverfestigung
ky
O = (22)

7d

K, ... Konstante (10.MPa mnt’?[34])
d ... mittlere Korngrof3e von Ferrit

Die mittlere Korngrdf3e fir Ferrid] wurde mittels Computersoftware aus Schliffbildern
ermittelt. Aufgrund der vergleichbaren Korngrél3eam dntersuchten Stahle wird diese fir

die Berechnung des Festigkeitsbeitrages konstar.2yum berticksichtigt.

Ohixx ... Festigkeitsbeitrag aus der Mischkristallverigstig
WP * Ws‘ WM
O = C. + i * oo+ n__)x* 23
M (Mass<-%) : (Mass¢-%) i Mass:-%) G (23)
W ... Wirkung des Elements i pro Masse-%

G ... Massekonzentration des Elements i

Wie in 2.4 angegeben, ist die Berlcksichtigung Wivwosphor (P), Silizium (Si) und
Mangan (Mn) fur die Mischkristallverfestigung vonerfit ausreichend, da die
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Festigkeitsbeitrage durch Kohlenstoff und Stickistaffgrund der geringen Ldslichkeiten
schwach sind. Die Wirkung/\)) der berilicksichtigten Legierungselemente auf discM
kristallverfestigung sind aus der Literatur entnoamni34]:

W, MPa

(————)=800————— (24)
Masst- % Masst- %
L )= 80& (25)
Masst- % Masst- %

(L ) = 30& ( 26 )
Masst- % Masst- %

Die ermittelten Zugfestigkeitswerte fur Ferrit bziartensit kdnnen durch Anwendung
einer linearen Superposition zur Abschéatzung degfeatigkeit der zweiphasigen
Mikrostruktur herangezogen werden [2]:

R, =R, * f*+R"*(1-f") (27)
RnPP ... Zugfestigkeit des unverformten DP-Gefiiges
Ry ... Zugfestigkeit von Ferrit
f ... Volumenanteil von Ferrit
Rn® ... Zugfestigkeit von Martensit

Diese Superposition ermdglicht die Abschatzung degfestigkeit eines ferritisch-
martensitischen Gefliges in Abhéangigkeit von derifreenge. Dadurch kann die zeitliche
Entwicklung der Zugfestigkeit eines unverformtegisah auf Raumtemperatur abgekuhlen
DP-Stahls wahrend der Ferrit-zu-Austenitumwandlengittelt werden (der Zeitpunkt der
ersten Austenitbildung entspricti®¥ = 0 s). In Abbildung 5.3 sind die Zugfestigkeiten
von Ferrit RY) bzw. Martensit R+*) und des unverformten ferritisch-martensitischen
Gefiiges Rm>") wahrend der Ferrit-zu-Austenitumwandlung scheschtargestellt.

122



5 Diskussion

1400

N

[os]

o

o
Rn’" [MPa]

+1200

L L L L
pE————
-

Rn°F 11000

-
/

—— - -

T800

R,& 1600

o 20 4 60 80
tu-)v [S]
Abbildung 5.3:  links: Ermittlung der Zugfestigkeit von MartensR("), Ferrit R,) und des
ferritisch-martensitischen GefiigeR.f?) wahrend der Ferrit-zu-Austenit-
umwandlung

Die Herausforderung bei der Berechnung der Zugflesti eines kaltverfestigten
ferritisch-martensitischen Gefliges wahrend deritFaurAustenitumwandlung liegt in der
Abschatzung der Kaltverfestigung. Die einzigen Datdie neben den Dilatometer-
messungen daflr zur Verfligung stehen, sind die ggenen Vickershartewertél\{1)
sowie die Schliffbilder. Aus den Ergebnissen deebeneten Zugfestigkeit von Martensit,
abhangig vom Kohlenstoffgehalt, kann abgeleitetderr dass gemessene Vickersharte-
werte durch eine Multiplikation mit dem Faktor 3sthe brauchbare N&aherung fur die
Zugfestigkeit eines kaltverformten ferritisch-mawsggischen Gefliges darstellen. Die bei
langen Glihzeitent{y = 80 s) und hohen Gluhtemperatur@ay(= 850 °C) vollstandig
austenitisierten Proben bilden bei der anschlie@endaschen Abkihlung ein
vollmartensitisches Gefluige aus. Die berechnete eatigkeit des unverformten Gefliges
liegt jedoch unter den gemessenen, umgerechneteewdtiten bei der Glihzeit vdgy =

80 s. Dies kann damit erklart werden, dass beiBBrechnung der Zugfestigkeit von
Martensit nur Kohlenstoff in der Abschatzung besicktigt ist, wahrend der Einfluss der
anderen Legierungselemente vernachlassigt wird. cibueine Multiplikation der
berechneten Zugfestigkeit des unverformten Gefixge®inem konstanten Faktor erfolgt
eine pauschale Berlcksichtigung der festigkeitgstaden Wirkung der weiteren
Legierungselemente, welche die Festigkeitsdiffereazden vollmartensitischen Proben
beseitigt.
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Berechnung der Zugfestigkeit eines kaltverfestigten ferritisch -martensitischen Gefiiges

1) Ermittlung der Zugfestigkeit ( RmDP) des unverformten ferritisch- martensitischen
Gefliges.

2) Die umgerechneten, gemessenen Hartewerte zum Zei  tpunkt ti (HV(t) * 3.2) entsprechen
der Z[LJIFgfestigkeit des kaltverfestigten ferritisch-m artensitischen Gefliges zum Zeitpunkt
ti (Rm b (t0)).

3) Die Kaltverfestigung zum Zeitpunkt  ti (ARm(ti)) entspricht der Differenz zwischen den
gemessenen, in Zugfestigkeiten umgerechneten Hartew  erten zum Zeitpunkt t; (HV(ti)*3.2)
und der berechneten Zugfestigkeit des ferritisch-ma rtesitischen Gefiiges ( RmDP).

4) Die Zugfestigkeit des kaltverfestigten Ferrits (  Rm%v) wird in Abhangigkeit der
Zugfestigkeit des kaltverfestigten, ferritisch-mart ensitischen Gefiiges ( RmDPKV), der
Zugfestigkeit von Martensit ( Rn®) und der Ferritmenge ( f %) ermittelt.

100 —
T S,
o 1400 | =
= +90 &
D;-E ~—
1200 s S
c
)
1o E
1000 =
e
+ 60
800
150
600 4 40
+ 30
400
1+ 20
200
1 10
O T T T T T 0
0 20 40 60 80
tu-)y [S]

Abbildung 5.4:  Schematische Darstellung der Voggareise zur Berechnung der Zugfestigkeit
des kaltverfestigten FerritR{’«y) wahrend der Ferrit-zu-Austenitumwandlung

Gleiche Legierungsvarianten kdnnen mit einem ethbleen Faktor multipliziert werden,
wahrend der Multiplikand bei unterschiedlichen lexghgsvarianten angepasst werden
muss. Die Multiplikation erhdht die Festigkeit vbtartensit dabei um 5 — 7 %. Nach der
Anpassung der berechneten Zugfestigkeit des marsehen Gefliges auf die
gemessenen, umgerechneten Hartewerte des vollmsitigenen Gefliges entspricht die
Kaltverfestigung aufgrund der KaltwalzungR,>") der Differenz dieser Zugfestigkeiten
(HV*3.2 —R,>7). Mit zunehmender Glithzeit rekristallisiert dasf®e und reduziert so
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die Kaltverfestigung. Wahrend Rekristallisation hehatisch mit der JIMAK-Gleichung
beschreibbar ist, kann der Kaltverfestigungsabhachddie Spiegelung dieser Gleichung
an ihrem Wendepunkt abgeschatzt werden (Abbildudy ®er Verlauf zur Anndherung
der ermittelten FestigkeitsdifferenzekR,) ist:

