Montanuniversitat Leoben

Einfluss einer thermischen Vorbehandlung und
von Mikrolegierungselementen auf die
Eigenschaften von un- und niedriglegierten
Stahlen

Diplomarbeit
von

Hochfellner Rainer

Die vorliegende Arbeit wurde am Department fur Metallkunde und Werkstoff-
prufung der Montanuniversitat Leoben in Kooperation mit der Firma voestalpine
Stahl Donawitz GmbH & Co KG durchgefuhrt.

Leoben, Mai 2007



Danksagung

Herrn Univ.-Prof. Helmut Clemens, Vorstand des Departments fur Metallkunde
und Werkstoffprafung, mochte ich danken, dass er meine Arbeit an seinem Institut
ermoglicht hat. Weiters mochte ich mich fur die Begutachtung selbiger bei ihm
bedanken.

Fir die Ubertragung der Arbeit mochte ich besonderen Dank an meinen
universitaren Betreuer, Herrn Dr. Leitner richten. Dessen Tur fur mich bei jeglichen
Problemen offen stand und der mir in freundschaftlicher Weise stets bei der
Losung dieser zur Seite stand. Auch fur die Durchsicht der Diplomarbeit mochte
ich mich herzlich bei ihm bedanken.

Von Seiten der voestalpine Stahl Donawitz gilt mein Dank Herrn DI Schifferl fur die
Bereitstellung der Diplomarbeit und fur sein Engagement rund um den
organisatorischen Ablauf der Diplomarbeit.

Herzlichen Dank mdchte ich insbesondere Herrn Dr. Joller aussprechen. Der in
unzahligen Gesprachen und Diskussionen mir jederzeit mit Rat und Tat zur Seite
stand und dadurch wesentlich zum Entstehen der Arbeit beigetragen hat.

Mein Dank gilt auch den Teams rund um Ing. Frank, Ing. Késtl und Herrn Nowak
die bei der Probenherstellung und der Durchfuhrung der praktischen Versuche
mafgeblich an der Arbeit beteiligt waren. Mein besonderer Dank geht in diesem
Zusammenhang an Herrn Puschmann, fur die Unterstutzung bei den
Dilatometerversuchen und der metallographischen Praparation.

Meiner Familie und meinen Freunden mochte ich fur die langjahrige Unterstltzung
danken und dass sie nie den Glauben an mich aufgegeben haben.

Wenngleich hier an letzter Stelle genannt, so gilt ihr doch mein grofter Dank,
meiner langjahrigen Freundin Carmen Koll. Fur eine herrliche Zeit.

Leoben, Mai 2007 Hochfellner Rainer



Inhaltsverzeichnis

AbKUrzungsverzeiChnis. ... ]|
1 EinleituNg .. .. ——————————— 1
2 Theoretische Grundlagen...........ccccevmmimmimmmiiiimmmneenn e 3
21 Mikrolegierungselemente ............ooeueieeiiieimmmmmeemene s 3
200 AlIGEMBINES .. 3
2.1.2 Charakteristiken der Mikrolegierungselemente Nb und V.............coooo 4
21.21 N[ USRS 4

2.1.2.2  VANAAIN ettt ettt et nnennnnnnnne 6

2.1.3 Léslichkeit bei mittlerem Kohlenstoffgehalt im Austenit..................cco 6
2.1.3.1 Loslichkeit von Vanadinnitrid/karbid ... 8

2.1.3.2  Ldslichkeit von Niobkarbonitrid.............coeevviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieieeeeeeeeeee 10

2.1.4  Ausscheidungsverhalten ... 12
21.4.1 Ausscheidung im AUSTENIT.........uuuiiiiiii s 13

2.1.4.2  Ausscheidung wahrend und nach der Phasenumwandlung ............cccccceeveeeeee. 14

2.1.5 Hemmung des KOornwachStumS ... 18

2.2 Untersuchte Werkstoffe ... 21
221 EINSatzstahle..........ooooiiii 21
2211 EINSAIZNAITEN. ... 21

2.21.2  Einfluss von Feinkorn auf die Bauteileigenschaften ..., 22

2.21.3  Einfluss der Mikrolegierungselemente auf die Feinkornbestandigkeit............... 23

222  Federsthle.........ooooiii 26
2.2.21 Ausgangssituation fur die Umformung von Federstahlen .............cccccvvviviiiinnnes 27

3.1
3.2
3.3
3.4
3.5
3.6

3.7
3.8
3.9

2.2.2.2 Einfluss der Mikrolegierungselemente auf die mechanischen Eigenschaften ...29

Experimenteller Teil ... 31
Versuchsmaterial .........o..eoiiiiiiiiiecei s e 31
Herstellung der Industrieschmelzen............cooooimmiiiiiiiiieseeciiecccceeeeeeeeeeee e 32
Herstellung der Modellschmelzen..............eeeeeeemmmmmmmmmmnniinieeeeeeeeesnesnsaaaa. 32
Ausschmieden des Probenmaterials ...........ccccevvviiiiiimiiciciesissssssssssseeeeeeeeeseeeeens 34
Warmebehandlung des Probenmaterials ............cooovviiiiiiiiiiiiiiisisccssssssssnssnnnnes 35
Dilatometerversuche.......... i e 36

3.6.1  Simulation von Walzprozessen mittels Dilatometer............cccooiiiiiiiiiiiiiiiiieee, 36

3.6.2  Untersuchungen zum Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf den

Ausgangszustand vor dem Walzen ... 39

3.6.3 Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten...............cccuevvviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieennns 40
Untersuchungen zum Kornvergroberungsverhalten...........ccccccevvvivvieiinnnnnnnnns 41
Vergutungsschaubild.............coooiiiiiiiiiiiiiiiiirs s 41

Metallographische Untersuchungen..............ooeiimmiiiiiiiimiiiiessssssssesse e 42



3.9.1  Probenpraparation .............. . e 42
3.9.2 KorngrdRenbestimmung NAch ASTM..........uuuiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeees 43
3.9.3 Untersuchungen zum Ausscheidungsverhalten .............cccccvvviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieees 45
B 0 o = T (=T o U 3T 46
3.11  Untersuchungen zum (Ein)Hartbarkeitsverhalten...........cccccccemmrrrrriinniinennnnnnns 46
4 Ergebnisse und DiSKUSSION ..........cceviiiiiiimmimimisesisrene e 49
41 Chemische Zusammensetzungen der Industrieschmelzen..............cccccuvveeeeee 49
4.2 Chemische Zusammensetzungen der Laborschmelzen...............ccccccuuunnneeeee 49

4.3 Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf den Ausgangszustand vor dem

Umformen bzw. auf die weitere Umformung.........ccooooiiiiiiiniiiiiiissssssisssnnn 51
4.3.1  AustenitkorngrofRe 16 MNCIBS5 ... 51
4.3.2 AustenitkorngroRe 50 CrV 4 ... 55

44 Umwandlungsverhalten ... 60
4.41 Umwandlungsverhalten 16 MNCrBS ... 60
4.4.2 Umwandlungsverhalten S0CIV4 ... 63

4.5 Sekundargefiige nach erfolgter Umformung...........cccooiiiiiiiiiniciicciccciins 66
4.5.1  SekundarkorngrofRe 16MNCIBS ........ccooiiiiii 66

4511 Harte des Sekundargeflges. ... 71
4.5.2  SekundarkorngrofRe SOCIVA ... ..o 73
4521 Harte des Sekundargeflges. ..o 77

4.6 Resiime: Dilatometerversuche.............ooueimiiiiiimimeeiiiimniieeeeee e 79

4.7 Ausscheidungsverhalten..........ccccooviiiiiiiiiiiiiiiii i —— 81
4.7.1  Ausscheidungsverhalten 16MNCIBS...........coooiiiii 81

4711 REM-UNEErSUCNUNGEN. ... 81
4.71.2  TEM-Untersuchungen 16MNCIBS5 ..........ooiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieieeieeeeeeeeeeeeeeee 83
4.7.2 Ausscheidungsverhalten S0CIVA ... 85
4.7.2.1 REM-UNEErSUCNUNGEN. ... 85
4.7.2.2  TEM-UNtersUChUNGEN ......ccoiiiiiiiii et e e 86

4.8 Kornvergroberungsverhalten.............oooueiiiiiiiiiiiieiiseeeieeesesrsssrsser e 88
4.8.1 Kornvergrdberungsverhalten 16 MNCrB 5. 88
4.8.2 Kornvergrdberungsverhalten 50CIVA4 ... 89

4.9 Einfluss der Mikrolegierung auf die (Ein)Hartbarkeit............ccccevrrvvrriirinnnnnnns 92
4.9.1 Hartbarkeitsverhalten 16MNCIB5. .........cooiiiiiiiiiie e 92
4.9.2 Hartbarkeitsverhalten 50CIV4 ... .......oeiiiiiiiiii e 94

410 Einfluss des Niobs auf die mechanischen Eigenschaften ............................. 97

411 Resumee des Vergleichs der Labor- und Industrieschmelzen ..................... 100

5 ZusammenfassSung.......cccccoiiiiii 101

LiteratUrVerZEICNIS ..o eiiieiieee e e cee e s e e e smsa e snnsmssa s rnnsmssnssnsnnsmnsnnnnnnnsn v



Abkurzungsverzeichnis

REM....ccooeiee, Rasterelektronenmikroskop
TEM....oooeee Transmissionselektronenmikroskop
EELS...cccoi i Electron-energy-loss-spectroscopy
EFTEM.......ccoois Energy-filtered-transmission-electron-microscop
2P Austenit

o SRR Ferrit

HV Harte nach Vickers
L Abkuhlzeit von 800°C auf 500°C
LY Austenitisierungszeit

T A Austenitisierungstemperatur
Mt Martensit-finish-temperature
TMB....oooiiiieeeeeee Thermomechanische Behandlung
NW.. e, Normalisierendes Walzen
Qreereerreereeeeeeere e Umformgrad

(;) ............................... Umformgeschwindigkeit

ZTU. i, Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild
RPO,2. o 0,2% Dehngrenze [MPa]
Ren Zugfestigkeit [MPa]
A Bruchdehnung [%]
Lo Brucheinschnurung [%]

EDXo oo Energiedisperse Analyseneinheit

ASTM.......co American Society for Testing and Materials



1 Einleitung

Steigender Bedarf der Automobilindustrie an Langprodukten mit verbessertem
Eigenschaftsprofil, beispielsweise zur Herstellung von Federn oder Zahnradern,
lassen MaRRnahmen zur Feinkornbildung immer mehr an Bedeutung gewinnen, nicht
zuletzt, da die Anforderungen an das Bauteil meistens von vollkommen
unterschiedlicher Art sind. Neben dem generellen Ziel der Gewichtsreduzierung und
einer kompakten Bauweise sind vor allem die Anforderungen an die mechanischen
Eigenschaften sehr kontrar. Abgesehen von einer hohen Dauerfestigkeit, die vor
allem bei Federn die entscheidende Eigenschaft darstellt, sollte auch eine
Unempfindlichkeit gegenlber StéRen und Uberlasten beziehungsweise gegen
Verschleill im Falle der Zahnrader gegeben sein. Diese Forderungen sind nur durch
eine Steigerung der Festigkeit bzw. Zahigkeit erfullbar. Hohe Festigkeiten flUhren
aber zu Einbulden an Zahigkeit, sodass diesem Verhalten entgegengesteuert werden
muss.

Unter dem oben genannten Aspekt der Zahigkeitsbeeinflussung erhalt das
Mikrolegieren von Stahlen mit mittlerem und hoherem Kohlenstoffgehalt in
Verbindung mit einer temperaturgeregelten Verformung zunehmend an Bedeutung.
Durch das Mikrolegieren konnen die Austenitkorngrof3e, die KorngroRenverteilung
sowie die Rekristallisations- und Diffusionsvorgange bei der Phasenumwandlung
gezielt beeinflusst werden. Dadurch sind einerseits deutliche Verbesserungen der
Festigkeit und andererseits, bedingt durch die Kontrolle des Austenitkornwachstums
und die damit verbundene geringe KorngrolRe, auch eine erhdhte Zahigkeit der
Stahle erreichbar [1]. Zentraler Punkt ist hierbei vor allem ein feines Korn des
Werkstoffes, welches die einzige Mdglichkeit zur gleichzeitigen Verbesserung von
Festigkeit und Zahigkeit darstellt. Dies ist ein Faktum, das die Anwendung von
Mikrolegierungselementen auch im Bereich der Einsatzstahle interessant macht und
bei diesen auf den Einsatz von Niob wund Titan zur Behinderung des
Austenitkornwachstums bei hohen Temperaturen abzielt, da neben der chemischen
Zusammensetzung und der Hartbarkeit, die Austenitkorngrof’e eines der
Qualitatskriterien von Einsatzstahlen ist. Sie hat sowohl auf das Umwandlungsgeflge
als auch auf die mechanisch technologischen Eigenschaften mal3igebenden Einfluss.
Andere Mechanismen der Festigkeitssteigerung, wie die Mischkristallhartung oder
die Ausscheidungshartung, sind meist mit einer Beeintrachtigung der Zahigkeit



verbunden (Abbildung1-1). Sie fuhren im Gegensatz zur Kornfeinung zu einer
Anhebung der Spréd-Duktil-Ubergangstemperatur.

i Anderung der
Ubergangstemperatur / K

Streckgrenzenanstieg / MPa

Abbildung1-1: Mechanismen der Festigkeitssteigerung von Edelbaustédhlen und deren Auswirkung
auf die Ubergangstemperatur [2]

In der vorliegenden Arbeit soll am Beispiel des Feder(Vergutungs-)stahles 50CrV4
und des Einsatzstahles 16MnCrB5 fur die Zahnradfertigung die Auswirkung einer
Niob-Mikrolegierung auf die Mikrostruktur, Hartbarkeit und Zahigkeit mit dem Ziel
verbesserter Gebrauchseigenschaften untersucht werden. Dazu werden von beiden
Stahlen je eine Industrieschmelze bzw. 2 Laborschmelzen in einer Basisvariante und
einer mit Niob modifizierten Variante hergestellt. Anhand von Dilatometerversuchen
sollen vorgegebene Walzbedingungen simuliert und der Ausscheidungszustand der
mikrolegierten Varianten im Rasterelektronen- beziehungsweise Transmissions-
elektronenmikroskop (REM, TEM) charakterisiert werden. Zur Feststellung des
Einflusses der Mikrolegierung auf die mechanisch/technologischen Eigenschaften
soll zudem eine Reihe von technologischen Prufversuchen erfolgen. Dazu werden
einerseits mithilfe von Stirnabschreck-Versuchen die Auswirkungen des Niobs auf
die (Ein)Hartbarkeit aufgezeigt, beziehungsweise andererseits, im Fall des Stahles
50CrV4 der Einfluss des Niobs auf die mechanischen Eigenschaften durch die
Erstellung von Vergutungsschaubildern untersucht. Weiters sollen im Literaturteil die
grundlegenden Wirkmechanismen der Mikrolegierungselemente Vanadin und Niob
aufgezeigt werden.



2 Theoretische Grundlagen

21 Mikrolegierungselemente

211 Alilgemeines

Mikrolegierte Stahle mit mittlerem Kohlenstoffgehalt sind zu Beginn der siebziger
Jahre mit dem Ziel entwickelt worden, die Vergutungsbehandlung von Bauteilen, wie
beispielsweise Kurbelwellen, einzusparen. Bei dieser Stahlentwicklung wurde bei
Stahlen mit Kohlenstoffgehalten oberhalb von ungefahr 0.25mass% die bei
hochfesten, schweilRgeeigneten perlitarmen Stahlen gewonnene Erkenntnis genutzt,
dass bereits geringe Zusatze der Mikrolegierungselemente Vanadin und Niob sowohl
die Zugfestigkeit als auch die 0.2%-Dehngrenze steigern [3].

Eine klare Definition des Begriffs der Mikrolegierungselemente gibt es bis dato nicht.
Grundsatzlich werden so jene Elemente bezeichnet, die in sehr geringen Mengen
(<0.1mass%) zulegiert werden und 2zu einer Kornfeinung und/oder
Ausscheidungshartung durch die Bildung von relativ stabilen Nitriden oder Karbiden
fuhren. Dementsprechend beinhalten mikrolegierte Stahle typischerweise Niob, Titan
oder Vanadin, entweder in alleiniger Form oder als Kombination mehrerer
Mikrolegierungselemente [4].

Ein Vergleich der wichtigsten Wirkmechanismen dieser 3 Mikrolegierungselemente in
einem Vergutungsstahl ist in Tabelle 2-1 dargestellt.

Tabelle 2-1: Vergleich der Wirkmechanismen der Mikrolegierungselemente Nb, V und Ti [5]

Feinheit der Verzoégerung der

Ausscheidungen | Phasenumwandlung Kornfeinung

Mikrolegierungselement | Affinitat zu C,N

Nb +4+ + +4+ 2 +4++
\") + ++ o] o
Ti +++ +- " +2 +

+: Positiver Einfluss
- Negativer Einfluss
O : Kein signifikanter Einfluss

R abhangig vom Titan-Gehalt

2 Der Einfluss der Mikrolegierungselemente auf die y/a Umwandlung hangt in besonders ausgepragter
Weise von deren Zustand im Austenit ab. Wahrend im Austenit geldste Atome zu einer Verzégerung
des Austenitzerfalls fuhren, koénnen feine Ausscheidungen eine Beschleunigung durch
Keimbildungswirkung hervorrufen.



2.1.2 Charakteristiken der Mikrolegierungselemente Nb und V

Beide Mikrolegierungselemente zeigen einige charakteristische Effekte im Stahl, die
bei beiden Elementen ahnlich sind und ihre Verwandtschaft deutlich machen. Andere
Effekte sind wiederum typisch flir das jeweilige Element. Vorab sind in diesem
Abschnitt einige der Mechanismen der beiden Elemente dargestellt, welche jedoch in
den folgenden Kapiteln noch im Detail behandelt werden.

2.1.2.1 Niob

Einen Uberblick Uber die Wirkmechanismen und den Einfluss des Niobs auf das
Geflge bei Stahlen mit mittlerem Kohlenstoffgehalt zeigt Abbildung 2-1.

undissolved | | Niobium in solute solution |
NbC-particles | I
-200nm austenite precipitates ferrite precipitates
-20nm -2nm

retarded qustenite retarded secondary culorioBonzol delay of
grom g;c[)l\;_lt:gdunng %L?:lr[;rgtrgmrzlc?tfii;r: recrystallization| |transformation
l ]
|
custenite grain austenite grain
refinement elongation
L i
|
improved toughness improved strength improved strength
by refined ferrite grains by reductionof /| by precipitation
and pearlite colonies | |interlamellor spacing hardening

Abbildung 2-1: Wirkmechanismen des Mikrolegierungselementes Niob in Stdhlen mit mittlerem C-
Gehalt (ferritisch-perlitisches Geflige) [6]

Generell muss unterschieden werden, ob Niob in geloster oder ausgeschiedener
Form vorliegt. Im unteren Temperaturbereich des Austenitgebietes weisen Nb-
Karbonitride eine stark eingeschrankte Loslichkeit auf, wobei die ungeldsten
Karbonitride in diesem Temperaturbereich sehr effektiv zur Behinderung des
Kornwachstums eingesetzt werden konnen. Der markante Unterschied in der
Loslichkeit zwischen hohen und tiefen (1300°C — 900°C) Temperaturen im
Austenitgebiet macht auch die verformungsinduzierte Ausscheidung von
Karbonitriden bei Temperaturen < 1000°C und die damit verbundene Verzoégerung
der Rekristallisation moglich [4].

Die Effekte von Niob sind jedoch nicht nur auf die Ausscheidung von Karbonitriden,
die Kontrolle des Austenitkornwachstums und die Ausscheidungshartung beschrankt.
Durch gel6stes Niob wird zudem die y — o Umwandlung zu langeren Zeiten
verschoben (Abbildung 2-2).
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Abbildung 2-2: Einfluss von geléstem Niob auf die y — a Umwandlung [7]

Die Verzogerung ist primar auf den sehr viel groReren Atomradius des Niobs
gegenuber jenem des Eisens und die damit verbundene geringe Loslichkeit im
Fe-Gitter zuruckzufuhren. Dies fuhrt in weiterer Folge zu einer Nb-Segregation an
den y-Korngrenzen, welche die fur die Umwandlung zur Verfugung stehende
Korngrenzenenergie vermindert [7].

Bedingt durch die Anreicherung des Niobs an den Korngrenzen kann es auch zu
einer verstarkten Wechselwirkung des Niobs mit anderen Elementen kommen [8].
Der Einfluss des Niobs auf die y/a Umwandlung hangt jedoch sehr stark von der
thermischen Vorgeschichte ab. Abbildung 2-3 zeigt am Beispiel eines Niob-legierten
Stahles, dass je nach Ausscheidungs- oder Auflosungszustand eine Beschleunigung
oder Verzogerung der Umwandlung erfolgt.
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Abbildung 2-3:Einfluss von geléstem oder ausgeschiedenem Niob auf die y/a —Umwandlung [9]

Die thermomechanische Behandlung Niob-legierter Stahle fuhrt zu einer sehr
geringen KorngroRRe und kann bei entsprechender TemperaturfUhrung auch zu einer



merklichen Ausscheidungshartung fuhren, bedingt jedoch hohe
Austenitisierungstemperaturen, um das Niob zu l6sen. Die starke Verzogerung der
Rekristallisation beim Warmumformen erfordert allerdings eine erhebliche Erhéhung
der Walzkrafte im unteren Temperaturbereich der Warmformgebung [4,9].

2.1.2.2 Vanadin

Vanadin scheidet sich aufgrund seiner grof3en Loslichkeit nur in sehr kleinen Mengen
im Austenit aus. Der Grolteil der Ausscheidung erfolgt erst wahrend bzw. nach der
y/a Phasenumwandlung und bewirkt eine deutliche Ausscheidungshartung im Ferrit,
die sich mit zunehmendem Stickstoff- und Kohlenstoffgehalt erhoht (AR, ~ 5.5 MPa
pro 0.01%C im Vergleich zu ~ 6 MPa pro 0.001%N) [10].

Die Wirkung der Vanadinausscheidungen ist vor allem hinsichtlich der
Kornwachstumshemmung, bedingt durch die hohe Loslichkeit, geringer als jene der
Niobausscheidungen. Andererseits wird aber durch gelostes Vanadin die y — a
Umwandlung gebremst und zu tieferen Temperaturen verschoben. Dies begunstigt
die Kornfeinung bei der Phasenumwandlung sowie das Erreichen hoherer Festigkeit,
Plastizitat und Wechselfestigkeit [11].

Die nur schwache Rekristallisationsverzogerung wirkt sich kaum auf die
erforderlichen Walzkrafte beim Warmumformen aus [9].

2.1.3 Loslichkeit bei mittlerem Kohlenstoffgehalt im Austenit

Wie bereits in Kapitel 2.1.2.1 und 2.1.2.2 erwahnt, kdnnen Vanadin und Niob sowohl
in geloster Form als auch in ausgeschiedener Form als Karbide, Nitride oder auch
als komplexe Karbonitride vorkommen, wobei sich die Ldoslichkeit der beiden
Elemente deutlich unterscheidet.

MalRgebenden Einfluss auf die Loslichkeit der Karbonitride haben vor allem die
Temperatur und der Gehalt an Kohlenstoff im Fall des Niobs bzw. der
Stickstoffgehalt im Fall des Vanadins. Anhand Abbildung 2-4 ist tendenziell
ersichtlich, dass vor allem der Kohlenstoffgehalt einen betrachtlichen Einfluss auf die
Loslichkeit besitzt. Der geloste und gebundene Anteil verschiebt sich zudem mit
zunehmender Temperatur (Abbildung 2-4).
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Abbildung 2-4: Ldslichkeit der Karbonitride von Nb und V in Abhangigkeit von Temperatur, C-Gehalt
und N-Gehalt [12]

Aus der bei einer bestimmten Temperatur berechneten freien Bildungsenthalpie leitet
sich die Neigung zur Bildung von Karbiden und Nitriden ab. Diese freien
Bildungsenthalpien bestimmen dann in weiterer Folge die Bestandigkeit einer
Verbindung im Stahl fur Temperaturen im Austenitgebiet. Niobverbindungen weisen
dabei eine hohere Stabilitat als jene des Vanadins auf (Abbildung 2-4).

Die Loslichkeit der Karbide und Nitride im Austenit und Ferrit wird Ublicherweise
durch das Ld&slichkeitsprodukt ausgedruckt. Fur die Temperaturabhangigkeit des
Laslichkeitsprodukts wird dabei Gleichung (2-1) verwendet.

logks:log[M]x[X]:A—g (2-1)

ks ist dabei die Gleichgewichtskonstante, [M] gibt den Anteil an gelostem
Mikrolegierungselement in Gewichtsprozent des jeweiligen Elementes, [X] den Anteil
an Stickstoff oder Kohlenstoff ebenfalls in Gewichtsprozent an und A bzw. B stellen
experimentell zu bestimmende Konstanten dar [10,4].

Dabei muss allerdings beachtet werden, dass die Angaben zur Loslichkeit der
Mikrolegierungselementverbindungen von unterschiedlichen Literaturstellen oft sehr
stark differieren. Der Vergleich mehrerer publizierter Daten, die auf Gleichung (2-1)
beruhen, zeigt, dass fur jedes Karbid mehrere Gleichungen der Form (2-1) existieren,



wobei der Unterschied zwischen den einzelnen Gleichungen betrachtlich ist
(Abbildung 2-5).
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Abbildung 2-5: Laslichkeitsdaten fur a) VC und VN, b) NbC und NbN [10]

2.1.3.1 Loslichkeit von Vanadinnitrid/karbid

Der ubliche Gehalt an Vanadin in mikrolegierten Stahlen betragt max. 0.15%. Dieser
Anteil ist bei Ublichen Stickstoffgehalten und auch bei mittlerem Kohlenstoffgehalt
bei Temperaturen Uber 1100°C noch voll 16slich. Untersuchungen von Von Steinen
[13] an einem Stahl mit 0.51% C und 0.1% V zeigten, dass Vanadinnitride bei einer
Austenitisierungstemperatur von 1150°C nach ca. 30 Minuten vollkommen gelOst
sind. In den Abbildungen 2-6 und 2-7 sind die Grenzen fur die Loslichkeit von V in
Abhangigkeit vom N- bzw. C-Gehalt dargestellt. Abbildung 2-6 beruht dabei auf
Gleichung (2-2), die berucksichtigt, dass nach Irvine [4] das Loslichkeitsprodukt fur
VN im Austenit mit zunehmendem Mn-Gehalt leicht sinkt. Abbildung 2-7 zeigt das
Loslichkeitsschaubild fur Vanadinkarbid und widerspiegelt auch die Uneinigkeit
verschiedener Literaturstellen. Wonach einerseits das Ldslichkeitsprodukt auf der
Bildung von VC basiert [15] und die Verwendung von Gleichung (2-1) zugrunde legt,
wahrend andererseits jenes von Burgardt und Sekine [4] auf der Bildung von V4Cs
beruht und auf (2-3) zurtickzuflhren ist.
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Anhand der Abbildungen 2-6 und 2-7 zeigt sich, dass die Loslichkeit far
Vanadinkarbid betrachtlich grof3er ist als jene fur das Nitrid. Infolgedessen scheidet
sich das Vanadin bevorzugt als Nitrid aus. Dementsprechend spielt die Anwesenheit
von Stickstoff vor allem in V-mikrolegierten Stahlen eine wesentliche Rolle, da es die
Triebkraft fur die Ausscheidung erhoht [10].

2.1.3.2 Loslichkeit von Niobkarbonitrid

In vielen Nb-mikrolegierten Stahlen ist der Unterschied zwischen der
Loslichkeitstemperatur von Karbiden und Nitriden nicht sehr verschieden, eine
Konsequenz daraus ist die Bildung von komplexen Karbonitriden [14].

Die Loslichkeitsprodukte bei unterschiedlichen Kohlenstoffgehalten bei einer
Temperatur von 1200 °C sind in Tabelle 2-2 fur Nb und V dargestellt. Klar ersichtlich
ist die begrenzte Loslichkeit von Niob im Vergleich zum Vanadin in hoch
kohlenstoffhaltigem Austenit, wobei die Ldslichkeit mit steigendem Kohlenstoffgehalt
rapide abnimmt und dementsprechend hohe Austenitisierungstemperaturen
erforderlich macht.

Tabelle 2-2: Vergleich der Loéslichkeiten von V und Nb bei 1200°C, bei unterschiedlich hohem
C-Gehalt [4]

Karbide ks bei 1200°C Geloster Anteil bei 0,4mass.%C | Geloster Anteil bei 0.8mass.%C
Vanadin 1.9 >1.0mass.% >1.0mass.%
Niob 1.7 x 107 0.027 0.015

Zu berucksichtigen ist jedoch, dass die in Tabelle 2-2 dargestellten Werte nur jene
max. Loslichkeiten aufzeigen, die im Gleichgewicht mit hoch-kohlenstoffhaltigem
Austenit existieren konnen. Loslichkeitsprodukte fur die Bildung von Karbonitriden in
stickstoffhaltigen Stahlen waren geringer als jene in Tabelle 2-2. Diese geringere
Loslichkeit ~ widerspiegelt sich  auch in  Abbildung 2-8, welche die
Loslichkeitsisothermen von Niobkarbonitriden bei unterschiedlichen Temperaturen
zeigt [5].
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Abbildung 2-8: Léslichkeitsisothermen von Niobkarbonitriden in Abhangigkeit vom C und N-Gehalt [5]

Der Einfluss von Kohlenstoff und Stickstoff auf die Bildung von Karbonitriden wird
dabei unterschiedlich behandelt. Im Falle des Niobs ,modifiziert* der Stickstoffgehalt
die effektive Kohlenstoffkonzentration. Dementsprechend ist in Abbildung 2-8 die
Loslichkeit des Niobs in Abhangigkeit vom C-Gehalt, addiert mit 12/14 des N-
Gehaltes, dargestellt [15].
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2.1.4 Ausscheidungsverhalten

Grundsatzlich kénnen sich Nitride und Karbide bilden, wenn das mit fallender
Temperatur sinkende Loslichkeitsprodukt Uberschritten wird (vgl. Kapitel 2.1.3) [16].
Die Tendenz zur Bildung von Karbiden und Nitriden wird dabei durch die bei einer
bestimmten Temperatur berechneten Bildungsenthalpie ausgedruckt [17].