AR, = A* (exp(K* (t*"7)) (28)
A; K ... Konstante
t%>Y ... Zeit der Ferrit-zu-Austenitumwandlung
(Zeitpunkt der ersten AustenitbildutfyY = 0 s)
q ... Zeitexponentd < 1)

Rekristallisation findet beim Aufheizen schon voend Erreichen der ersten Phasen-
umwandlung statt, wodurch eine sigmoidale Beschregbaufgrund der fehlenden Keim-
bildung unzweckmafig ware. Durch die AnpassungZitexponenteng < 1) wird der
Bereich dieser Kurvenform, der die Keimbildung Weestht, entsprechend vermindert. Da
die Kaltverfestigung beim Kaltwalzen die Versetzsalighte im Ferrit erhoht, wird die
ermittelte Zugfestigkeitsdifferenz  dem Ferrit zugbeet. Die Zugfestigkeit des
kaltverformten FerritsR,"xv) kann bei Kenntnis der Zugfestigkeit des kaltvstifgen,
ferritisch-martensitischen GefiigeR.{ «v), der Zugfestigkeit des Martensit®,{") und
der Ferritmengef (') berechnet werden:

AR (29)

R, kv = RmDPKv

Rn’kv ... Zugdfestigkeit des kaltverfestigten Ferrits zunitgienktt">Y
PPy ... Zugfestigkeit des kaltverfestigten, ferritisch-easitischen Gefliges
zum Zeitpunkt
.. Zugfestigkeit von Martensit zum ZeitpurtkeY

fo ... Ferritmenge zum Zeitpunkt>Y

Um den Kaltverfestigungsabbau im Ferrit rasch aligem zu konnen, ist in der

Abbildung 5.4 der Verlauf der Zugfestigkeit des riterohne KaltverfestigungRy")
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eingetragen. Der Abbau des Kaltverfestigungsanti#ls kaltverformten Ferrits bis zur
Zugfestigkeit des unverformten Ferrits ist daber &lal3 fir den Rekristallisations-
fortschritt.

5.7.1.1 Einfluss der Gluhbehandlung auf die kaltverfestigte ferritische Matrix

Die untersuchten Stahle zeigen bei niedrigen Ghiperaturen und kurzen Haltezeiten
eine hohe Zugfestigkeit des kaltverfestigten FeRt,"«v). Bei einer Temperaturerhohung
bzw. einer Verlangerung der Haltezeiten nimmt dasethnete Niveau bis auf die
Zugfestigkeit des unverformten FerritR,{) ab. Abbildung 5.5 zeigt den Einfluss der
Haspeltemperatur (links: 500 °C; rechts: 600 °Q)dwe Zugfestigkeit des kaltverfestigten
Ferrits des Stahls Mn-Mo-Si-Nb-B_1 bei identiscl@liihbehandlungen. Unterschiedliche
Haspeltemperaturen bewirken bei der niobfreien Mn8iNb-B_| Variante nur geringe

Unterschiede im Niveau und in der Form der beret@m2ugfestigkeitsverlaufe.

In Abbildung 5.6 sind die entsprechenden Verlawfe dugfestigkeit des kaltverformten

Ferrits fur Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_IlI abgebildet, waadh der Einfluss des in der

Serienproduktion (0.02 Masse-%) verwendeten Nioalgetanalysierbar ist. Wahrend bei
der Haspeltemperatur von 600 °C beinahe keine deréimg zur niobfreien Variante

(Abbildung 5.6a)) in der Zugfestigkeit des kaltestigten Ferrits erkennbar ist, fihrt eine
Haspeltemperatur von 500 °C (Abbildung 5.6b)) zueri zusatzlichen Festigkeitsanteil
im Temperaturbereich zwischen 780 — 840 °C. DiasgalAme ist bis zu einer Glihdauer
von ca. 20 s beobachtbar.

Der Einfluss einer Verdopplung des in der Seriedpktion verwendeten Niobgehalts bei
unterschiedlichen Haspeltemperaturen ist in Ablmgdb.7 fur 500 °C und 600 °C
zusammengefasst. Diese MalRnahme fihrt im VergleiechAbbildung 5.6 zu einer
Erh6hung der Zugfestigkeit des kaltverfestigtenriEeibei beiden Haspeltemperaturen.
Der Kaltverfestigungsabbau bis auf das Niveau ae®miormten Ferrits geschieht bei der
Haspeltemperatur von 500 °C erst bei hoheren Giijpeeaturen und langeren Glihzeiten.
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Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_1I: Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_I:
Nb: 0.00 Masse-%; HAT: 500 T Nb: 0.00 Masse-%; HAT: 600 C

Abbildung 5.5:  Zugfestigkeit des kaltverfestigté&errits R.'xv) in Abhangigkeit von der
Gluhtemperatur Tay) und der Ferrit-zu-Austenit-Umwandlungzett ™) von
Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_1 links: Haspeltemperatur [HAT] = 500 °Ggchts:
Haspeltemperatur [HAT] = 600 °C)

Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II: Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II:
Nb: 0.02 Masse-%; HAT: 500 T Nb: 0.02 Masse-%; HAT: 600 €

Abbildung 5.6:  Zugfestigkeit des kaltverfestigté&errits Rq"«v) in Abhangigkeit von der
Gluhtemperatur Tay) und der Ferrit-zu-Austenit-Umwandlungszeit{) von
Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II (inks: Haspeltemperatur [HAT] = 500 °Cgchts:
Haspeltemperatur [HAT] = 600 °C)
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{9 [g] ~ 860

Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_IlI: Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_lII:
Nb: 0.04 Masse-%; HAT: 500C Nb: 0.04 Masse-%; HAT: 600

Abbildung 5.7:  Zugfestigkeit des kaltverfestigté&errits R.'xv) in Abhangigkeit von der
Gluhtemperatur Tay) und der Ferrit-zu-Austenit-Umwandlungszeit™{) von
Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_lI (inks: Haspeltemperatur [HAT] = 500 °Cechts:
Haspeltemperatur [HAT] = 600 °C)yechts: Darstellung der Zusténde fir REM-
(weil3e + schraffierte Pfeile) und EBSD-Untersuctam{gchraffierte Pfeile)

Die in 4.5.5 gezeigten Ergebnisse weisen darauf @ié@iss durch die Substitution von
Chrom durch Molybdan die Festigkeit durch eine \dgerung der Rekristallisation erhoht
wird. Da die Konzeptanpassung eine deutliche Erhghider Legierungskosten zur Folge
hat, wird die Wirksamkeit dieser Malinahme Uberp#ifbildung 5.8 zeigt die berechnete
Zugfestigkeit von Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_|I, in Abhageit von der Glihbehandlung und
der Haspeltemperatur. Die hochsten Werte konnemieeirigen Gluhtemperaturen und
kurzen Haltezeiten beobachtet werden, wobei deeibdér Kaltverfestigung im Ferrit mit

zunehmender Gluhtemperatur bzw. —zeit unverzodageldaut wird. Wahrend bei der
niedrigen Haspeltemperatur von 500 °C bis zu ei@kmhtemperatur von 800 °C ein
geringer rekristallisationsverzogernder Effekt bediibar ist, verschwindet dieser bei
einer Haspeltemperatur von 600 °C beinahe vollsgand
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t%>¥[s] 860

Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_1I: Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_1:
Nb: 0.02 Masse-%; HAT: 500 Nb: 0.02 Masse-%; HAT: 600

Abbildung 5.8:  Zugfestigkeit des kaltverfestigté&errits R.'xv) in Abhangigkeit von der
Gluhtemperatur Tay) und der Ferrit-zu-Austenit-Umwandlungszeit™{) von
Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_1 ljnks: Haspeltemperatur [HAT] = 500 °Qechts:
Haspeltemperatur [HAT] = 600 °C)

oy [s] 860 Iy [s] 860
Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_l: Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_l:
Mo: niedrig, Ti: 0.02 Masse-% Mo: niedrig, Ti: 0.02 Masse-%
HAT: 500 € HAT: 600

Abbildung 5.9:  Zugfestigkeit des kaltverfestigtererfits R.'xv) in Abhangigkeit von der
Gluhtemperatur Tay) und der Ferrit-zu-Austenit-Umwandlungszeit™{) von
Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_I (inks: Haspeltemperatur [HAT] = 500 °@echts:
Haspeltemperatur [HAT] = 600 °C)

129



5 Diskussion

In Abbildung 5.9 ist die Abschatzung der Zugfestigkvon kaltverfestigtem Ferrit von

Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_| angegeben, der den halddalybdéngehalt der Stahle des
Molybdan-Konzepts aufweist. Trotz der Halbierungbsei den Haspeltemperaturen von
500 °C und 600 °C ein ausgepragter Kaltverfestiganteil beobachtbar. Niedrigere
Haspeltemperaturen fuhren zu einer starkeren Rallisationsverzégerung.

Die Zugfestigkeit des kaltverfestigten Ferrits dé&ariante Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_lIlI ist in
Abbildung 5.10 (links) dargestellt. Nach der Heltatey des Warmbandmaterials mit einer
Haspeltemperatur von 500 °C ist ein hoher Kaltstigeingsanteil bis zu einer Gluh-
temperatur von ca. 800 °C erkennbar. Der Einflessltbhen Molybdéan- und Titangehalts
auf das Rekristallisationsverhalten ist in Abbildgun10 (rechts) fur die Haspeltemperatur
von 500 °C abgebildet. Diese Variante zeigt eineséizlichen Anstieg der Zugfestigkeit
des kaltverfestigten Ferrits, der bei einer Glulgeratur unter 800 °C abnimmt.

tu-)v [S] 860

Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_ll: Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_lll:
Mo: niedrig, Ti: 0.07 Masse-% Mo: hoch, Ti: 0.07 Masse-%
HAT: 500 € HAT: 500 €

Abbildung 5.10: Zugfestigkeit des kaltverfestigt€&rrits Rn"«v) in Abhangigkeit von der
Gluhtemperatur Tay) und der Ferrit-zu-Austenit-Umwandlungszeit{) von
Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_Il {inks) und Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_lIll {echts)
(Haspeltemperatur [HAT] = 500 °C)
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5.7.1.2 Einfluss ausgewahlter Legierungselemente (Mo, Cr, Nb, Ti) auf die
Rekristallisation

Der Vergleich der abgeschéatzten Zugfestigkeiten kadtverfestigtem Ferrit in Abbildung

5.5 — Abbildung 5.10 ermoéglicht die Beurteilung dekristallisationsverzégernden
Wirkung von Molybdan, Chrom, Niob und Titan. Dieobfreie Variante des Molybdan-

Konzepts weist bei den untersuchten Haspeltemperatton 500 °C und 600 °C ahnliche
Verlaufe der Zugfestigkeiten des kaltverfestigteerri's in Abhangigkeit von der

Glihtemperatur und der Ferrit-zu-Austenitumwandiaregt auf (Abbildung 5.5). Der

verzbgernde Effekt, der somit unabh&ngig von despdiliemperatur ist, kann auf
Molybdan zurlckgefuhrt werden. Bei der Erhéhung zldegierten Menge von Niob auf
0.02 Masse-% (Stahl Mn-Mo-Si-Nb-B_II) folgt eine Mibkation des berechneten
Verlaufs (Abbildung 5.6). Wahrend bei der Haspeftenatur von 600 °C beinahe keine
Veranderung der Zugfestigkeit des kaltverfestigeenrits zur niobfreien Variante (Stahl
Mn-Mo-Si-Nb-B_1) beobachtbar ist, weist die Haspseiperatur von 500 °C einen zu-
satzlichen Kaltverfestigungsanteil im Gluhtempenag¢ueich zwischen 760 — 840 °C auf.
Dieser bleibt bis ca. 20 s erhalten.

In Anlehnung an Patel et al. [73] werden bei eiHaspeltemperatur von 500 °C wohl
feinste Niobkarbide gebildet, ein erheblicher Ahtdes Niobs bleibt jedoch in der
Mikrostruktur gelést. Durch die Vergroberung dieddiobausscheidungen und einer
vermehrten Ausscheidung von geldstem Niob bei efrdbhung der Haspeltemperatur
auf 600 °C nimmt die Verzogerungswirkung ab. DieBegebnis entspricht jenem der
niobfreien Varianten.

Eine Verdopplung der zulegierten Niobmenge von 0@3se-% auf 0.04 Masse-% (Stahl
Mn-Mo-Si-Nb-B_IIl, Abbildung 5.7) fuhrt zu einer &tkeren Rekristallisations-
verzogerung. Der zusatzliche Kaltverfestigungshgitist sowohl bei einer Haspel-
temperatur von 500 °C als auch bei 600 °C beobach#tus der Berechnung geht hervor,
dass die Rekristallisationsverzogerung bei eineringen Haspeltemperatur stérker
ausgepragt ist. Diese Beobachtung kann mit deruBddeiner hoheren Anzahl von
kleineren Niobausscheidungen bei niedrigen Haspekeaturen erklart werden. Kleine
Niobausscheidungen vergrobern bei der anschlieBer@gihbehandlung langsamer,
wodurch deren rekristallisationsverzogernde Wirkiog zu hoheren Glihtemperaturen
bzw. langeren Gluhzeiten erhalten bleibt [103]. &drder Annahme, dass Niob auch im
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geldsten Zustand auf die Rekristallisation wirk®][koénnte die Verzégerung auch auf den
hoheren Anteil an geléstem Niob bei niedrigeren geédsmperaturen zurlckgefihrt

werden. Daraus folgt, dass die zulegierte MengeQ:64 Masse-% Niob ausreichend ist,
um selbst bei einer Haspeltemperatur von 600 °Gtrdas gesamte Niob auszuscheiden,
und so eine ausgepragte Rekristallisationsverzagezthalten bleibt.

Der Vergleich des Silizium-Bor-Konzepts mit dem Muadl&n-Konzept veranschaulicht,
dass der bei 500 °C gehaspelte, molybdéanfreie $iatdu Glihtemperaturen von 800 °C
einen geringeren Kaltverfestigungsanteil aufweigtbhjldung 5.8, links). Dieser

verschwindet, wenn das Material bei 600 °C gehaspiet! (Abbildung 5.8, rechts). In

Anlehnung an das Ergebnis der niobfreien Variame Mlolybdan-Konzepts kann diese
Beobachtung auf die zulegierte Niobmenge von 0.@29d-% zurtckgefiihrt werden. Die
zulegierte Menge an Chrom verzogert die Rekris@ilon nicht. Gleichzeitig wird mit

dieser Beobachtung bestatigt, dass der rekristiblissverzogernde Effekt durch 0.02
Masse-% Niob nur bei einer Haspeltemperatur von°&D@auftritt. Bei einer Erhdhung auf
600 °C ist dagegen mehr Niob ausgeschieden bzweisovergrébert, dass keine
Hemmung stattfindet. Die beobachteten Zugfestigkeatierschiede des Silizium-Bor- bzw.
Molybdan-Konzepts (Abbildung 4.31, Abbildung 4.3)nnen somit teilweise auf diese
unterschiedliche Rekristallisationsverzogerung ekigefuihrt werden.