Die Ausscheidung ist ein thermisch aktivierter Vorgang, der jedoch nicht nur von den
thermodynamischen Bedingungen (LOslichkeit, Bildungsenthalpie) bestimmt wird,
sondern auch vom Grad der Unterkihlung, den Keimbildungsbedingungen und der
Diffusionsfahigkeit der metallischen Komponenten [16,18].

Bei Stahlen mit mittlerem Kohlenstoffgehalt ist es vor allem notwendig, die
Ausscheidungsmechanismen in Zusammenhang mit dem grof3eren Volumenanteil an
Perlit zu betrachten.

Es bestehen prinzipiell mehrere Madoglichkeiten, wie und wann die bei hohen
Austenitisierungstemperaturen geldsten Karbide/Nitride bei tieferen Temperaturen
wieder ausgeschieden werden konnen. Dementsprechend unterscheiden sich die
Grolke, die Anordnung und vor allem die Auswirkungen der Ausscheidungen der
Mikrolegierungselemente sehr erheblich. Tabelle 2-3 zeigt einen Uberblick tber das
breite Spektrum der unterschiedlichen Ausscheidungsformen. Wahrend grobe
Ausscheidungen in erster Linie das Kornwachstum wahrend der Austenitisierung
behindern, jedoch keinen nennenswerten Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften ausuben, wird die spezifische Wirkung der Ausscheidungen
zunehmend groRer, je feiner die Dispersion ist.

Tabelle 2-3: Mdgliche Arten von Ausscheidungen in mikrolegierten Stahlen [9]

Art und Gro8e der Teilchen Ausscheidungsvorgang Beispiel
O grobe, kantige ,Einschlisse” Ausscheidung vor oder TiN,
5 ~ 10* nm wahrend der Erstarrung ZrN
% O grobe ‘léeiichen Ausscheidung an y-Korn- NbC,
2 E ~ 10° nm grenzen und Substrukturen TiC
c QO
g 'g O feine Teilchen verformungsinduzierte NbC,
£c ~ 10" nm Ausscheidung TiC
c 0
= O in Reihen angeordnete feine Teilchen Ausscheidung in der NbC,
2 ~ 10" nm y/u-Phasengrenze V (C;N)
o)
E QO  extrem feine, teilkohdrente Ausscheidung in der Nb C,
v Teilchen, Cluster a-Phase TiC,
< 10" nm ; V (C;N)
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In den nachfolgenden Kapiteln wird auf die Ausscheidungsvorgange im Austenit bzw.
wahrend und nach der Phasenumwandlung naher eingegangen.

2.1.4.1 Ausscheidung im Austenit

Im unverformten Austenit scheiden sich die Karbide und Nitride nur sehr langsam
und bevorzugt an den Korngrenzen aus [19].

Im warmverformten Zustand dagegen wird die Kinetik der Ausscheidung von
Gefugebestandteilen aus einer Ubersattigten Matrix wesentlich verandert und es
kommt zu einem qualitativ anderen Ausscheidungszustand. Der Beginn der
Ausscheidungen wird zu klrzeren Zeiten verschoben. Abbildung 2-9 zeigt die
Ausscheidung von Nb(C,N) im unverformten und verformten Austenit. Wobei zu
sehen ist, dass die Ausscheidung im Austenit durch Warmumformung deutlich
beschleunigt wird.

static precipitation

1050
\ {undeformed Austenite)

dynamic precipitolion
1000} { during 103 s geformati

-

el .

Time in s

Temperature in °C

Abbildung 2-9: Ausscheidung von Nb(C,N) im unverformten und langsam verformten Austenit

Die Beschleunigung der Ausscheidung von Nitriden, Karbiden bzw. Karbonitriden
durch die Umformung wird mit sinkender Temperatur, erhdhtem Umformgrad und
erhohter Umformgeschwindigkeit verstarkt [20].

Grundsatzlich wird die Kinetik der Ausscheidungen von den Bedingungen der
Keimbildung und der Diffusion bestimmt. Die wichtigsten Einflussparameter sind die
Zahl der Keime pro Volumeneinheit und die Anderung der freien Energie.
Keimstellen sind hierbei Scherbander, Gleitebenen, Korngrenzen und Versetzungen
[21]. Dadurch stellt sich im Vergleich zum unverformten Austenit ein vollkommen
anderer Ausscheidungszustand ein. Die verformungsinduzierten Ausscheidungen
sind feiner und gleichmalliger verteilt als jene, die sich im unverformten Austenit
gebildet haben.
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Die Bedingungen im Gleichgewicht sind derart, dass die Ausscheidung von kleinen
Mengen an Vanadin im Austenit prinzipiell moglich ist, und zwar insbesondere bei
hohen Gehalten an V und N. Nichtsdestotrotz ist die Wachstumskinetik von
V(C,N)-Ausscheidungen im Austenit sehr trage. Bei einer Prozessfuhrung mit
Endtemperaturen uber 1000°C verbleibt normalerweise das gesamte Vanadin in
Losung, um zu einem spateren Zeitpunkt im Ferrit ausgeschieden zu werden [10].
Dementsprechend spielt die Ausscheidung von V(C,N) im Austenit eine
untergeordnete Rolle.

Zur Beschreibung der Ausscheidungskinetik von Niobkarbonitriden im Austenit
wurden hingegen mehrere Modelle entwickelt. Jenes von Dutta und Sellars [22]
basiert beispielsweise auf der klassischen Keimbildungstheorie  unter
Berucksichtigung der Verformungsrate und des Zener-Holloman-Parameters. Eine
Weiterentwicklung durch die Berucksichtigung von Leerstellen, die wahrend der
Verformung gebildet werden, wurde von Liu [23] entwickelt.

Generell bilden sich Niobkarbonitride vor allem bevorzugt heterogen entlang von
Versetzungen, Versetzungsknoten, Korngrenzen, Subkdrnern oder auch (wenn
vorhanden) an bereits vorhandenen Ausscheidungen wie Titannitrid. Die homogene
Bildung der Ausscheidungen in der Matrix ist eher selten [19].

2.1.4.2 Ausscheidung wahrend und nach der Phasenumwandlung

Karbide oder Nitride, die sich in der Austenitphase bilden, sind inkoharent und
besitzen eine willkurliche Orientierung zur umgebenden Matrix. Im Gegensatz dazu
weist ein Grolteil der Ausscheidungen, die sich wahrend oder auch nach der y—a
Umwandlung bilden, eine so genannte ,Baker-Nutting“ Orientierung zur umgebenden
Matrix auf. Gemald dieser Beziehung, die erstmals von Baker und Nutting [24]
beobachtet wurde, sind entweder die <100> oder die <001> Richtung der
Ausscheidungen parallel zur <100> Richtung der Ferriteinheitszelle [19].

Ausscheidungen die an der Phasengrenzflache zwischen Austenit und Ferrit gebildet
werden, werden in der Literatur auch als Interphasen-Ausscheidungen bezeichnet.
Die raumliche Verteilung der Karbide und Nitride ist derart, dass bei einer
Betrachtung in einer bestimmten Richtung diese in einer linienformigen Anordnung
mit bestimmten Abstanden zueinander erscheinen. Die Ausscheidungen sind also in
2 Dimensionen regellos verteilt, jedoch in der 3. Dimension erscheinen diese in einer
charakteristischen Anordnung entlang einer Linie. Diese linienformige Anordnung der
Ausscheidungen konnen in Stahlen mit geringerem bis mittlerem C-Gehalt gefunden
werden. Bei Stahlen mit mittlerem C-Gehalt treten diese sowohl in den Ferritlamellen
des Perlits als auch im voreutektoiden Ferrit auf. Bedingt durch die tiefere
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Umwandlungstemperatur des Perlits erfolgt die Ausscheidung in den Ferritlamellen in
einer feineren Form.

i 3 e
Abbildung 2-10: Dunkelfeldaufnahme von Vanadin-Karbonitridausscheidungen im interlamellaren
Ferrit in eines perlitischen Gefliges [4]

Abbildung 2-10 zeigt eine Dunkelfeldaufnahme eines perlitischen Gefuges, in
welcher die Vanadinkarbonitride weil3 erscheinen und die Ferrit- bzw.
Zementitlamellen dunkel sind. Die Charakteristiken dieser Ausscheidungen in den
Ferritlamellen sind:

» Die Ausscheidungen sind nicht gleichmaRig in fein verteilten parallelen Reihen
angeordnet.

» Die Ausscheidungen besitzen eine Orientierungsbeziehung zur Ferrit-Matrix
(,Baker-Nutting“ im Fall der Vanadinkarbide).

» Der Abstand zwischen den Reihen an Ausscheidungen ist eine Funktion der
Umwandlungstemperatur [25].

Eine zusatzliche Besonderheit bei der Ausscheidung von V(C,N) ist die Beobachtung
von ,faserigen“ Karbiden bei geringen Abkuhlgeschwindigkeiten oder beim Halten
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auf hohen Temperaturen im o/y-Bereich. Das typische Merkmal dieser
Ausscheidungsform ist deren senkrechte Anordnung zur o/y-Grenzflache. Diese
Form der Ausscheidungen tritt jedoch nur sehr selten auf [4,19,25].

Der Mechanismus der Interphasenausscheidung wurde erstmals genauer von
Honeycombe und Davenport [26] untersucht, wonach der Mechanismus auf die
heterogene Ausscheidung an der o/y-Grenzflache und die ,stufenformige” Bildung
des Ferrits (Abbildung 2-11) zurlckzufuhren ist. Durch das periodische Anhalten der
a/y Grenzflache wahrend der Umwandlung kdnnen sich die Ausscheidungen bilden
und wachsen, bis die nachste ,Ferritstufe® Uber die Grenzflache wachst [4]. Dieser
Prozess wiederholt sich in weiterer Folge fur jede weitere Stufe.

Y a
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Abbildung 2-11: Interphasenausscheidung als Resultat der leistenférmigen Ferritbildung [4]

Der Nachteil im von Honeycombe und Davenport [26] publizierten Mechanismus ist
jedoch, dass der Abstand zwischen den Ausscheidungsreihen auf die Stufenhohe
des gebildeten Ferrits zurlckzufuhren ist. Eine Erklarung fur die Abhangigkeit der
Distanz  der  Ausscheidungsflachen von der  Temperatur und der
Stahlzusammensetzung, insbesondere vom Gehalt an N, C und V jedoch nicht
gegeben ist.

Ein anderes Modell, das von Lagneborg und Zajac [10] vorgestellt wurde, behandelt
das Ferritkornwachstum im Austenit. Die Betrachtung der Wechselwirkung zwischen
der Keimbildung von V(C,N)-Ausscheidungen an der o/y-Grenzflache, das damit
verbundene Wachstum von V-verarmten Zonen um die Ausscheidungen und das
Wandern der a/y-Grenzflache weg von der Ausscheidungsschicht zeigt, dass die
Wachstumsrate der V-verarmten Zone unmittelbar nach der Keimbildung unendlich
grol} ist, jedoch nach einem parabolischen Zeitgesetz kontinuierlich abnimmt. Das
Ferritwachstum gehorcht einem ahnlichen Zeitgesetz, kann jedoch aufgrund des
geringen Abstandes der Ausscheidungsflachen im Vergleich zum Ferritkorn als
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konstant angenommen werden. Aus Konsequenz daraus befindet sich die aly-
Grenzflache unmittelbar nach der Keimbildung in einer V-verarmten Zone. Nach
kurzer Zeit wachst die a/y Grenzflache jedoch wieder Uber die verarmte Zone hinaus
und befindet sich wieder in einem Bereich mit dem urspringlichen V-Gehalt, das
Wachstum einer neuen Ausscheidungsschicht beginnt [10]. Wenngleich das Modell
sehr gute Ubereinstimmung mit experimentell ermittelten Werten beziglich des
Abstandes der teilchenreichen Schichten und deren Temperaturabhangigkeit zeigt,
ist es fraglich, ob sich das gesamte Erscheinungsbild dieser Ausscheidung mit einem
einzigen Modell erklaren lassen kann.

Generell ist die Tendenz zur Interphasenausscheidung in Niob-mikrolegierten
Stahlen hoher als in mit Vanadin legierten Stahlen. Zudem ist sie in Stahlen mit
geringerem C-Gehalt etwas hoher als in Stahlen mit mittlerem Kohlenstoffgehalt.
Alternativ.  zur Interphasenausscheidung findet homogene Keimbildung und
Wachstum der Karbide/Nitride im neu gebildeten Ferrit statt. In diesem Fall sind die
Ausscheidungen nicht reihenformig angeordnet, sondern zufallig verteilt und tragen
zu einer merklichen Ausscheidungshartung bei [27].
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21.5 Hemmung des Kornwachstums

Das  Austenitkorn ist unter anderem bei technisch realisierbaren
Abkuhlgeschwindigkeiten von Einfluss auf das nach der Umwandlung entstehende
Sekundargeflge. Je feiner das Austenitkorn ist, desto feiner wird auch das bei einer
diffusionsgesteuerten Umwandlung entstehende Sekundarkorn [28].

Aber auch bei diffusionslosen martensitischen Umwandlungen, wie sie
beispielsweise in Vergutungsstahlen erfolgen, wird die GroRe der sich bildenden
Martensitnadeln durch die ehemaligen Austenitkorngrenzen beschrankt (Abbildung
2-12).

a)9: 8 b) 9: 8,<9, c) 8 8,<9,

Austenit

‘ Martensit
Austenitkorngrenze

Abbildung 2-12: Schrittweise Martensitbildung bei der Abkiihlung des Austenits [29]

Bei diffusionsgesteuerten Umwandlungen bewirkt ein feines Korn fur gleitende
Versetzungen eine kleinere Weglange. Infolgedessen wird die plastische Verformung
auf viele Korner verteilt und dadurch bleibt der Versetzungsaufstau an einer
Korngrenze relativ gering. Die Gleitung findet also in vielen Kristalliten gleichzeitig
statt, wodurch eine gleichzeitige Verbesserung der Festigkeit und Zahigkeit moglich
ist [20,30].

Eine der Hauptaufgaben der Mikrolegierungselemente ist es, im unaufgelosten
Zustand den diffusionskontrollierten Prozess des Austenitkornwachstums bei hohen
Temperaturen zu behindern. Die Hemmung des Kornwachstums beruht dabei auf
der Wirkung der Zener-Kraft [31]: Zum LosreiRen der Korngrenze von einer
Ausscheidung muss die Korngrenze dabei eine rlcktreibende Kraft, die sogenannte
Zener-Kraft Uberwinden, da an der Kontaktflache Korngrenzenflache eingespart wird,
die beim Ablésen vom Teilchen wieder aufgebracht werden muss (Abbildung 2-13)
[31]. Die rucktreibende Kraft pr kann mit Gleichung (2-4) berechnet werden.
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3
pR:__X}/XL (2-4)
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P

pr ist die bereits oben genannte Zener Kraft, f ist der Volumenbruchteil der
ausgeschiedenen Phase und r, stellt den Ausscheidungsradius dar.