Der Vergleich von Abbildung 5.9 und Abbildung 5.4€igt den Einfluss auf die Festigkeit
des kaltverfestigten Ferrits, die durch die Hallmgy der zulegierten Molybddanmenge
auftritt. Ab einer Gluhtemperatur von 800 °C bzwee Erhdhung der Haspeltemperatur
findet Rekristallisation schnell statt. Abbildungl8 (links) bestétigt, dass die fehlende
Rekristallisationsverzogerung aufgrund der gerieagerMolybdanmenge durch die
Erh6éhung der zulegierten Titanmenge kompensiersiarHinsichtlich Rekristallisation
wirkt dieses Element ahnlich wie Molybdan, da daselu der Kaltverfestigung
annahernd gleich ist. Im Bezug auf die Rekristafimsverzégerung ist die Substitution
von Molybdéan durch Titan somit moglich. Diese Ipt@tation wird durch Abbildung 5.10
(rechts) unterstitzt, da jener Stahl mit den ha@shdtegierungsgehalten von Titan und
Molybdéan die Rekristallisation am starksten verztigea eine solche Variante jedoch die
hdchsten Legierungskosten aufweist, wird der SkémMo-Si-Nb-B-Ti_IIl lediglich fur
die Uberpriufung/Bestatigung der durchgefiihrten Argotation herangezogen.
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Die Plausibilitdt des vorhergesagten Rekristaligeverhaltens wurde fur Stahl Mn-Mo-
Si-Nb-B_IlIl anhand einer Analyse der Mikrostruktiiberprift. Diese Variante zeigt
einerseits eine ausgepragte Rekristallisationsgerzing und ermoglicht andererseits die
Einstellung des geforderten Zugfestigkeitsniveaashnder Schmelztauchverzinkung. Mit
zunehmender Gluhtemperatur und —zeit tritt durenMNkubildung von globularen Kérnern
eine Reduktion der zeiligen Struktur des Gefligek (Abbildung 4.36). Gleichzeitig
nimmt mit zunehmender Glihtemperatur und —zeit Aleteil an Martensit durch die
Erh6éhung des Austenitisierungsgrades zu, da deildgéd Austenit bei der raschen
Abklhlung in Martensit umwandelt. Bei einer Gluhmsmatur von 800 °C kann eine
Streckung der Korner beobachtet werden, welchesisaf Kaltverformung hinweist. Nach
der Erhéhung der Glihtemperatur auf 850 °C ist solehe Verformung der Kérner nicht
mehr erkennbar. Das Auftreten von gestreckten Karireden Gefligebildern stimmt mit
der berechneten Kaltverfestigung bei analogen zuistinden tberein. Der Vergleich der
Glihparameter zeigt, dass der Einfluss der Gluhézatpr starker ist als jener der
Haltezeit. Die detaillierte Betrachtung von einzginferritischen Bereichen (Abbildung
4.37 und Abbildung 4.38) zeigt den Kaltverfestigsaigbau durch Subkornbildung. Diese
Bereiche sind unmittelbar nach dem Erreichen deiiht@mperatur stark gestreckt,
polygonalisieren jedoch mit zunehmender Haltez&te optische Beurteilung der
Kaltverfestigung ist aufgrund der feinen Mikrosttukkund der schwierigen Detektion mit
abnehmender Verformung eine Herausforderung. Eiegsshhg der Kornorientierung bzw.
Analyse der Misorientierung benachbarter Messpumtadglicht die Ermittlung von
Klein- und GroRwinkelkorngrenzen. Abbildung 4.39igte dass mit zunehmender
Kaltverfestigung die Scharfe der Kikuchi-Linien @&bmt, wodurch die Zuordung der
Beugungsbilder zu einem Kristallsystem erschwentdwiFolglich verringert sich die
Anzahl der Lésungen fir die Detektion der Kleindu@rofl3winkelkorngrenzen, weshalb
die Kornstruktur nur mehr schematisch dargesteiftdwBeim Abbau der Verformung
durch Rekristallisation erh6ht sich die Anzahl defundenen Lésungen und der Verlauf
der Korngrenzenstruktur wird klarer erkennbar.

Wahrend das Auffinden von verformten Bereichen @ ikrostruktur mittels REM-
Untersuchungen bei einer Gluihtemperatur von 800uP@ einer Haltezeit von 40 s
(Abbildung 4.38) bereits schwierig ist, weisen BBSD-Messungen auf eine vorliegende
Kaltverfestigung hin (Abbildung 4.40).
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Nach Abbildung 4.40 nimmt der Anteil an verformt&ebieten mit zunehmender
Gluhtemperatur ab. Gleichzeitig wird die Struktwer dorngrenzen klarer. Im Inneren
dieser Korngrenzen sind erhebliche Mengen an Klek&lkorngrenzen vorhanden,
obwohl hoéhere Glihtemperaturen die Rekristallisatimegtinstigen. Das kann damit
begrindet werden, dass mit zunehmender Glihtenupeddr Austenitisierungsgrad
zunimmt und der Austenit bei der Abkihlung in Bainmwandelt. Bainit weist im

Korninneren ausgepragte Orientierungsunterschiedieveelche bei der durchgefuhrten
Klassifizierung Kleinwinkelkorngrenzen entsprecheBPa bei einer interkritischen
Gluhbehandlung die Austenitmenge nur wenig zunimmeind die detektierten

Veranderungen gering. Im Bereich der theoretischigpTemperatur werden die
Unterschiede jedoch ausgepragter. Somit treterGhéitemperaturen von 750 — 800 °C
nach einer Haltezeit von 40 s nur geringe Unteestdhiin den Mikrostrukturen auf,
wéahrend sich diese bei 850 °C mal3geblich veranderma. geringe Veranderung der
Korngrenzenstruktur im Bereich zwischen 750 — 8@ stimmt mit dem berechneten
Trend in Abbildung 5.7 (rechts) Gberein.

Der Einfluss der Gluhdauer bei konstanter Gluhtaatpe (Tany = 800 °C) ist in Abbildung
4.41 dargestellt. Wie bereits bei den REM-Untersangen gezeigt wurde (Abbildung
4.36), ist der beobachtete Einfluss geringer alsdbe Variation der Gluhtemperatur. Mit
zunehmender Haltezeit erhoht sich die Anzahl déurgkenen, zuordenbaren Lésungen,
weshalb die Korngrenzenstruktur klarer erkennbadwbDiese Beobachtungen stimmen
mit Abbildung 5.7 (rechts) tberein.