Grain A Grain B

Pinning particle
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" Rigid planar houndary
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Abbildung 2-13: Behinderung der Bewegung einer Korngrenze durch Teilchen einer zweiten Phase

Der Einfluss der verschiedenen Mikrolegierungselemente auf die Austenitkorngrofle
mit zunehmender Temperatur ist in Abbildung 2-14 dargestellt. Der Stahl ohne
Mikrolegierungselemente zeigt dabei einen nahezu linearen Anstieg der
Austenitkorngrofe mit der Temperatur. Bei mikrolegierten Stahlen dagegen,
behindern bei niedrigen Austenitisierungstemperaturen unaufgeldste
Ausscheidungen das Austenitkornwachstum und erst bei hoheren Temperaturen
setzt, einhergehend mit der Auflésung der Karbonitride, Kornwachstum ein. Dies ist
aus Abbildung 2-14 an den schraffierten Bereichen ersichtlich und wird auch als
anormales oder diskontinuierliches Kornwachstum bezeichnet. Dieser sprunghafte
Anstieg, bei dem einige Korner stark zu wachsen beginnen und es zu einer
inhomogenen KorngréRenverteilung kommt, wird auch als
Kornvergroberungstemperatur bezeichnet und hangt von Gehalt des jeweiligen
Mikrolegierungselementes und der Menge an Ausscheidungen ab [32,18].
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Abbildung 2-14: Einfluss der Mikrolegierungselemente auf die Austenitkorngrof3e [32]

Anhand mehrerer Studien [33,34], die sich mit dem Kornwachstum von
Einsatzstahlen wahrend der Aufkohlung beschaftigten, hat sich gezeigt, dass vor
allem Zusatze von Titan und Niob sehr erfolgreich dazu verwendet werden kdnnen,
das Austenitkornwachstum bei hoheren Temperaturen zu behindern. Vanadin
dagegen besitzt aufgrund seiner hohen Loslichkeit nur ein geringes Potential, das
Kornwachstum bei hoheren Temperaturen zu hemmen. Lediglich bei hdherem
Stickstoffgehalt bewirken die sich bildenden Vanadinnitride eine erhohte
Feinkornbestandigkeit. Bei Temperaturen < 1000°C bietet also vor allem Niob die
Moglichkeit, ein feines Korn zu erzielen (Abbildung 2-15).

12
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Abbildung 2-15: Kornwachstumsverhalten eines unterschiedlich mikrolegierten Einsatzstahles
(0.2%C)

Die kornwachstumsbehindernde Wirkung des Niobs widerspiegelt sich anhand einer
Versuchsreihe die mit einem Einsatzstanl und 3 modifizierten Schmelzen
durchgefuhrt wurde [1]. Abbildung 2-15 zeigt, dass die nur mit Niob mikrolegierte
Schmelze bis zu Temperaturen von uber 1000°C das feinste Korn aufweist, wahrend
erst bei Temperaturen Uber 1100°C aufgrund der stabileren Titannitride mit einer
zusatzlichen Titan-Mikrolegierung bessere Ergebnisse erzielt werden kdnnen.
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2.2 Untersuchte Werkstoffe

2.2.1 Einsatzstahle

Einsatzstahle sind unlegierte Qualitatsstahle mit einem C-Gehalt < 0.2%, wie z.B.
C10, oder legierte Edelstahle, z.B. 16 MnCr5, sowie unlegierte Edelstahle, wie z.B.
C10E. Einsatzstahle besitzen nach einer entsprechenden Warmebehandlung eine
harte, verschleil3feste Oberflache und einen zahen Kern. Gunstig ist besonders der
,weiche“ Ubergang zwischen der hohen Harte am Rand und dem relativ zahen Kern.
Anwendung finden Einsatzstahle besonders im Getriebebau, beispielsweise bei
Zahnradern [35,36]. Die gunstige Eigenschaftskombination wird dabei durch den
Vorgang des Einsatzhartens erreicht.

2.2.1.1 Einsatzharten

Als Einsatzharten wird das Aufkohlen mit anschlieRender Hartung bezeichnet. Das
oberflachennahe Anreichern mit Kohlenstoff, Aufkohlen genannt, erfolgt durch
Gluhen der Werkstucke in kohlenstoffabgebenden Einsatzmitteln Uber mehrere
Stunden im Austenitgebiet. Dabei diffundiert Kohlenstoff vom Medium in die
Randschicht, die dadurch hartbar wird. Der Kohlenstoffgehalt in der Randschicht ist
vom Einsatzmittel abhangig, die Aufkohlungstiefe wird von der Temperatur und der
Dauer der Behandlung bestimmt. Als Einsatzmittel werden feste, flussige oder
gasformige Stoffe verwendet. Das anschlieBende Harten kann auf unterschiedliche
Weise erfolgen (Abbildung 2-16).

Verfahren und Temperaturfiihrung Ergebnisse

——— Hartetemperatur

. a-Anlassen

Harten

4 - Anlassen . -

geringe Rif3- und.
' Verzugsgefahr

- Anlassen
T\ Zei

Abbildung 2-16: Verschiedene Einsatz-Harteverfahren [35]
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Beim Direktharten erfolgt die Hartung direkt aus der Aufkohlungswarme, wobei vor
dem Abschrecken von Aufkohlungstemperatur auf Hartetemperatur gekuhlt wird.

Beim Einfachharten wird nach dem Aufkohlen auf Raumtemperatur abgekuhlt und
anschlielRend zum Harten nochmals erwarmt.

Beim Harten nach isothermischer Umwandlung wird in einem Salzbad auf 500°C
bis 550°C abgekuhlt und dort gehalten. Das anschlielende Harten fuhrt zu grol3er
Randschichtharte und guter Verklammerung der geharteten Randschicht mit dem
Kern.

Nach dem Abschrecken weisen einsatzgehartete Stahle einen dem Verlauf des
Kohlenstoffgehaltes entsprechenden Harteverlauf auf (Abbildung 2-17).
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Abbildung 2-17: Schematischer Harteverlauf nach dem Einsatzharten [37]

Der Harteverlauf wird dabei durch die Randharte Hg bzw. durch die Einhartetiefe Eht,
d.h. jenem Abstand von der Oberflache, bei welcher eine Harte von 550 HV1 vorliegt,
definiert.

2.2.1.2 Einfluss von Feinkorn auf die Bauteileigenschaften

In einer Literaturstudie [38] des Institutes fur Eisenhuttenkunde der RWTH Aachen
zum Thema Feinkorn bei Einsatzstahlen wurden der positive und auch negative
Einfluss eines feinen Stahles auf die Bauteileigenschaften ausfuhrlich recherchiert.
Zusammenfassend wurde auch von Hippenstiel [39] festgehalten, dass sich grob-
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und feinkornige Einsatzstahle in zahlreichen Eigenschaften deutlich voneinander
unterscheiden. Die Vorteile des feinkornigen Stahles gegenuber dem Grobkornstahl
widerspiegeln sich in:

Geringere makroskopische Heterogenitat

Geringere Korngrof3enstreuung

Hohere Zahigkeit, insbesondere im aufgekohlten Zustand
Geringerer und weniger schwankender Verzug

Hohere Zeit- und Dauerfestigkeit im Schwingversuch
Erhohung der Zahnfuldtragfahigkeit

VV V V VY V VY

Leichte Erhohung der Flankenbelastbarkeit

Feines Korn aufert sich in folgenden Nachteilen gegenuber einem groben Korn:

» Geringere Hartbarkeit
» Schlechte Zerspanbarkeit
» Schlechtere Kaltumformbarkeit

Wie aus den aufgeflihrten Vor- und Nachteilen zu erkennen ist, Uberwiegt der
positive Einfluss eines feinen Korns deutlich [38]. Neben einer gezielten Steuerung
der Fertigungsbedingungen eignen sich insbesondere metallurgische Malihahmen
zur Einstellung eines feinen Korns.

2.2.1.3 Einfluss der Mikrolegierungselemente auf die Feinkornbestandigkeit

Durch Zusatz von Mikrolegierungselementen wie Bor, Niob und Titan kann das
Eigenschaftspotential von herkommlichen Einsatzstahlen positiv verandert werden.
Bor wird dabei zur Zahigkeitssteigerung durch die Bildung von Bornitrid oder als
hartbarkeitssteigerndes Element zugegeben, wobei Bor - im Austenit gelost und auf
den Korngrenzen ausgeschieden - dazu in der Lage ist, vor allem den
Umwandlungsbeginn zu verzogern und damit auch geringere
Abkuhlgeschwindigkeiten beim Harten zu ermoglichen [40].

Niob sowie Titan dagegen unterstitzen die Feinkornbestandigkeit, die in
herkdmmlichen Einsatzstahlen durch Einstellen entsprechender Aluminium- und
Stickstoffgehalte zur Bildung von Aluminiumnitriden gewahrleistet wird. Aluminium ist
hinsichtlich einer Hemmung des Kornwachstums jedoch bei weitem nicht so effektiv
wie Niob (Abbildung 2-18).
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Abbildung  2-18:  Kornvergroberungstemperaturen  bei  unterschiedlichen  Gehalten an
Mikrolegierungselementen (16MnCr5) [41].

Abbildung 2-18 verdeutlicht das bereits in Kapitel 2.1.5 hervorgehobene Potential
von Niob, die Feinkornbestandigkeit zu verbessern. Dargestellt ist in Abbildung 2-18
die Kornwachstumstemperatur bei welcher diskontinuierliches, bzw. anormales
Kornwachstum einsetzt, in Abhangigkeit vom Gehalt des jeweiligen
Legierungselementes. Dabei zeigt sich, dass nur bis zu Gehalten von etwa 0.05
mass% die Wirkung von Titan noch starker ist als jene von Niob.

Auf Basis dieser Tatsachen wurden umfangreiche Untersuchungen Uber das
Zulegieren von Mikrolegierungselementen zu verschiedenen Einsatzstahlen, die auf
eine Verklrzung der Prozesszeit bei der Hochtemperaturaufkohlung abzielten, von
Hippenstiel und anderen [39,42] durchgefuhrt. Am Beispiel einer modifizierten
Laborschmelze zeigte sich, dass durch Zulegieren von Niob und Titan die
KorngroRenverteilung signifikant beeinflusst werden konnte und selbst bei
Temperaturen von 1150°C lediglich 10% der Korner die KorngroRenzahl 4 (ASTM)
aufwiesen. Dies konnte durch den vorliegenden Ausscheidungszustand erklart
werden. Neben dem Aluminiumnitrid, dessen Zerfall jedoch bei 950°C schon
abgeschlossen ist, wurden auch andere Ausscheidungen, wie beispielsweise
Niobkarbonitride, identifiziert.

Anhand von thermodynamischen Berechnungen und Untersuchungen zum
Ausscheidungsverhalten wurde festgestellt, dass die Menge der Ausscheidungen nur
von der zugegebenen Art und Menge abhangig ist und nicht von der entsprechenden
Stahlgruppe. Eine weitere Erkenntnis war, dass eine Feinkornbestandigkeit von
Einsatzstahlen bis 1050°C mit Niobzugaben allein nicht erreicht werden kann, da die
Auflosung von Nb(C,N)-Ausscheidungen in diesem Temperaturbereich bereits
einsetzt. Die besten Ergebnisse, die eine Feinkornbestandigkeit bis 1050°C zulielRen,
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wurden durch Kombination der Legierungselemente Aluminium, Niob und Titan
erreicht. Aus der Arbeit [39] ist weiters zu entnehmen, dass Schmelzen, die
ausschlielich Niob oder Titan sowie Aluminumgehalte unter 70 ppm enthalten, keine
deutliche Anhebung der Kornvergroberungstemperatur erwarten lassen. Aus
jungsten Untersuchungen [43] am Beispiel eines mit Niob mikrolegierten 20CrMo2
Einsatzstahles ist jedoch ersichtlich, dass auch ohne Titan, also nur durch eine
alleinige Mikrolegierung mit Niob eine Feinkornbestandigkeit bis 1060°C erreicht
werden kann. Abbildung 2-19 zeigt die Feinkornbestandigkeit des Stahles 20CrMo2
mit und ohne Niob fur verschieden Warmebehandlungszustande [43].
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Abbildung 2-19: Vergleich der Feinkornbestandigkeit von 20CrMo2 mit und ohne Zusatz von Niob
[43]

Grundsatzlich gilt, wenn dem Stahl zusatzliche Legierungselemente wie Niob oder
Titan zugesetzt werden, so ist auch Aluminium als Grundlage weiterhin erforderlich.
Das sich bildende Aluminiumnitrid besitzt eine gewisse Startfunktion. Wahrend es mit
steigender Temperatur aufgelost wird, bleibt Niobnitrid stabil. Titannitrid bleibt
praktisch konstant und stellt bei sehr hohen Temperaturen die letzte Hemmung der
Kornvergroberung dar. Dem zusatzlichen Bedarf des Elementes Niob an Stickstoff
muss ebenfalls Rechnung getragen werden, damit die gewunschten Nitride gebildet
werden konnen [43].
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2.2.2 Federstahle

Federstahle mussen elastisch und dauerschwingfest sein, was eine hohe Festigkeit
voraussetzt. Federstahle, die im Allgemeinen Maschinen- und Fahrzeugbau
verwendet werden, sind entweder unlegierte Qualitatsstahle, wie C75, unlegierte
Edelstahle, wie C75E, oder legierte Edelstahle 66 Si7 [35].

Typische Federstahle fur die Herstellung von Blatt- oder Parabelfedern (Abbildung
2-20) sind 60SiCr7, 55Cr3, 51CrMoV4 sowie 50CrV4 bzw. 51CrV4.

Abbildung 2-20: Diverse Blatt- und Parabelfedern zur Fahrzeugaufhdngung

Bei den fur die Herstellung von Blattfedern verwendeten Federstahlen handelt es
sich um Stahle mit hdheren Massengehalten an Kohlenstoff, die durch Zulegieren
von  Silizium, Chrom, Mangan, Molybdan und Vanadium fur eine
Vergutungsbehandlung geeignet sind. Die Legierungselemente stellen dabei vor
allem eine ausreichend hohe Hartbarkeit sicher, was beispielsweise fur Blattfedern —
die haufig dickere Querschnitte aufweisen - besonders wichtig ist. AulRerdem darf der
Restaustentitgehalt nach dem Harten nicht zu grof3 sein, da dieser die mechanischen
Eigenschaften erheblich verschlechtern wurde. Dies ist auch der Grund, warum der
maximale Kohlenstoffgehalt bei niedriglegierten Federstahlen ca. 0.5%C betragen
sollte, da bei hoheren Gehalten die Martensit-Finish-Temperatur M¢ unterhalb der
Raumtemperatur liegen wurde, was bei einer technischen Abschreckung zu einem
unerwunscht hohen Restaustenitgehalt fuhren wirde [29].
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Wie auch bei den Einsatzstadhlen unterscheiden sich die Anforderungen an
Federstahle wesentlich von jenen, wie sie an klassische mikrolegierte Stahle gestellt
werden. Als wesentliche waren hierbei zu nennen:

» Sehr hohe Zugfestigkeiten von z.B. mehr als 1500MPa, teilweise bis zu
2200MPa, kombiniert mit einer ausreichend hohen Zahigkeit,
Ermidungsfestigkeit und Korrosionsbestandigkeit.