5.7.2 Restaustenitstabilisierung wahrend der Uberalterung

Die Einstellung der mechanischen Eigenschaften evithdes Schmelztauchverzinkungs-
prozesses erfordert eine gezielte Analyse der kiemeProzessschritte. Die Gluh- und
Uberalterungsbehandlung nimmt eine wichtige Roll Her Gefligeeinstellung ein.
Wahrend eine detaillierte Analyse der GluhbehangliarKapitel 5.7.1.2 die Wirkung von
Chrom, Molybdén, Bor, Niob und Titan auf das Reffisationsverhalten aufgezeigt hat,
ist die Klarung der auftretenden Mechanismen wéhor Uberalterungsbehandlung noch
ausstandig. Aus der Diskussion in 5.2 — 5.6 istitlidr, dass die erreichten Festigkeiten
der Konzepte mal3geblich durch Kohlenstoffumvertggh: bzw. Kohlenstoffaus-
scheidungsprozesse beeinflusst werden. Eine zwdtigm&Beurteilung dieser Prozesse
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kann durch eine Betrachtung der Restaustenitmeadelyen. Dazu werden das Silizium-
Bor-Konzept und das Molybdan-Konzept herangezodardiese die geforderte Festigkeit
trotz eines geringeren Kohlenstoffgehalts ermogich

Die Legierungsvarianten bzw. —konzepte zeigen éimaliche Restaustenitstabilisierung
(Abbildung 4.42). Hohe Uberalterungstemperaturehrdii zu geringen Mengen an
Restaustenit, da bis zum Erreichen der Uberaltestentperatur die umgewandelte Menge
der kubisch-raumzentrierten Phase mit geringeritliletit fir Kohlenstoff niedrig ist, und
somit der umliegende Austenit nur eine verhaltniSim&@eringe Kohlenstoffanreicherung
erfahrt. LiegtM; Uber der Raumtemperatur, wird kein Restausteatilsgiert. Gleichzeitig

ist die Eisenkarbidbildung wegen der besseren Blista@it bei hoheren Uberalterungs-
temperaturen erleichtert. Demgegeniber bildet digh niedrigeren Uberalterungs-
temperaturen bei der Abkuhlung eine grof3ere Mengéanitischem Ferrit. Folglich
werden die umliegenden Bereiche mit Kohlenstoffemaghert und der Austenit bis zur
Raumtemperatur stabilisiert. Da bei einer vollsigaed Austenitisierung bei hohen
Gluhtemperaturen eine homogene Kohlenstoffvertgilworliegt, tritt erst bei der
Abklihlung durch die Bildung einer kubisch-raumziemten Phase mit geringer
Loslichkeit fur Kohlenstoff eine Kohlenstoffumveiiteng auf. Mit zunehmender Haltezeit
auf der Uberalterungstemperatur findet eine weiehasenumwandlung statt. Dadurch
erreichen mehr Bereiche den kritischen Kohlensedfédt fiir die Restaustenit-
stabilisierung. Bei einer Erh6hung der Haspeltemper sind die Restaustenitmengen
ebenfalls hoher (Abbildung 4.42a und Abbildung #}4Dies kann auf die Bildung von
groberen Eisenkarbiden bzw. grol3eren Perlitberaiduelckgefihrt werden, welche bei
einer nachfolgenden Glihbehandlung schwerer awtéshd und so Bereiche mit héheren
Kohlenstoffkonzentrationen bilden. Die Festigkditsahme beim Schmelztauch-
verzinkungsprozess stimmt mit der Interpretationgtéberen Eisenkarbidausscheidungen
nach der Herstellung des Warmbandes bei einer Haspgeeratur von 600 °C ebenfalls
Uberein. Zusatzlich wird dieser Stabilisierungsnaectémus dadurch unterstitzt, dass mit
zunehmendem Kohlenstoffgehalt die stabilisiertest&estenitmengen steigen (Abbildung
4.42c). Die Stabilisierung des Restaustenits wahasr Uberalterungsbehandlung beim
Schmelztauchverzinkungsprozess ist demnach primfirgelosten Kohlenstoff zurtick-
zufiihren. Die in Kapitel 4.3.2 beschriebene medtwr@ Stabilisierung des Restaustenits
tritt dagegen nicht auf.
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Die konstante stabilisierte Restaustenitmenge wighder Haltetemperatur kann mit dem
Erreichen des Gleichgewichtzustandes der Phasenudifwvey bei der entsprechenden
Temperatur erklart werden. Folglich wird die Kohdtaffkonzentration im Austenit nicht

weiter erhoht. Aus Abbildung 4.42d ist ableitbaass bei der Substitution von Chrom
durch Molybdéan die stabilisierten Restaustenitmandeutlich abnehmen. Dies kann mit
der starken Phasenumwandlungsverzégerung aufgremdviolybdan bei der Abkihlung

bis zur Uberalterungstemperatur von 500 °C erkietden (Abbildung 4.24). Dadurch
wird nur eine beschrankte Menge an kubisch-raumeet@r Phase mit geringer
Loslichkeit fur Kohlenstoff gebildet, weshalb nuremige Bereiche die erforderliche
Kohlenstoffkonzentration fir die Restaustenitsial@tung erreichen.

Die Kaorrelation der beschriebenen Kohlenstoffanrerang mit der Bildung von
ferritischem Bainit stimmt mit den gezeigten Mikimoskturen aus Abbildung 4.43 Uberein.
Da die Farbung der LePera-Atzung sensibel auf didléhstoffkonzentration reagiert,
kann diese anhand der Schliffbilder beurteilt warden Anlehnung an Kapitel 3.3.1.1
nimmt die braunliche Schattierung mit zunehmendeshl&nstoffkonzentration ab,
wahrend eine kubisch-raumzentrierte Phase mit gerih6slichkeit fur Kohlenstoff eine
blauliche Farbung aufweist. Mit zunehmender Glitldaund —temperatur nimmt der
Anteil der braun-schattierten Flachen ab, wéahrerd Ahteile an blaulichen Gebieten
zunehmen (Abbildung 4.43). Das Molybdan-Konzeptsivéin Vergleich zum Silizium-
Bor-Konzept ein deutlich feineres Gefiige (Abbilduhg4) auf. Es ist denkbar, dass durch
die kleineren blaulichen Bereiche die Kohlenstafééctherung in den umliegenden
Bereichen geringer ist. Folglich fihren geringerende an Restaustenit zur Bildung von
mehr Martensit.

Abbildung 4.45 zeigt die Kohlenstoffkonzentration Restaustenit und die Restaustenit-
mengen fir Stahl Mn-Cr-Si-Nb-B_II wahrend der Uleeraingsbehandlung bei 400 °C
und 475 °C. Zu Beginn der Uberalterungsbehandluity ¢ine erhdhte Kohlenstoff-
konzentration im Restaustenit auf, wobei der Andes stabilisierten Restaustenits gering
ist. Demzufolge sind nach der Gluhbehandlung bar.amschlielenden Abkihlung einige
wenige Bereiche mit hohen Kohlenstoffkonzentratoneam Geflige vorhanden.
Moglicherweise werden diese hohen Kohlenstoffkotragionen zu Beginn der Uber-
alterungsphase durch Eisenkarbidbildung verringert.
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Die Abnahme der Kohlenstoffkonzentration lauft bigidrigen Uberalterungstemperaturen
langsamer ab, was auf einen diffusionsgesteuentere®s hinweist. Gleichzeitig tritt mit

fortschreitender Uberalterungszeit eine Zunahmestdailisierten Restaustenitmengen auf,
welche mit der Bildung von bainitischem Ferrit @rkar ist. Die aus der Analyse der
Gefligebilder abgeleitete Zunahme der Kohlenstoffkotration im Restaustenit wird

durch die XRD-Messungen bestétigt. Die Abweichungiem ermittelten Restaustenit-

mengen bei den unterschiedlichen Messmethoden drelJteralterungstemperatur von
475 °C sind auf die Probenvorbereitung fur die XRIBssungen zuriickzuftihren, da durch
die Schleif- und Polierbehandlung geringe MengerRastaustenit verformungsinduziert
in Martensit umklappen kénnen.