> Relativ.  komplexer  Herstellungsprozess, gepragt von  mehreren
Bearbeitungsschritten, die bei Temperaturen zwischen 850°C und 1000°C
(Warmformgebungstemperatur) erfolgen mussen bzw. einer
Warmebehandlung zur Einstellung der mechanischen Eigenschaften
(Verguten mit den Teilschritten Abschrecken und Anlassen).

2.2.2.1 Ausgangssituation fur die Umformung von Federstahlen

Aus umformtechnischen Grunden (insbesondere wegen der aufzubringenden
Walzkrafte) sowie aus metallkundlicher Sicht kommt lediglich die Umformung in der
Hochtemperaturphase  Austenit in Frage. Das Ziel einer etwaigen
thermomechanischen Behandlung muss es dabei sein, Uber die durch die
Umformung hervorgerufenen Strukturveranderungen im Austenit, die darauf folgende
Phasenumwandlung und das entstehende Geflige so zu verandern, dass dabei das
Endgefuge (= angelassener Martensit) positiv in seinen Werkstoffeigenschaften
beeinflusst wird [29].

Je nach Verhaltnis zwischen Endwalz- und Rekristallisationstemperatur ergeben sich
prinzipiell zwei unterschiedliche Varianten: Erfolgt die Endumformung im
Temperaturbereich, in dem der Austenit vollstandig rekristallisiert, so kann im besten
Fall ein homogenes, feinkorniges Gefuge erreicht werden, man bezeichnet dieses
Verfahren als normalisierendes Walzen. Liegt die Endverformung dagegen in einem
Bereich, in dem das Gefluge beim Warmumformen nicht oder nur geringfugig
rekristallisiert, so ist der Geflgezustand irreversibel. Diese Umformung wird als
thermomechanisches Walzen bezeichnet [20]. Abbildung 2-21 veranschaulicht die
unterschiedlichen Prozessrouten beim normalisierenden bzw. beim
thermomechanischen Walzen. Die Art der Umformung wird dabei durch die
Umformtemperatur, den Umformgrad und die Umformgeschwindigkeit bestimmt. Fur
die Wirkung der Austenitumformung ist vor allem die Art der Entfestigung, die neben
der Verfestigung des Werkstoffes wahrend der Umformung auftritt, von grofder
Bedeutung. Prinzipiell kann die Entfestigung entweder durch Erholungs-,
Polygonisations- oder zusatzlich durch Rekristallisationsvorgange erfolgen [44].
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Zentrale Rolle bei der Rekristallisation kommt hierbei der
Rekristallisationsstoptemperatur oder auch ,pan-caking-Temperatur® zu. Diese liegt
bei Nb-haltigen Stahlen abhangig vom Gehalt an Mikrolegierungselementen in der
Regel zwischen 850 und 1000°C [45]. Sie beschreibt jene Temperatur, oberhalb der
der Austenit dynamisch oder nach einer gewissen Zeit statisch bei vorgegebener
Umformung rekristallisiert und unterhalb der die Rekristallisation ausbleibt. Bei einer
Umformung Uber dieser Temperatur erfolgt Keimbildung einhergehend mit
Kornneubildung und Wachstum. Wird hingegen unterhalb der
Rekristallisationstemperatur umgeformt, unterbleibt die Rekristallisation und es
kommt zur Ausbildung einer polygonalen Austenitstruktur. Wobei die Korngrenzen
gestreckt (Pancake-Geflge), aber nicht neu gebildet werden [29]. Die Streckung der
Austenitkorner ist mit einer Erhéhung der effektiven spezifischen Korngrenzenflachen
sowie der Keimbildungsfrequenz an den Austenitkorngrenzen verbunden. Zusatzlich
kann eine intergranulare Keimbildung an Deformationsbandern stattfinden [46].

Einfluss der
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Abbildung 2-21: Schematische Temperatur-Zeit-Verlaufe fur thermomechanisches(TMW) und
normalisierendes Walzen(NW) [47]

Bei den in der Literatur untersuchten Federstahlen wurde eine Vergutung aus der
Umformwarme ohne zwischenzeitliches Unterschreiten der Az Temperatur gefordert.
Diese Anforderung stellte jedoch lange Zeit ein grof3es Problem bei der Anwendung
einer thermomechanischen Behandlung (TMB) auf die Herstellung von Tragfedern
und im speziellen von Blattfedern dar, weil nach dem Auswalzen noch eine Reihe
von Warmarbeitsschritten (Walzen der Parabel, Rollen der Augen bzw. Stanzen des
Mittelloches im Fall einer Parabelfeder) folgen mussen, fur die eine Prozesszeit von
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einigen Minuten notwendig ist. In diesem Zeitraum verliert das thermomechanisch
gewalzte Bauteil seine verbesserten Eigenschaften [48]. Infolge mehrerer
Untersuchungen [29,49,50] gelang es, die mogliche Prozesszeit durch eine
Mikrolegierung mit Niob deutlich zu verlangern und damit auch die durch Anwendung
einer thermomechanischen Behandlung erzielten deutlich glunstigeren Festigkeits-
Zahigkeits-Kombinationen im Werkstoff zu erhalten.

Obige Uberlegungen bzw. Untersuchungen beruhen jedoch auf einer fundamentalen
Umgestaltung beim Wechsel von der herkdmmlichen zur thermomechanischen
Fertigung. Sie sind darauf zurickzufuhren, dass fur eine thermomechanische
Behandlung ein Mindestumformgrad (omin) erreicht werden muss und damit lediglich
das Auswalzen des Halbzeuges zur fertigen Feder mit einer anschliellenden
Vergutung aus der Umformwarme fur eine thermomechanische Behandlung
herangezogen werden kann [29]. Eine etwaige thermomechanische Behandlung im
Vorfeld der Herstellung des Flachmaterials fur die Weiterverarbeitung zur fertigen
Feder ist hinsichtlich der grof3en Anzahl an nachfolgenden
Warmformgebungsschritten nicht zielfuhrend. Eine temperaturgesteuerte Umformung
bei der Herstellung des Halbzeuges ist nur dahingehend sinnvoll, als damit der
Ausscheidungszustand, welcher dann in weiterer Folge durch ein stabiles feines
Austenitkorn Einfluss auf das Endgeflige besitzt, beeinflusst werden kann.

2.2.2.2 Einfluss der Mikrolegierungselemente auf die mechanischen Eigenschaften

Ohne Veranderung der Prozessparameter eignet sich wie schon bei den
Einsatzstahlen vor allem Niob dazu, um das Kornwachstum zu behindern und damit
ein feines Korn bei einer gleichzeitigen Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften zu erzielen.

Mougin et al. [7] konnten am Beispiel des Stahles 60SiCrV7 zeigen, dass durch die
Zugabe von Niob die Korngro3e deutlich verringert werden kann (Abbildung 2-22).
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Abbildung  2-22: Gegenuberstellung  der  KorngréRe in  Abhéngigkeit von  der
Austenitisierungstemperatur mit und ohne Niob [7]
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Abbildung  2-22  zeigt die ASTM  Korngrole als  Funktion  der
Austenitisierungstemperatur fur einen mit 0.03mass% Niob mikrolegierten Federstahl
im Vergleich zu den Basisguten. Der mit Niob modifizierte Federstahl weist dabei
Uber den gesamten Temperaturbereich die geringste KorngroRe auf.

Das durch die Mikrolegierung hervorgerufene feine Korn bewirkt ferner eine deutliche
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften (Abbildung 2-23).
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Abbildung 2-23: Verbesserung der Festigkeits- und Verformungswerte durch die Nb-Mikrolegierung
am Beispiel des mit Nb-mikrolegierten Federstahles 60SiCrV7 [7]

Neben einer Verbesserung der Zahigkeit wurden durch die Mikrolegierung
gleichzeitig die Zugfestigkeit und damit verbunden die Dauerfestigkeit gesteigert.

Da bei der Verwendung von Titan als Legierungselement in Federstahlen die Gefahr
der Bildung von scharfkantigen Titannitridausscheidungen besteht, welche in Hinblick
auf die Ermudungsfestigkeit negative Auswirkungen haben, ist die Verwendung von
Niob als Mikrolegierungselement zu bevorzugen [51].
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3 Experimenteller Teil

FUr die praktischen Versuche wurden jeweils ein Stahl aus der Gruppe der
Einsatzstahle bzw. ein Stahl aus dem Bereich der Federstahle herangezogen (vgl.
Kapitel 3.1). Primares Ziel war es dabei, den positiven Einfluss der
Mikrolegierungselemente, im konkreten jenen des Niobs, auf bereits bekannte und
seit langem im Einsatz befindliche Stahlsorten zu untersuchen. Dementsprechend
erfolgte die Untersuchung von Industrieschmelzen, die auch als Einsatzmaterial fur
die Herstellung von Modellschmelzen verwendet wurden. Im Labormafistab wurde
hierbei vom Einsatz- als auch vom Vergutungsstahl eine Variante ohne und je eine
Variante mit zusatzlicher Niob-Mikrolegierung erschmolzen. Die im Labormalistab
hergestellten Schmelzen ohne zusatzliche Mikrolegierung dienten dabei als
.vergleichmaldstab“, um den Einfluss der SchmelzengroRe im Vergleich zur
industriell hergestellten Schmelze zu ermitteln.

Die Legierungszusammensetzung der modifizierten Laborschmelzen wurde dabei
anhand der vorangegangenen Literaturrecherche festgelegt.

3.1 Versuchsmaterial

FUr die Versuchsdurchfuhrung wurden exemplarisch der Federstahl 50CrV4 und der
Einsatzstahl 16MnCrB5 ausgewahlt.

Der 50CrV4 ist ein Federstahl, der im verguteten Zustand eine hohe Festigkeit
aufweist. Er muss des Weiteren eine hohe Zahigkeit, Elastizitatsgrenze und
Streckgrenze sowie ausreichende Zeit und Dauerfestigkeit besitzen. Der 50CrV4
wird fur hochstbeanspruchte Blatt- und Schraubenfedern im Fahrzeugbau, fur
Federringe, Drehstab- und Tellerfedern verwendet [52].

Nach der Europaischen Norm [53] mussen der Stahl 50CrV4 bzw. 51CrV4 folgende
mechanische Eigenschaften, exemplarisch fur einen maflgeblichen Querschnitt mit
einem Durchmesser d < 16 mm oder bei Flacherzeugnissen einer Dicke von t < 8
mm, aufweisen (vgl. Tabelle 3-1).

Tabelle 3-1: Mechanische Eigenschaften fur mafligebliche Querschnitte mit einem Durchmesser d < 16
mm bzw. mit einer Dicke von t < 8mm [53]

D Werkstoff- Remin. | Rm A min. Z min. KV min.
urzname nummer VPa % % ]
1100 bis
51CrVv4 1.8159 900 1300 9 40 30
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Durch eine entsprechende Warmebehandlung kénnen Zugfestigkeiten bis zu 2000
MPa erreicht werden [54].

Der 16MnCrB5 das zweite verwendete Versuchsmaterial, ist ein MnCr-legierter
Einsatzstahl mit Bor-Zusatz fur Teile, die eine Kernfestigkeit von 800-1000 MPa
besitzen sollen und die vorwiegend auf Verschleil® beansprucht sind, wie Zahnrader
Kolbenbolzen, Nockenwellen, Hobel und andere Fahrzeug- und Maschinenteile.

3.2 Herstellung der Industrieschmelzen

Die Herstellung der Industrieschmelzen erfolgte im Kompaktstahlwerk Donawitz.
Dabei wurde das vom Hochofen kommende, entschwefelte Roheisen in einem 65t
fassenden LD — Tiegel verblasen (Blasendtemperatur 1650°C). Beim Abstich wurde
neben der Zugabe von Schlackenbildnern mit Aluminium desoxidiert, wobei der
Rohstahl zuvor mit Koks vordesoxidiert wurde. Nach der Ublichen
sekundarmetallurgischen Behandlung (Spulen mit Argon, Heizen, Legieren) erfolgte
der Abguss an der StranggieRanlage CC3 auf Blooms mit einem Durchmesser von
230 mm. Die Solltemperatur des Stahls in der Pfanne betrug bei der Angusscharge
1570 °C und bei den Folgechargen 1550 °C.

Im Anschluss an das Abgief3en der Industrieschmelzen erfolgte im Knuppelwalzwerk,
nach einer Erwarmung im Hubbalkenofen auf 1150 — 1200°C, das Walzen uber 4
Geruste auf 150 mm im Quadrat. Dies entspricht einem flachenbezogenem
Umformgrad von 1.85. Die Endwalztemperatur betrug dabei etwa 1000 °C.

3.3 Herstellung der Modellschmelzen

Die Laborschmelzen wurden in einem 150 kg fassenden Induktionsofen (Abbildung
3-1) des Institutes fur Metallurgie an der Montanuniversitat Leoben erschmolzen. Als
Einsatzmaterial diente dabei das auf 150 mm im Quadrat ausgewalzte Material der
Industrieschmelzen (Abbildung 3-2).
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Abbildung 3-1: Induktionsofen am Institut fir Abbildung 3-2: Induktives Aufschmelzen des
Metallurgie Einsatzmaterials

Nach dem induktiven Aufschmelzen des Einsatzmaterials wurden der Schmelze die
Mikrolegierungselemente zugesetzt, wobei Niob in Form von Ferro-Niob und
Aluminium (im Fall des Einsatzstahles) in Form von Reinstaluminium zugegeben
wurden. Zur Kompensation der Abbrandverluste war ein zusatzliches Legieren mit Si,
Mn, C und Cr notwendig. Im Fall des Einsatzstahles, bei welchem ein erhdhter
Stickstoffgehalt erforderlich war, wurde zudem Stickstoff in Form eines N-legierten
Mangandrahtes zugefihrt.

Die Gielstemperatur wurde mit 50°C Uber der Liquidustemperatur festgelegt, was im
Fall des Einsatzstahles einer Gieldtemperatur von 1570°C bzw. fur den
Vergutungsstahl einer Temperatur in der Hohe von 1540°C entsprach.

Unmittelbar nach einer letzten Probenentnahme zur Analyse der chemischen
Zusammensetzung mittels Spektralanalyse und einer Temperaturmessung erfolgte
der Abguss uUber einen vorgewarmten Trichter in eine runde Stahlkokille auf
Durchmesser 150 mm (Abbildung 3-3).