5.7.3 TEM-Untersuchungen zur Klarung des Einflusses ausgewahlter
Prozessparameter (HAT, Tan, Toa)

Die Untersuchung der Mikrostrukturen wurde an \Reoben mittels TEM fur Stahl Mn-
Mo-Si-Nb-B_IIl durchgefiihrt. Durch die Variation deProzessparameter bei der
Herstellung der Proben ist der Einfluss der Glilperatur Tan), der Uberalterungs-
temperatur Toa) und der Haspeltemperatur (HAT) auf die ferritisnhrtensitische
Mikrostruktur analysierbar. Probe 1 (Abbildung 4.4#igt grébere (20 — 70 nm) und
feinere (< 10 nm) Ausscheidungen im Geflge. DiedWBily der zweiphasigen Mikro-
struktur wird durch die interkritische Glihbehantjubei 800 °C ermdglicht, da so am
Ende der Gluhbehandlung noch erhebliche Mengen emit Hn der Mikrostruktur
vorhanden sind. Aufgrund der stattfindenden Reddlisation bei der Gluhbehandlung
bzw. der Neubildung von Ferrit bei der Abkiuhlungdveine weiche, versetzungsarme
Matrix geschaffen, welche der Grund fur die niedrigfreckgrenze in Abbildung 4.31 ist.
Bei der Martensitbildung wahrend der Abkihlung &dumtemperatur wird an der
Phasengrenzflache die Versetzungsdichte von Feehdiht (Abbildung 4.46, Detail).

Der Vergleich von Probe 1 (Abbildung 4.46) mit ReoBP (Abbildung 4.48) zeigt den
Einfluss einer Gluhtemperaturerhdhung von 800 °@ &k0 °C. Dadurch tritt eine
deutliche Erhéhung der KorngréRe und eine Erholdergversetzungsdichte im Ferrit auf
(Abbildung 4.48, Detail). Dies ist damit erklarbdgss bei einer Glihung von 850 °C eine
vollstandige Austenitisierung moglich ist. Die &mrPhasenumwandlungsverzdgerung
durch Bor und Molybdan bei der Abkihlung unterdtidike Ferritumwandlung vollstandig
(Abbildung 4.24). Demgegenuber wird bei der Bildweiger versetzungsreichen, kubisch-
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raumzentrierten Phase mit geringer Loslichkeit fkiohlenstoff die Eisenkarbid-
ausscheidung durch das zulegierte Silizum verhin@éese Erhéhung der Matrixfestigkeit
fuhrt zu einer deutlichen Erhdéhung der Streckgrefddebildung 4.31). Gleichzeitig tritt
durch die erhdhte Versetzungsdichte eine ErhohwargMisorientierung in dieser Phase
auf. Diese Beobachtung stimmt mit den Rekristalissuntersuchungen aus Abbildung
4.40 Uberein, da die stark substrukturierte Matebenfalls als Bainitbildung nach
vollstandiger Austenitisierung interpretiert wurde.

Der Einfluss der Haspeltemperaturerhdhung von 500aéif 600 °C kann durch den
Vergleich von Probe 1 (Abbildung 4.46) mit Prob@A®bildung 4.49) analysiert werden.
Abbildung 4.49 veranschaulicht, dass der Anteil debildeten Ausscheidungen im
GroRRenbereich von 20 — 70 nm bei einer héheren éft@spperatur zunimmt, da durch die
erhohte Temperatur das Ausscheidungswachstum wembesird. Wie aus den EDX-

Untersuchungen hervorgeht, handelt es sich bei Aesscheidungen um (Ti,Nb)-
Mischkarbide mit Spuren von Molybdé&n. Demnach resltizich einerseits der Anteil von
geléstem Niob, andererseits haben grolR3ere Aussoiged in Anlehnung an [101, 102,
103] ein geringeres Potential fur die Festigkefiggrung bzw. die Rekristallisations-
verzogerung. Diese Beobachtungen bestatigen detiglkeadtsabfall in Abbildung 4.31

bzw. die Abschatzungen der rekristallisationsveeziiden Wirkung von Niob auf die
Zugfestigkeit von Ferrit (Abbildung 5.6 und Abbilaiy 5.7).

Der Vergleich von Probe 1 und Probe 3 zeigt, dass IdorngroRe und die
Versetzungsdichte durch die Haspeltemperaturerlghicht beeinflusst werden. Analog
zu Probe 1 (Abbildung 4.46) kénnen in Abbildung 04.Bnterschiedliche Versetzungs-
dichten in den ferritischen Phasen gefunden werdleasen mit h6herer Versetzungsdichte
im gesamten Kornbereich entsprechen demnach kisigtem, teilrekristallisiertem
Ferrit, der am Ende der Glihbehandlung noch inMiérostruktur vorhanden ist, bzw.
bainitischem Ferrit, der bei der Abkihlung gebildétd. Die versetzungsarmen Bereiche
entstehen demgegenuber aus der vollstandigen Raksetion von Ferrit bei der
Glihbehandlung bzw. durch eine stattfindende Felditng bei der Abkihlung. Wie in
Probe 1 kann an den Phasengrenzflachen der fehetis Bereiche eine erhdhte
Versetzungsdichte aufgrund der Martensitbildungblaebtet werden.
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Der Effekt einer Senkung der Uberalterungstemperabm 425 °C auf 400 °C auf die
Mikrostruktur ist mit Probe 4 (Abbildung 4.51) aysierbar. Die niedrigere Uberalterungs-
temperatur fuhrt zur Bildung einer ferritisch-mat#ischen Mikrostruktur mit groberen
Ausscheidungen. Die martensitischen Bereiche bilagigrund des hohen Kohlenstoff-
gehalts in diesen Bereichen und der fehlenden Easbidausscheidungen Zwillinge aus
(Abbildung 4.51, Detail). Wegen der bereits weitdeschrittenen Phasenumwandlung vor
dem Erreichen der Uberalterungstemperatur (Abbdddr24) wird bainitischer Ferrit
gebildet. Der hohe Siliziumgehalt verzogert jeddah Eisenkarbidausscheidung wahrend
der Abkuhlung, wodurch sich der angrenzende Austaiti Kohlenstoff anreichert. Beim
Unterschreiten der Martensitstarttemperatur klappeie kohlenstoffangereicherten
Bereiche in Martensit mit hohem Kohlenstoffgehatt. WWegen der starken Verzégerung
der Eisenkarbidbildung kénnen im Martensit keineladseffekte beobachtet werden.
Abbildung 4.52 zeigt, dass die Bildung von Bereichenit unterschiedlicher
Versetzungsdichte bei geringeren Uberalterungsteatyren weiterhin erhalten bleibt.
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6 Zusammenfassung

DP-Stahle bestehen im Allgemeinen aus einer fechign Matrix, in die eine zweite harte
Phase (meist Martensit) eingebettet ist. Die Zugfksit dieser mehrphasigen Mikro-
struktur entspricht naherungsweise der linearenefgsition der Festigkeiten der
einzelnen Phasen. Demnach kann die ZugfestigkeiD&eStruktur entweder durch die
Erh6hung der Zugfestigkeit der Einzelphasen odecldaine Vergrol3erung des Volumen-
anteils der harten Phase gesteigert werden. BesodaeSteigerung der Zugfestigkeit der
ferritischen Matrix stellt eine interessante Mogkeit dar, da die Ferritfestigkeit beinahe
unabhangig von der zulegierten Kohlenstoffmenge e Konzeptentwicklung der

kontinuierlich schmelztauchverzinkten, hochfesterehkphasenstahle mit niedrigem
Kohlenstoffgehalt ist in Abbildung 6.1 zusammengsta