Abbildung 3-3: Abguss der Schmelze mittels vorgewarmten Trichter
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Um den Temperaturverlust der abgegossenen Schmelze an die Atmosphare zu
verringern, wurde die offen liegende Metalloberflache mit exothermem Lunker- und
Abdeckpulver bestreut, wobei letzteres eine warmeisolierende Schicht Uber der
Metalloberflache bildet.

Um weiters ein moglichst einfaches Entfernen des erstarrten Blockes von der Kokille
zu gewabhrleisten, wurde diese an der Innenseite mit Zirkonoxidpaste versehen. Des
Weiteren war, um die Abkuhlung Uber die Kokillenmantelflache mdglichst gering zu
halten, die Kokille in Giel3ereisand gebettet.

3.4 Ausschmieden des Probenmaterials

Um einerseits ein ,handliches Mal}* fur die Herstellung des Probenmaterials zur
Verfugung zu haben und da andererseits ein Mindestumformgrad notwendig ist, um
einen etwaigen Einfluss des groben Gussgefuges auf die Werkstoffeigenschaften zu
verhindern, wurden sowohl die auf 150 mm Vierkant vorgewalzten
Industrieschmelzen, sowie die auf einen Durchmesser von 150 mm abgegossenen
Laborschmelzen vor der Probenherstellung ausgeschmiedet. Der dabei notwendige
Mindestumformgrad betragt bei Federstahlen 5-fache (flachenbezogene) Umformung
und bei Einsatzstahlen einen mindestens 6-fachen Umformgrad [60,55]. Bei
Federstahlen zielt der geforderte Mindestumformgrad vor allem darauf ab, den
Einfluss des Giel3verfahrens und der Gie3abmessungen auf dynamische Kennwerte
zu verhindern. Dies geht aus Untersuchungen zum Einfluss des GieRRverfahrens und
des Warmwalzgrades auf die Dauerfestigkeit von Federstahlen hervor [55].

Zur Erfallung obiger Forderungen, wurde ausreichend Material aus den Knuppeln
und Blocken enthommen und in einem gasbefeuerten Ofen auf 1200°C erwarmt. Um
im Fall der im Labor abgegossenen Blocke die Probenentnahme aus starken
Seigerungszonen im Kopf wund FuBbereich zu vermeiden, erfolgte die
Materialenthnahme dabei aus der Blockmitte.

Das anschlieBende Ausschmieden auf Stabmaterial erfolgte zunachst durch
Freiformschmieden zur Verjungung des Querschnittes Uber mehrere Schmiedehitzen
und einer abschlieBenden Endverformung im Gesenk (Abbildung 3-4) auf
Durchmesser 8 mm zur Herstellung der Dilatometerproben bzw. auf 15 und 30 mm &
zur Herstellung der Proben fur Zug- und Jominyversuche.
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Wahrend des  Ausschmiedens wurde  darauf geachtet, dass die
Schmiedeendtemperatur immer Uber 1000°C liegt. Die Temperatur wurde dabei
mittels Hand-Emissions-Pyrometer gemessen.

Abbildung 3-4: Ausschmieden des Probenmaterials im Gesenk

Der kleinste flachenbezogene Umformgrad (Ausgangsquerschnitt bezogen auf die
Querschnittsflache der umgeformten Probe), welcher beim Ausschmieden der Blocke
der Laborschmelzen von & 150mm auf & 30 mm erzielt wurde, betrug dabei immer
noch nahezu 19 und Uberschreitet die geforderten Mindestumformgrade bei weitem.

3.5 Warmebehandlung des Probenmaterials

Im Anschluss an das Ausschmieden wurde sowohl das Probenmaterial der
Laborschmelzen als auch jenes der Industrieschmelzen einer Normalisierung
unterzogen. Dabei wurde der Einsatzstahl 60 Minuten bei 950°C gegluht und
anschliellend langsam im Ofen abgekuhlt. Im Fall des Federstahles erfolgte die
Normalisierung bei 850°C, einer Haltezeit von 30 Minuten und einer anschlieRenden
Luftabkihlung.

Diese Warmebehandlung erfolgte einerseits, um sowohl fur die Laborschmelzen als
auch fur die Industrieschmelzen einen definierten Ausgangszustand zur Verfigung
zu stellen, der bedingt durch das Vorwalzen der Industrieschmelzen ansonsten nicht
gegeben ware, und andererseits, um im Fall des Einsatzstahles der ZF6-Norm [56],
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die eine entsprechende Gluhbehandlung vorschreibt, zu genugen. Die Bezeichnung
ZF6 ist dabei eine eingetragene Marke der ZF (=Zahnradfabrik) Friedrichshafen AG
und steht stellvertretend fur den untersuchten Stahl 16MnCrB5.

3.6 Dilatometerversuche

Um den Einfluss unterschiedlicher Austenitisierungs- bzw. Umformtemperaturen (im
Rahmen des Walzprozesses) auf das Ausscheidungsverhalten und die resultierende
KorngroRe zu erhalten, wurde ein Umformdilatometer der Marke Bahr-DIL80SD/T
herangezogen. Mit welchem auch (in stark vereinfachter Form) Walzprozesse
simuliert wurden.

Die Durchfuhrung der Dilatometerversuche erfolgte an Proben der Abmessung
@ 5mm x 10mm, die aus dem ausgeschmiedeten und normalgeglihten Stabmaterial
herausgedreht wurden.

Grundsatzlich werden am Dilatometer die Langenanderungen einer Probe
gemessen. Diese werden als Mal} fur die Volumenanderung in Abhangigkeit von der
Temperatur angesehen, wobei die Probe mittels einer Hochfrequenz-
wechselstromspule erwarmt wird. Konkret erfolgte die Messung der Langenanderung
der Proben mithilfe von Schubstangen aus Quarz. Fir die Umformung der Proben
wurden ebenfalls Quarzstempel verwendet. Zur Kompensation der Warmeverluste
der Proben an die Stempel, wurden im Fall der Umformversuche Mo-Plattchen
verwendet, die an die Stirnseiten der Proben geklebt wurden. Die
Temperaturregelung bzw. -messung erfolgte Uber ein an der Probe aufgepunktetes
Thermoelement vom Typ S (Pt - PtRh).

3.6.1 Simulation von Walzprozessen mittels Dilatometer

Bedingt durch die Verwendung eines Dilatometers ergeben sich einige erhebliche
Einschrankungen bei der Simulation eines industriellen Walzprozesses. Einerseits ist
- bedingt durch die im Vergleich zum industriellen Walzprozess geringen
Leistungsdaten des Dilatometers - der maximale Umformgrad mit ¢ = 1.2
eingeschrankt und andererseits ist die maximale Umformgeschwindigkeit auf 12.5
1/s beschrankt. Dementsprechend stellt die Simulation am Dilatometer den realen
Walzprozess nur in sehr angenaherter Form dar.
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Als Anhaltspunkte fur die Walzparameter wurden auf Werte, wie sie im industriellen
Walzprozess Anwendung finden, zurlckgegriffen. Konkret wurden die
Walzparameter des Walzwerkes Judenburg, in dem die beiden Stahle gewalzt
werden, herangezogen. Dabei wird das Ausgangsmaterial in einem Hubbalkenofen
der 3 Zonen (Vorwarm-, Aufheiz- und Ausgleichszone) umfasst, auf 1120°C —
1140°C erwarmt (Austenitisierungszeit in der Ausgleichszone: 20 Minuten), nach
dem Ziehen hochdruckentzundert und anschlieBend Uber 3 Geruste mit
unterschiedlicher Anzahl von Flach- und Stauchstichen verformt. Die
Endwalztemperatur betrdgt ca. 900°C. Uber ein letztes Geriist, das jedoch keine
nennenswerte Umformung bewirkt, sondern nur mehr dem Fertigstich dient, wird das
auf Endabmessung verformte Material auf ein Rechenkuhlbett befordert, wo es an
Luft abkuhlt. Die Walzenumfangsgeschwindigkeit variiert dabei von 70 — 130 U/min
bei einem Walzendurchmesser von 500 mm fur den ersten Verformungsschritt und
400 — 500 U/min (Walzend: 320 mm) fur den Fertigstich.

Wie bereits eingangs erwahnt, ist es mithilfe eines Umformdilatometers nur in sehr
beschranktem Umfang moglich, die oben beschriebenen industriellen
Walzbedingungen zu simulieren. Um einen moglichst guten Kompromiss zu erzielen,
wurden daher die Umformparameter, wie sie in Abbildung 3-5 zu sehen sind,
gewahlt.

2 nln 20 min 15 sec Plser
T 2 h
. =022
=125 I:El=0.22
$=12.5
1150 flll I:E=0.22
1a0*c g=125
Temperaturdiffererz jeweils 100°C ratirliche
Akaklhlung
-
Zeit

Abbildung 3-5: Versuchsablauf zur Simulation der Walzbedingungen am Dilatometer

Die Umformung erfolgte dabei in 3 Schritten mit einem Umformgrad von jeweils ¢ =

0.22 und einer Umformgeschwindigkeit von (o =12.5 L

S€C



38

Die Umformgeschwindigkeit errechnete sich dabei aus:

|50
= ko x vl
N7 X Ah ,

wobei r den Walzenradius, Ah die HOhenabnahme, vl die Walzgutgeschwindigkeit
und h1 bzw. hO die Hohe des Walzgutes vor und nach der Verformung bezeichnen.

(3-1)

Die Umfomgeschwindigkeit von (o =12.5 L wurde, anders als im industriellen
sec

Walzprozess, fur alle drei Umformschritte beibehalten, um die (mittels Dilatometer)
nicht erreichbaren hohen Umformgeschwindigkeiten im Bereich der letzten
Umformschritte im industriellen Walzprozess zu kompensieren.

Als Konsequenz infolge der hohen Umformgeschwindigkeit ergaben sich jedoch
entgegen dem vom Temperaturprogramm vorgegebenen Umformgrad in der Hohe
von ¢ = 0.22 abweichende Werte, die sich zwischen 0.27 fur den ersten
Umformschritt und 0.2 bzw. 0.21 fur die weiteren beiden Umformschritte bewegen.
Zuruckzufuhren sind diese Abweichungen auf die Tragheit der Hydraulikventile des
Dilatometers. Bedingt durch die hohe Umformgeschwindigkeit von (p =12.5 é ist
die Hydraulik aufgrund der begrenzten Schliel3geschwindigkeit der Ventile nicht in
der Lage, diese schnell genug zu schlieBen und erreicht damit beim ersten
Umformschritt einen Verformungsgrad, der jenen, der durch das Temperatur-
Umformprogramm vorgegeben wird, Ubersteigt. Beim zweiten und dritten

Umformschritt passt das g;-gesteuerte Dilatometer dann die weitere Verformung an

die zu grolle Langenanderung des ersten Umformschrittes an und regelt
dementsprechend die Verformungsgeschwindigkeit. Daraus ergeben sich die
kleineren Umformgrade der Umformschritte 2 und 3.

Da sich diese Systematik jedoch fur jeden Versuch reproduzierbar wiederholt und die
Umformgrade lediglich Anhaltswerte darstellen, ergeben sich keine negativen
Einflusse auf die Vergleichbarkeit der einzelnen Probenserien, weshalb diese flur
samtliche Dilatometerversuche beibehalten wurden.

Die Temperaturdifferenz zwischen den einzelnen Umformschritten betragt wie auch
unter industriellen Bedingungen jeweils 100°C. Die Erwarmung auf die jeweilige
Austenitisierungstemperatur von 1200°C, 1150°C bzw. 1100°C fur welche die
Versuche durchgefihrt wurden, erfolgte innerhalb von 5 Minuten, mit einer
anschlieBenden Haltezeit von 20 Minuten, die in etwa mit der Ausgleichszeit im
Hubbalkenofen des Walzwerkes Ubereinstimmt. Die Abkuhlung des verformten
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Materials erfolgte ebenfalls in Anlehnung an das Abkuhlen an Luft des industriell
hergestellten Materials Uber eine Exponentialfunktion innerhalb von 2 Stunden.

Zum Aufzeigen des Einflusses der Verformung, bzw. inwieweit diese in Kombination
mit der Mikrolegierung das Sekundarkorn beeinflusst, wurde zudem das
Temperaturprogramm aus Abbildung 3-5 bei einer Austenitisierungstemperatur von
1200°C ohne Verformung nachgefahren.

3.6.2 Untersuchungen zum Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf den
Ausgangszustand vor dem Walzen

Die Untersuchung des Einflusses der unterschiedlichen Austenitisierungs-
temperaturen bzw. einer darauf folgenden Verformung auf die Austenitkorngrofl3e
erfolgte durch Abschreckversuche mit und ohne Umformung im Bereich der
variierenden  ,Austenitisierungstemperatur® (Abbildung 3-6 und 3-7). Die
Austenitisierungsversuche mit anschlieBender einmaliger Umformung (Abbildung
3-7) dienten dabei in erster Linie um den wechselseitigen Einfluss zwischen
Mikrolegierung und Verformung aufzuzeigen.
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-

Abbildung 3-6: Austenitisierungsversuche ohne Abbildung 3-7: Austenitisierungsversuche mit
Umformung anschlieRender Umformung

Die Erwarmung erfolgte dabei ebenfalls innerhalb von 5 Minuten mit einer
nachfolgenden Haltezeit von 20 Minuten.
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3.6.3 Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten

Zum Aufzeigen des Einflusses des Niobs auf das Umwandlungsverhalten, wurden
aus den Dilatometerversuchen die Umwandlungstemperaturen und -zeiten bestimmt.

Zur Bestimmung der Ac-Temperaturen wurden die Proben linear innerhalb von 6
Stunden auf 1000°C erwarmt und anschliefend in 20 Minuten abgekunhlt.

Die Auswertung erfolgte dabei uUber Langenanderungs-Temperatur-Zeit-Kurven.
Dabei ist der Beginn eines Umwandlungsbereiches durch das Abweichen der
Langenanderungs-Zeit-Kurve von einer Geraden gekennzeichnet. Lauft die Kurve
wieder in eine Gerade ein, so ist die Umwandlung beendet [57]. Die
Umwandlungspunkte wurden dabei durch Anlegen von Tangenten an die Kurven
ermittelt, wobei vom Punkt, an welchem die Langenanderungs-Zeit-Kurve die
Tangente verlasst, eine vertikale Linie gezogen wird und der Schnittpunkt dieser
Vertikalen mit der Temperatur-Zeit-Kurve dann die Umwandlungstemperatur festlegt.
Abbildung 3-8 zeigt exemplarisch die Bestimmung der Temperaturen anhand der
beschriebenen Systematik. Dabei sind rot die an die Langenanderungs-Zeit-Kurve
angelegten Tangenten eingezeichnet. Blau dargestellt ist der Temperaturverlauf bzw.
schwarz reprasentativ die Langenanderung.
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Abbildung 3-8: Reprasentative Darstellung der Bestimmung der Ac-Temperaturen
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3.7 Untersuchungen zum Kornvergroberungsverhalten

Zum Aufzeigen der kornwachstumshemmenden Wirkung des Niobs wahrend der
charakteristischen Warmebehandlung (Einsatzharten bzw. Verguten) des jeweiligen
Versuchsmaterials, wurden von beiden mikrolegierten Stahlen
Kornvergroberungsschaubilder angefertigt und den Referenzschmelzen bzw.
Industrieschmelzen ohne Niob gegenubergestellt. Dazu wurden vom geschmiedeten
und normalisierten Ausgangsmaterial Scheiben mit der Dimension & 30mm x 10mm
herausgeschnitten, bei unterschiedlichen Temperaturen in einem Kammerofen
gegluht und anschlieBend in Wasser abgeschreckt. Die dabei verwendeten
Temperaturen bzw. Haltezeiten sind Tabelle 3-2 zu entnehmen.