Beim Bor-Konzept wurde die chemische Zusammensgtzuies DP-Stahls der
Serienproduktion bei voestalpine um Bor erganzts Alieser Malinahme resultiert eine
ausgepragte Abhangigkeit der mechanischen Eigeftenhan der Glihtemperatuf Ay),
der Uberalterungstemperatiiof) und der Bandgeschwindigkeit) (beim Schmelztauch-
verzinkungsprozesses. Die Zugfestigkeit nimmt legirgeren Gluhtemperaturen erheblich
ab, wahrend die Streckgrenze erhoht wird. Weiteesstwdieser Stahl im Bereich der
flissigen Zinkbadtemperatur (460 °C) einen Festigkbfall auf. Wie aus den
Umwandlungsuntersuchungen hervorgeht, kann dikestdohangigkeit der Festigkeit von
der Gluhtemperatur auf die verzdgerte Ferritkeichimlg durch Bor zurlickgefihrt werden.
Das Ferritwachstum wird dabei jedoch nicht beesstu Zuséatzlich tritt eine starke
Eisenkarbidausscheidung im Bainit auf. Diese Eiadnkle bewirken aufgrund ihrer
GroRe keine bzw. nur eine geringe Ausscheidungssigiing. Die Ausscheidungen
verringern aber den Anteil an geléstem Kohlenstodf die Martensitbildung. Diese
ineffiziente Nutzung des Kohlenstoffs steht im Wapguch zur Entwicklung von Stéhlen
mit niedrigem Kohlenstoffgehalt.

Das Silizium-Konzept entspricht der chemischen HAusansetzung des Stahls der
Serienproduktion, bei der der Siliziumgehalt erhdlwurde. Folglich wird die

Ausscheidung von Eisenkarbiden verzogert, wie distet$uchungen der Phasen-
umwandlungen bei unterschiedlichen isothermen Haitperaturen bestatigen. Aufgrund
der effizienteren Nutzung des Kohlenstoffs konnen geforderte Zugfestigkeit und die
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Bruchdehnung bei der Schmelztauchverzinkung mit \d@handenen Anlage erreicht
werden. Bei Uberalterungsbehandlungen im Tempdrateich zwischen 425 — 460 °C
stabilisieren sich grol3e Mengen an Restaustenitchee durch eine verformungs-
induzierte Martensitumwandlung hohere Bruchdehnoregedglicht.

< DP- Stahl
Rm= 1000 MPa bei Ag= 10 %
Ausgangszustand: Realisierung uber die
Mangan — Chrom — Niob Anlage der voestalpine
C- Gehalt: 0.16 Masse-% Stahl Linz

< Einsatz alternativer
Legierungselemente

4 Niedriger Kohlenstoffgehalt

w— Festigkeitssteigerung Matrix —I—
Reduktion der Karbide =y
Mangan — Chrom — Bor

Mangan — Chrom — Niob +

- - -0,
C- Gehalt: 0.16 Masse-% Erh6éhung des Siliziumgehalts

1 C- Gehalt: 0.10 — 0.16 Masse-%
v
Kombination
Verzogerung der R« Mangan — Chrom — Bor +

Substitution Cr + Mo erhohter Siliziumgehalt

Erhéhung des Niobgehalts | C- Gehalt: 0.08 — 0.10 Masse-%
v

- Kostenoptimierun
mikrolegierte, P g _l

teilrekristallisierte Senkung des
Mikrostruktur Molybdéngehalts
durch Erhéhung des

Mangan — Molybdan —

Niob — Bor — Silizium Titangehalts
C- Gehalt: 0.08 Masse-% mikrolegierte,
v teilrekristallisierte

alternative chemische
Zusammensetzung eines
schmelztauchverzinkten
DP- Stahls mit niedrigem
Kohlenstoffgehalt fur die

Mikrostruktur

Mangan — Molybdan —
Niob — Bor — Silizium —
Titan

C- Gehalt: 0.08 Masse-%

Anlage der voestalpine
Stahl GmbH in Linz

Abbildung 6.1: Schematische Darstellung der Koremefpticklung

Mit abnehmendem Kohlenstoffgehalt sinkt die errbarie Festigkeit unter den geforderten
Wert von 1000 MPa, weshalb mit der vorhandenen genldie Herstellung des schmelz-
tauchverzinkten DP-Stahls nicht mehr realisierbar i

141



6 Zusammenfassung

Die Konsequenz aus diesen Ergebnissen ist die Kaatbn des Bor- und Silizium-
Konzepts. Folglich wird die Festigkeit der Matriwrdh die Zugabe von Bor erhéht und
der Kohlenstoff, aufgrund der verzdgerten Eisenkialisscheidung, effizient zur
Martensitbildung genutzt. Unter Berlicksichtigung #erstellgrenzen der Anlage ist die
geforderte Festigkeit von 1000 MPa mit 0.10 Massek¥bhlenstoff erreichbar.
Gleichzeitig werden die mechanischen Eigenschaftea Silizium-Bor-Konzepts nur
schwach von der Uberalterungstemperatur beeinfliRist Analyse des Umwandlungs-
verhaltens wahrend der Abkihlung zeigt, dass dreitBdung nach einer vollstandigen
Austenitisierung stark verzdgert ist. Die Verzogeyumimmt deutlich ab, wenn zu Beginn
der Abkluhlung bereits wachstumsfahige Ferritkeimeer Mikrostruktur vorhanden sind.
Dieser starke Einfluss der Gluhtemperatur auf digitbildung ist mit der Wirkung von
Bor erklarbar. Weiters wird die isotherme Phasenandlung bei einer Temperatur von
550 °C deutlich verzdgert. Die Umwandlungskinetiésultiert aus der Uberlagerten
Wirkung von Silizium und Bor bei der Phasenbildubge Ergebnisse des Silizium-Bor-
Konzepts zeigen, dass bei einer Herstellung Uberbdstehende Anlage keine weitere
Verringerung des Kohlestoffgehalts moglich ist.

Das Molybdan-Konzept kompensiert den durch eine tesei Senkung des
Kohlenstoffgehalts auf 0.08 Masse-% auftretenderstifleeitsverlust mit einem
Festigkeitsbeitrag aus der Kaltverfestigung. Die ltWafestigung bleibt bei der
konventionellen Herstellung von schmelztauchverank Stahlen fur gewohnlich
ungenutzt und wird wahrend der AustenitisierungctuRekristallisation vollstandig
abgebaut. Durch die Substitution von Chrom durchHybld&an und die Verdopplung der
zulegierten Niobmenge kann die Rekristallisatiadoh soweit verzogert werden, dass ein
Festigkeitsbeitrag aus der Kaltverformung auch ndehGlihbehandlung noch erhalten
bleibt.