Tabelle 3-2:Gluhtemperaturen und -zeiten fir die Erstellung der Kornvergréberungsschaubilder

Aufwarmzeit [min] Gluhtemperatur [°C] Haltezeit [min]

0 65 930 360
- 90 960 360
Q 95 1000 360
= 100 1050 360
- 100 1100 360

70 850 90
I 70 900 90
o 90 950 90
o 95 1000 90

90 1050 90

Im Anschluss an das Abschrecken wurden die Proben langs der Mittelachse mittels
Korundtrennscheibe getrennt und an der Schnittflache metallographisch prapariert
bzw. geatzt, um die Austenitkorngrof3e zu bestimmen. Details zur metallographischen
Praparation bzw. zur AustenitkorngroRenbestimmung werden in Kapitel 3.9
beschrieben.

3.8 Vergilitungsschaubild

Um im Fall des Federstahles 50CrV4 die mechanischen Eigenschaften, die der Stahl
durch das Anlassen erhalt bzw. wiederum den Einfluss der Mikrolegierung hierauf
festzulegen, wurden Vergutungsschaubilder erstellt. Dazu wurden aus dem auf &
15mm geschmiedeten und normalisierten Ausgangsmaterial 6 Proben mit einer
Lange von 220mm herausgeschnitten, auf eine Temperatur von 840°C (Haltezeit: 30
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Minuten) erwarmt, anschlieBend in Ol gehartet und die einzelnen Proben bei
unterschiedlichen Temperaturen angelassen (Tabelle 3-3).

Tabelle 3-3: Anlasstemperaturen, Haltezeit und verwendetes Abkuihlmedium zur Erstellung der
Vergutungsschaubilder

Anlasstemperaturen
Temperatur[°C] H?r';?rf]e't Abkiihimedium
300 30 Luft
350 30 Luft
400 30 Luft
450 30 Luft
500 30 Luft
550 30 Luft

Im Anschluss daran wurden aus den geharteten und angelassenen Staben
Zugproben nach DIN 50125 mit zylindrischem Schaft gefertigt (Abbildung 3-9).
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Abbildung 3-9: Verwendete Rundproben mit glatten Zylinderképfen (DIN 50125)

Die Durchfuhrung der Zugversuche erfolgte dabei nach DIN EN 10002 auf einer
Zugprufmaschine der Marke BETAG00 mit einem Dehnungsaufnehmer MFA2. Die
Querhauptgeschwindigkeit betrug 3 mm/min (im elastischen Bereich) bzw. 7 mm/min
(im plastischen Bereich) bei einer Messlange von 50 mm.

3.9 Metallographische Untersuchungen

3.9.1 Probenpraparation

Die Bewertung des Gefuges und die Bestimmung der KorngroRen an den
Dilatometerproben erfolgten ausschliel3lich an Schliffen langs der Probenachse
durch die Probenmitte.

Dazu wurden die Dilatometerproben mithilfe eines kaltpolymerisierenden
Kunststoffes vom Typ Telmovit 4071 eingebettet und anschliel3end in der Schleif-
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und Poliereinheit der Marke ATM langs der Probenachse bis zur Probenmitte
angeschliffen. Abbildung 3-10 und 3-11 demonstrieren eine zu Anschauungs-
zwecken auseinander geschnittene (fertig praparierte) Probe in Vorder- und

Draufsicht.

Abbildung  3-10:  Querschnitt durch eine Abbildung 3-11: Schiliffflache der eingebetteten
eingebettete und bis zur Mitte geschliffene Probe(Draufsicht)
Dilatometerprobe

Anschlielend wurden die Proben fur ca. 6 Minuten jeweils mit 6uym bzw. 1um
gekornten Polierscheiben poliert. Als Atzmittel wurde 3% HNOs (Nital) verwendet,
bzw. um die ehemaligen Austenitkorngrenzen der Abschreckproben sichtbar zu
machen, wurde Bechet- Beaujard herangezogen. Unter letzterem ist eine Mischung
aus 1000 ml gesattigter Pikrinsaure, 3.4 ml HCI und 20 ml Agepon zu verstehen.
Beim Atzen mit Bechet-Beaujard zum Sichtbarmachen der ehemaligen
Austenitkorngrenzen wurden dabei die besten Ergebnisse durch mehrmaliges 5-
10minltiges Atzen erzielt, wobei die Atzfortschritte zwischen den einzelnen Schritten
laufend im Lichtmikroskop beurteilt wurden und vor dem erneuten Atzen fiir ca. 3
Sekunden auf einer 1um gekornten Polierscheibe poliert wurde.

Dieselbe Vorgangsweise wurde analog dazu zur Bestimmung der Austenitkorngrof3e
zur Erstellung der Kornvergroberungsschaubilder angewandt.

3.9.2 KorngroBenbestimmung nach ASTM

Sowohl die Bestimmung der Sekundarkorngrofe als auch die Bestimmung der
Austenitkorngrof3e erfolgte nach DIN 50601 [58] durch den Vergleich mit einer
Bildreihentafel. Diese stellt naturgetreue KorngroRen und —verteilungen dar. Es wird
dabei das Gefuge im Okular mit den Gefugebildern der Bildreihentafel verglichen und
dasjenige Bild der Reihe bestimmt, dessen Korngrosse derjenigen des jeweiligen
Blickfeldes am nachsten kommt, wobei mindestens 20 Blickfelder in regelloser
Anordnung oder einer in einem Rasternetz liegenden Anordnung der Auswertung
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zugrunde liegen mussen. Bei 100-facher Vergrolierung ist die KorngroRen-Kennzahl
identisch mit der Nummer des jeweiligen Gefugebildes.

Wenn dabei Z die Anzahl der Korner in einem Quadratzoll eines 100-fach

vergroRerten Bildes und N die Richtreihennummer ist, so gilt als ASTM
KorngroRenskala folgende Beziehung:

7=oN-1 (3-2)

Die ASTM-Korngrofie Nr.1 gibt also ein Korn an, dessen Querschnitt bei 100-facher
VergroRerung ein Quadratzoll betragt, und ist somit sehr grobkornig.

Tabelle 3-4: ASTM- Korngréf3enbeziehungen

ASTM-Nr. (Abbi::lzange;r:\i\gstz(;r:lt:o:IOO 1) Koérner je mm?|Kornfliache je me
1 1 16 62000
2 2 32 31000
3 4 64 15600
4 8 128 7800
5 16 256 3900
6 32 512 1950
7 64 1024 980
8 128 2048 490

Abbildung 3-12 zeigt exemplarisch einen Ausschnitt aus der Bildreihentafel, die zur
KorngroRenbestimmung Anwendung fand.

Gefiigebild Nr | Gefiigebild Nr Il Gefiigebild Nrlll
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Abbildung 3-12: Reprasentativer Ausschnitt aus der Bildreihentafel nach DIN 50610
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Bezlglich der Dilatometerproben fuhrte die Art der Verformung (Stauchen mit
Reibung an den Stirnflachen) zu einem Ausbauchen der Proben und damit zu einem
inhomogenen Verformungszustand. Je weiter man sich vom Probenzentrum entfernt,
desto geringer wird die Verformung (bedingt durch Reibungseinflisse an den
Stirnseiten zwischen Probe und Deformationsstempeln) und desto grober wird das
Korn. Aus diesem Grund erfolgte die Beurteilung der Korngrof3e an verformten
Dilatometerproben jeweils im Zentrum der Proben.

3.9.3 Untersuchungen zum Ausscheidungsverhalten

Die Charakterisierung der Ausscheidungen in den mikrolegierten Schmelzen
hinsichtlich ihrer Groflde, Verteilung und chemischer Zusammensetzung erfolgte
einerseits anhand rasterelektronischenmikroskopischer Untersuchungen mittels REM
(Marke XL40 der Firma FEI bzw. Zeiss EVO 50), sowie bei Ausscheidungen <100nm
mithilfe von energiegefilterten transmissionselektronenmikroskopischen
Untersuchungen (EFTEM), die am Zentrum fur Elektronenmikroskopie in Graz
durchgefuhrt wurden. Unter EFTEM st dabei die Kombination eines
Transmissionselektronenmikroskops mit einem abbildenden Energiefilter zu
verstehen. Dabei wird wie im konventionellen TEM eine dunne Probe mit
hochenergetischen Elektronen bestrahlt und das vergroflerte Bild in ein
magnetisches Prisma gelenkt, das die Elektronen in Bezug auf ihre Energieverluste
auftrennt (EELS-Spektrum). Der Energieverlust ist dabei charakteristisch fur die
lonisierung eines Atoms. Durch die typischen Intensitatsverlaufe im EELS-Spektrum
konnen einzelne Elemente identifiziert werden. Mithilfe eines energiewahlenden
Spalts lasst sich ein bestimmter Bereich des Spektrums auswahlen und mit einer
elektronenoptischen Einheit bildlich darstellen (Abbildung 3-13) [59]. Im Gegensatz
zum EELS-Spektrum bei dem lediglich die Anzahl der Elektronen mit einem
bestimmten Energieverlust gezahlt wird, werden beim EFTEM nur Elektronen
bestimmter Bewegungsenergie (ein Ausschnitt des EELS-Spektrums) zur
Bilderzeugung zugelassen. Die Bildintensitat (hell — dunkel) kann dann mit einem
bestimmten Element in Verbindung gebracht werden und ermoglicht so, die
Verteilung von Elementen in der Probe in einem Bild sichtbar zu machen [59].
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Abbildung 3-13: Schematischer Aufbau EFTEM [59]

3.10 Harteprufung

Die Bestimmung der Makroharte an den Dilatometerproben erfolgte nach Vickers.
Als Last wurden 10 N verwendet. Die Harte wurde dabei pro Dilatometerprobe an
drei Punkten im Probenzentrum ermittelt und daraus der Mittelwert gebildet.

3.11 Untersuchungen zum (Ein)Hartbarkeitsverhalten

Mittels  Stirnabschreck-Versuch wurde der Einfluss des Niobs auf das
Hartbarkeitsverhalten untersucht. Dieser in DIN 50191 genormte Versuch an
zylindrischen Proben dient der Beurteilung der Hartbarkeit von Stahlen (darunter
zahlen: Einsatzstahle, Vergutungsstahle, Stahle fur Tauch-, Flamm-, und
Induktionsharten, Nitrierstahle).

Konkret wurde das normalisierte Ausgangsmaterial beider Labor- bzw.
Industrieschmelzen mit & 30 auf die genormte Abmessung (DIN 50191) gedreht,
wobei die Proben stirnseitig zusatzlich noch geschliffen wurden, um eine moglichst
gleichmaRige Verteilung des auftreffenden Wasserstrahles zu gewahrleisten.

Bevor die allseits bearbeiteten Proben im Kammerofen auf Hartetemperatur erwarmt
wurden (Tabelle 3-5), wurden diese in kornigen Koks gepackt, um die Entkohlung an
der Oberflache zu kompensieren.

Tabelle 3-5: Hartetemperaturen und Haltezeiten bezuglich der Jominy-Versuche

Aufwarmzeit [min] Hartetemperatur [°C] Haltezeit [min]
16MnCrB5 25 870 30
50CrV4 25 850 30
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Unmittelbar nach dem Halten von 30 Minuten im Kammerofen bei der jeweiligen
Temperatur wurden die Proben senkrecht in eine Halterung eingespannt und durch
einen definierten Wasserstrahl konstanten Druckes stirnseitig mindestens 10 Minuten

lang abgeschreckt (Abbildung 3-14). Die definierte Wasserstrahlhdhe sorgt dabei fur
eine reproduzierbare Warmeabfuhr durch das kalte Wasser.

Abbildung 3-14:Versuchdurchfiihrung Stirnabschreckversuch nach DIN 50191

Durch die Abkuhlung, die nur an der Stirnseite erfolgt, erfahrt die Probe entlang der
Langsachse eine unterschiedlich rasche Abkuhlung (Abbildung 3-15).
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Abbildung 3-15: Veranderung der Temperatur-Zeit-Verlaufe mit zunehmendem Abstand von der
Stirnflache
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Im erkalteten Zustand wurden die Proben in Langsrichtung an zwei
gegenuberliegenden Flachen auf eine Tiefe von je 0,5 mm nass angeschliffen.
Anschlieffend wurde die Harte (Rockwell-Harte) im Abstand von je 2 mm, beginnend
an der abgeschreckten Stirnseite, an beiden Seiten ermittelt. Die Harte wurde dabei
bis in eine Tiefe gemessen bei der kein merklicher Harteabfall mehr stattfand und die
Harte nahezu konstant blieb.
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4 Ergebnisse und Diskussion

41 Chemische Zusammensetzungen der Industrieschmelzen

Die chemischen Zusammensetzungen der hergestellten Industrieschmelzen sind aus
Tabelle 4-1 ersichtlich.

Tabelle 4-1: Chemische Zusammensetzungen der Industrieschmelzen (mass%)

Chargen
Nr.

366028 50CrVv4 0.529 | 0.281 | 0.925 | 1.138 | 0.137 | 0.104 | 0.0003 | 0.0035 | 0.0077
368198 | 16MnCrB5 | 0.188 | 0.203 | 1.215 | 1.056 | 0.003 | 0.0178 | 0.0022 | 0.0033 | 0.0066

Bezeichnung| C Si Mn Cr \ Al B Nb N2

Die chemischen Zusammensetzungen in Tabelle 4-1 entsprechen den Grenzwerten
der Analysenvorschrift gemaly der EN 10083-1 [53] fur Vergutungsstahle bzw. der
EN 10084 [60] fur Einsatzstahle.

4.2 Chemische Zusammensetzungen der Laborschmelzen

Auf Basis der vorangegangen Literaturrecherche [u. a. 1,2,5,7,19,33,38,39,43] wurde
der Gehalt an zusatzlichen Mikrolegierungs- bzw. Legierungselementen festgelegt.
Die Tabellen 4-2 und 4-3 zeigen die festgelegten Grenzwerte des jeweiligen Stahles
auf, die im Rahmen der Literaturrecherche fixiert wurden.