Durch diese veranderte chemische Zusammensetzudgligi Phasenumwandlung bei der
Abklhlung nach einer vollstandigen und unvollstgedi Austenitisierung stark verzdogert.
Die Untersuchungen zeigen, dass neben der Anpassurgpemischen Zusammensetzung
die Gliihtemperatur auf 800 °C gesenkt werden mdamjit bei einer Uberalterungs-
temperatur bei 450 °C die gefordert Festigkeit ¥6000 MPa produzierbar ist. Zuséatzlich
werden die mechanischen Kennwerte des entwickdltdgbdan-Konzepts nur wenig von
der Haspeltemperatur beeinflusst.
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Obwohl der Einsatz von Molybdan fur die Erzeugung schmelztauchverzinkten Stahlen
mit niedrigem Kohlenstoffgehalt zweckmafig ist, wsacht dieses Element jedoch im
Vergleich zu Chrom deutlich hohere Legierungskas@eim Molybdan-Titan-Konzept

wird eine teilweise Substitution von Molybdan durdlitan angestrebt. Wegen des
halbierten Molybdangehalts und der Erh6hung deansitauf 0.07 Masse-% nimmt die
Festigkeit mit zunehmender Glihtemperatur ab, withaer Einfluss der Uberalterungs-
temperatur gering ist. Das Konzept weist beim Aliiheine starke Ferritbildung auf,
wogegen die Phasenumwandlung bei tieferen Temperatgering ist. Gleichzeitig

verzogert der erhohte Titangehalt die Rekristallisastark.

E 1200
= 00 RméRpo,zé Konzept (Zusammensetzungen in [Masse-%])
1t .Q,:. ¢ = iMn-Cr-B (C: 0.16)
1 R : :
~1000- 3 :Qa 8 m Mn-Cr-Si-Nb_Il (C: 0.10)
n:%i \. Mn-Cr-Si-Nb_Il (C: 0.14)
Mn-Cr-Si-Nb_I  (C: 0.16
900 ® '..( - )
) ’. Mn-Cr-Si-Nb-B_| (C: 0.08; Nb: 0.02)
800- Mn-Cr-Si-Nb-B_lI (C: 0.10; Nb: 0.02)
- Mn-Mo-Si-Nb-B | (C: 0.08; Nb: 0.00)
700 :Mn-Mo-Si-Nb-B_II (C: 0.08; Nb: 0.02)
= T Rpo.2 Mn-Mo-Si-Nb-B_lIIl (C: 0.08; Nb: 0.04)
600 et Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti | (Mo: niedrig; Ti: 0.02)
= - Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti_Il (Mo: niedrig; Ti: 0.07)
500 = = = Mn-Mo-Si-Nb-B-Ti Il (Mo: hoch; Ti: 0.07)
- geforderte mechanische Eigenschaften  nach
400+ DIN EN 10336:2007
300 ‘
10 15 Aso [%]

Abbildung 6.2: ZugfestigkeiterR{;) und StreckgrenzerR{, ) der entwickelten Stahle nach einer
simulierten Schmelztauchverzinkung, bei Variati@n Herstellparameteif{y, Tq
und Toa) inkl. der geforderten mechanischen Eigenschaftech DIN EN
10336:2007

Hinsichtlich der rekristallisationsverzégernden Miimg ist somit Molybdan teilweise
durch Titan substituierbar. Wegen der hohen Affinivton Titan zu Kohlenstoff wird
jedoch ein grol3er Anteil des Kohlenstoffs in ForonvliC ausgeschieden und ist somit
nicht mehr fir die Martensitbildung verfugbar. Diraus resultierende Festigkeits-
abnahme zeigt, dass eine Erhéhung der Titanmengeglbiehzeitiger Senkung des
Kohlenstoffgehalts unzweckmé&Rig ist. Abbildung 6f2sst die Festigkeiten und
Bruchdehnungen der entwickelten Stahle zusammen. bBia der Herstellung von
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6 Zusammenfassung

schmelztauchverzinkten DP-Stahlen die Gliih- und ralterungsbehandlung eine
wesentliche Rolle spielt, wurde im Anschluss an K@nzeptentwicklung eine genaue
Analyse der auftretenden Mechanismen in dieseni@ere durchgefuhrt.

Die Herstellung von teilrekristallisierten Mikroskturen erfordert die Kenntnis der
rekristallisationsverzogernden Wirkung der zuletgierElemente. Diese wird durch eine
Abschatzung der Zugfestigkeit von Kkaltverfestigtererrit wahrend der Ferrit-zu-
Austenitumwandlung ermdglicht. Die durchgefihrteneré&hnungen wurden mit
Gefligeanalysen aus REM-Untersuchungen und EBSDtMges Uberpruft und stimmten
ausgezeichnet Uberein. Aus den Untersuchungen kofmigende Schilliisse gezogen
werden:

1) Alle Varianten des Molybdéan-Konzepts weisen einaitlitthe Rekristallisations-
verzbgerung auf.

2) Die niobfreie Molybd&nvariante zeigt bei den uniergen Haspeltemperaturen von
500 °C bzw. 600 °C ein annahernd identisches Eigebtar Zugfestigkeit von
kaltverformtem Ferrit. Der Einfluss der Haspeltenaper spielt demnach nur eine
untergeordnete Rolle.

3) Bei der Zugabe von 0.02 Masse-% Niob kann ein zlisher Kaltverfestigungs-
anteil beobachtet werden, wenn das Warmband befGGfehaspelt wird. Bei einer
Erh6hung der Haspeltemperatur auf 600 °C entspdeakt Ergebnis der niobfreien
Molybdanvariante. Die Wirkung von Niob auf die Riskallisation weist demnach
eine starke Abhangigkeit von der Haspeltemperatdr s ist vorstellbar, dass bei
hohen Haspeltemperaturen der rekristallisation$gemde Effekt durch die
Vergroberung der niobhéaltigen Ausscheidungen bzurchd die Reduktion des
geldésten Niobgehalts abnimmt.

4) Eine Verdopplung des in Punkt 3 angegebenen Nidgellhrt bei beiden
Haspeltemperaturen zu einem deutlichen Kaltvegasatysbeitrag. Tendenziell ist
die Wirkung bei einer Haspeltemperatur von 500 t&cker.

5) Das Silizium-Bor-Konzept zeigt beinahe keine Rehtisationsverzogerung bei der
Glihbehandlung, wenn das Warmband bei 600 °C geliagfird. Ein geringer
Verzogerungseffekt ist bei einer Senkung der Haspgleratur auf 500 °C
beobachtbar, wobei dieser Effekt aus der ZugabeOv@a Masse-% Niob resultiert.
Demnach ist die Substitution von Chrom durch MoBdur die Einstellung von
teilrekristallisierten Mikrostrukturen unumganglich
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6 Zusammenfassung

6) Eine Halbierung des zulegierten Molybdans vom Mdam-Konzept fuhrt zu einer
schwacheren Verzégerung der Rekristallisation. \@igbleibende Kaltverfestigung
ist dabei unabhangig von der Haspeltemperatur.

7) Die teilweise Substitution von Molybdan durch Titaaur Verzdgerung der
Rekristallisation ist im betrachteten Legierungsbdr mdglich. Bei der
gleichzeitigen Verwendung der Molybddnmenge vom yidén-Konzept und von
0.08 Masse-% Titan wird der Effekt starker.

Die Analyse der Restaustenitstabilisierung wahreéedUberalterungtemperatur und -zeit
erlaubt Aussagen Uber die Kohlenstoffumverteiludg, bei der Bildung der kubisch-
raumzentrierten Phase mit geringer Lo6slichkeit Kioshlenstoff hervorgerufen wird. Die
groRten Restaustenitmengen treten bei niedrigemalibringstemperaturen bzw. langen
Haltezeiten auf. Diese Ergebnisse stimmen mit dessungen des Kohlenstoffgehalts im
Restaustenit Uberein.
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