Tabelle 4-2: Festgelegte Grenzwerte fur die Herstellung der mikrolegierten Schmelze fur 50CrV4
(mass%)

50Crv4 |C Si Mn |P S Cr |Ni |Cu (Al Nb [V Sn N2 H
Min 0.500 [0.150 [0.85 [Max |[Max |1.00 |Max |Max [0.0100 |0.03|0.120 [Max |Max |Max
Max 0.530 |0.300 [1.05 |0.025 [0.025 |{1.20 |0.15 |0.35 |0.0300 | 0.05 |0.160 [0.030 |0.009 |2.5

Tabelle 4-3: Festgelegte Grenzwerte fur die Herstellung der mikrolegierten Schmelze fur 16MnCrB5
(mass%)

16MnCrB5 |C Si Mn [P S Cr Ni  |Cu | Al | Nb |Sn B N2 |H
Min 0.150 |0.200 |1.10 [Max |0.020|0.90 |[Max |Max|0.03|0.04 Max |0.0010 |0.012 [Max
Max 0.180 |0.350 |1.30 (0.025|0.035 |1.05 |0.20 |0.30/0.05/0.06 [0.030 {0.0030 |0.016 (3.0

Den festgelegten Grenzwerten entsprechend erfolgte die Herstellung von
mikrolegierten Schmelzen bzw. von Referenzschmelzen ohne zusatzliche
Mikrolegierung, die lediglich durch Umschmelzen der Industrieschmelzen hergestellt



50

wurden. Die chemischen Zusammensetzungen der Referenz- und der mikrolegierten
Schmelzen sind Tabelle 4-4 zu entnehmen. Rot gekennzeichnet sind die durch
gezieltes Zulegieren erhdhten Legierungsgehalte.

Tabelle 4-4: Chemische Zusammensetzung der Laborschmelzen (mass%)

Legierung Charge C Si Mn Cr \% Al B Nb N2
16MnCrB5 Referenzschmelze 1 135 | .184 | 1.066 | 1.006 [ .003 | .0206 | .0007 | .0037 | .0086
16MnCrB5 Mikrolegierte Schmelze 2 147 | 205 | 1.045 [ .973 | .003 | .0225 | .0007 | .0692 [ .0156
50CrV4 Referenzschmelze 3 499 | .189 924 [ 1.106 | .129 | .0434 | .0006 | .0060 | .0089
50CrV4 Mikrolegierte Schmelze 4 492 | 173 .849 | 1.116 | .132 | .0100 | .0006 | .0538 | .0084

Als Folgen der Schmelzenherstellung in einem herkdmmlichen Induktionsofen, den
damit verbundenen schwierig zu bemessenden Ausgleich der Abbrandverluste und
der Tatsache, dass der Bor-Gehalt im Fall des Einsatzstahles nicht bertcksichtigt
wurde, ergeben sich einige, von den vorgegebenen Grenzwerten abweichende
Gehalte an Legierungselementen.

Den Einsatzstahl 16MnCrB5 betreffend sind dies:

e C-Gehalte der Laborschmelzen 1 und 2 mit 0.135mass% und 0.147mass%
deutlich unter jenem Wert von 0.188mass% der Industrieschmelze.

e Al-Gehalt der mikrolegierten Laborschmelze 2 mit 0.0225mass% nur
unwesentlich groRer als jener der Referenzschmelze mit 0.0206mass% (vgl.
Tabelle 4-3 und 4-4).

e B-Gehalt beider Laborschmelzen mit jeweils 0.0007mass% signifikant
niedriger als jener der Industrieschmelze mit 0.0022mass%.

Bezuglich des Federstahls 50CrV4:

e Al-Gehalt der nicht mikrolegierten Laborschmelze 3 Ubersteigt jenen der
mikrolegierten Laborschmelze 4 um mehr als das 4-fache (0.0100mass%
gegenuber 0.0434mass%).

e (C-Gehalte der Laborschmelzen 3 und 4 mit 0.499mass% bzw. 0.492mass%
liegen unter dem C-Gehalt der Industrieschmelze mit 0.529mass%.

Aufgrund der unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen ergeben sich
Auswirkungen auf die Vergleichbarkeit der jeweiligen Stahle. Diese werden in den
betreffenden nachfolgenden Kapiteln naher erortert.
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Wie bereits aus den Tabellen 4-1 und 4-4 ersichtlich, erfolgt die Bezeichnung der
jeweiligen Legierung anhand der Chargen Nummer. In den folgenden Kapiteln
werden daher die aus Tabelle 4-5 ersichtlichen Bezeichnungen flur die jeweiligen
Schmelzen verwendet.

Tabelle 4-5: Bezeichnung der Industrie- und Laborschmelzen

Bezeichnung der Charge Schmelze
366198 Industrieschmelze16MnCrB5
1 Referenz(labor)schmelze 16MnCrB5
2 Mikrolegierte Schmelze 16MnCrB5
366028 Industrieschmelze 50 CrV4
3 Referenz(labor)schmelze 50CrV4
4 Mikrolegierte Laborschmelze 50CrV4

4.3 Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf den
Ausgangszustand vor dem Umformen bzw. auf die weitere
Umformung

Um den Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf den Ausgangszustand
hinsichtlich der AustenitkorngroRe vor der Verformung aufzuzeigen, wurden, wie
schon im experimentellen Teil beschrieben (siehe Kapitel 3.6.2, Abbildung 3-6),
Dilatometerproben auf unterschiedliche Austenitisierungstemperaturen erwarmt und
unmittelbar nach Ablauf einer Haltzeit von 20 Minuten abgeschreckt. Um weiters den
wechselseitigen Einfluss der Verformung und der Mikrolegierung bei
unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen aufzuzeigen, wurden zusatzlich
Proben im Anschluss an einen einmaligen Umformschritt (siehe Kapitel 3.6.2,
Abbildung 3-7) abgeschreckt. Durch das Abschrecken der Proben und das damit
verbundene Einfrieren des Geflges wahrend der Austenitisierung kann die
KorngroRenveranderung systematisch verfolgt und in einem Diagramm dargestellt
werden. Da die Aufheiz- und Haltezeit jenen Zeiten entsprechen, wie sie auch im
industriellen Walzprozess Anwendung finden, konnen die dabei ermittelten
Austenitkorngrofden als Ausgangszustand fur die weitere Umformung angesehen
werden.

4.3.1 Austenitkorngrofe 16 MnCrB5

In den Abbildungen 4-1 bis 4-4 sind exemplarisch fur die Austenitisierungs-
temperaturen von 1200°C und 1150°C Geflugebilder, die die ehemaligen
Austenitkorngrenzen zeigen, zu sehen. Die Abbildungen 4-1 bis 4-4 zeigen die
AustenitkorngroRe im Zentrum der Dilatometerprobe, wo die hochste lokale
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Verformung erreicht wird. In Tabelle 4-6 sind die entsprechenden
Austenitkorngrof3en der Referenzlaborschmelze 1 im verformten und nicht

verformten Zustand in Abhangigkeit der Austenitisierungstemperatur dargestellt.

200 ym

§ - um

Abbildung 4-1: Ehemalige Austenitkorngrenzen, Abbildung 4-2: Ehemalige Austenitkorngrenzen,
Ta:1200°C, Bechet-Beaujard-Atzung, unverformt  T:1200°C, Bechet-Beaujard-Atzung, verformt

Tabelle 4-6: Chg.1, AustenitkorngréfRe in Abhangigkeit der Austentisierungstemperatur

Austenitkorngrife [ASTM]
Austenitisierungstemperatur ['Cp\| Referenzlaborschmelze 16 MnCrB 5
\ Unverformt Verformt

1200 @ ®/
1150 /®

1100 3-4 5

200pm = L ORI eaaE  Fo00 um

Abbildung 4-3: Ehemalige Austenitkorngrenzen, Abbildung 4-4: Ehemalige Austenitkorngrenzen,
Ta:1150°C, Bechet-Beaujard-Atzung, unverformt  Ta:1150°C, Bechet-Beaujard-Atzung, verformt

Aus Tabelle 4-6 ist der Anstieg der Austenitkorngrole mit zunehmender
Austenitisierungstemperatur klar ersichtlich. Weiters ist zu erkennen, dass durch die
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Verformung das Austenitgefuge deutlich feiner wird. Analog zu Tabelle 4-6 sind in
Tabelle 4-7 die Austenitkorngrofien der mikrolegierten Laborschmelze 2 im
verformten und nicht verformten Zustand in Abhangigkeit von der
Austenitisierungstemperatur dargestellt. Das Auftreten von vereinzeltem grobem
Korn oder Mischkorn wird durch den in der Klammer stehenden Wert ausgedruckt.
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Abbildung 4-5: Ehemalige Austenitkorngrenzen, Abbildung 4-6: Ehemalige Austenitkorngrenzen,
Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1200°C, unverformt  Bechet-Beaujard-Atzung, TA:1200°C, verformt

Tabelle 4-7: Chg.2, AustenitkorngréfRe in Abhangigkeit der Austenitisierungsemperatur

Austenitkorngriofe [ASTM] Mikrolegierte
Austenitisierungstemperatur [*C] Laborschmelze 16 MnCrB5 §
\Unverformt Verformt /

1200 o T
1150 4 ®\
B-7 \

1100 5 (3)
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Abbildung 4-7: Ehemalige Austenitkorngrenzen, Abbildung 4-8: Ehemalige Austenitkorngrenzen,
Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1150°C, unverformt  Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1150°C, verformt
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Wie schon bei Charge 1 ist auch hier die zunehmende AustenitkorngroRe mit
steigender Austenitisierungsemperatur zu beobachten. Sehr ausgepragt ist die
Zunahme vor allem zwischen 1150°C und 1200°C, wobei jedoch zu beachten ist,
dass im unverformten Zustand bereits bei einer Temperatur von 1100°C einzelne
sehr groRe Korner (ASTM 3) vorlagen, was auf eine teilweise lokale Auflosung der
Niob-Ausscheidungen,  einhergehend  mit  einsetzendem  Kornwachstum,
zuruckzufuhren sein konnte. Die Beobachtung dieser Symptomatik konnte jedoch bei
der Probenserie, die zusatzlich vor dem Abschrecken verformt wurde, nicht gemacht
werden. Wie aus Tabelle 4-7 ferner ersichtlich, fuhrt die Verformung zu einem
wesentlich feineren und homogeneren Korn, das keine inhomogene Kornverteilung
wie im Fall der bei 1100°C abgeschreckten unverformten Probe aufweist.

Zur Darstellung der Unterschiede zwischen der mikrolegierten Laborschmelze und
der Referenzschmelze bzw. um den Einfluss der Verformung bei unterschiedlichen
Temperaturen auf die Austenitkorngrofle aufzuzeigen, sind die Ergebnisse aus
Tabelle 4-6 und 4-7 in Abbildung 4-9 graphisch dargestellt. Auftretendes Mischkorn
wird in Abbildung 4-9 durch die aufgespaltete strichlierte Linie dargestellt.

34 —=— Referenzschmelze, unverformt
E‘ —e— Referenzschmelze, verformt
= 1 Mikrolegierte Schmelze, unverformt
‘g 4~ —v— Mikrolegierte Schmelze, verformt
3 i
:0 5
S
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£
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8

1100 1150 1200
Austenitisierungstemperatur [°C]

Abbildung 4-9: Einfluss von T und der Mikrolegierung auf die AustenitkorngréRe im verformten und
unverformten Zustand

Der Vergleich zwischen mikrolegierter Schmelze 2 und Referenzschmelze 1 zeigt,
dass vor allem im verformten Zustand der mikrolegierte Stahl bis zu Temperaturen
von 1150°C ein wesentlich feineres Austenitkorn aufweist. Erst bei 1200°C wird der
Unterschied deutlich geringer und die KorngroRe des mikrolegierten Stahles ist nur
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unwesentlich feiner als jene der Referenzschmelze. Im Gegensatz dazu konnte im
unverformten Zustand lediglich bei einer Austenitisierungstemperatur von 1150°C
beim mikrolegierten Stahl ein merklich feineres Korn beobachtet werden. Bei 1100°C
weist der mikrolegierte Stahl zwar tendenziell ebenfalls ein feineres Korn auf. Aus
Abbildung 4-9 ist jedoch, dargestellt durch die aufgespaltene strichlierte Linie,
ersichtlich, dass auch einzelne grobere Korner vorhanden sind, die merklich grol3er
sind als jene der nicht mikrolegierten Referenzschmelze. Bei 1200°C weist der
unverformte mikrolegierte Stahl ein sichtlich groberes Korn als die Referenzschmelze
auf, ein Faktum das zeigt, dass bei Austenitisierungstemperaturen in dieser Hohe
und bei einer Austenitisierungszeit von 30 Minuten die kornwachstumshemmende
Wirkung des Niobs nicht mehr gegeben ist.

Auf eine Darstellung der AustenitkorngrofRe der Industrieschmelze wurde verzichtet,
da nahezu samtliche ermittelten Werte bezuglich der Korngrof3e mit jenen der
Referenzschmelze Ubereinstimmen und sich keine signifikanten Abweichungen
ergaben.

4.3.2 AustenitkorngrofRe 50 CrV 4

Aufgrund des im Vergleich zur Industrie- und mikrolegierten Laborschmelze hohen
Al-Gehaltes (0.0434mass%) der Referenz(labor)schmelze 3 konnte auf eine
Darstellung der Ergebnisse hinsichtlich der Austenitkorngrofe sowohl fur die
Industrie- als auch fur beide Laborschmelzen nicht verzichtet werden. Die
Bilddokumentation wurde dabei auf die mikrolegierte Laborschmelze 4 und die
Industrieschmelze beschrankt, da sich auch fur den unmittelbaren Vergleich
,mikrolegiert — nicht mikrolegiert® die beiden Letztgenannten in diesem Fall besser
eignen. Zwar unterscheiden sie sich in ihrer Herstellroute, besitzen jedoch durch die
einheitliche Warmebehandlung im Vorfeld der Probenherstellung (vgl. Kapitel 3.5)
den gleichen Ausgangszustand und unterscheiden sich hinsichtlich ihrer chemischen
Zusammensetzung lediglich durch die Mikrolegierung, wohingegen die
Referenz(labor)schmelze 3 einen relativ hohen Al-Gehalt aufweist, der die
Vergleichbarkeit mit Schmelze 4 durch die mdgliche Bildung von Aluminiumnitriden,
die ebenfalls eine kornstabilisierende Wirkung besitzen, stark einschrankt.

Die Abbildungen 4-10 bis 4-13 zeigen wiederum exemplarisch flr
Austenitisierungstemperaturen  von 1200°C und 1100°C Geflgebilder der
Industrieschmelze, die die ehemaligen Austenitkorngrenzen im verformten und
unverformten Zustand darstellen. Die den Geflgebildern entsprechenden
Austenitkorngrof3en sind aus Tabelle 4-8 ersichtlich.
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Abbildung 4-10: Ehemalige Austenitkorngrenzen, Abbildung 4-11: Ehemalige Austenitkorngrenzen,
Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1200°C,unverformt Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1200°C,verformt

Tabelle 4-8: Chg. 366028 KorngrdfRe |in Abhangigkeit der Temperatur und Verformung

Rilste nilisigrungslsmperatur FE] \hustenltknrngruﬂe [ASTM] Industrieschmelze SDCN}
. Unverformt Verformt

1200

1150

1100 @ ®\\

P
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Abbildung 4-12: Ehemalige Austenitkorngrenzen, Abbildung 4-13: Ehemalige Austenitkorngrenzen,
Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1100°C,unverformt Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1200°C,verformt

Im Vergleich zur Austenitkorngrof3e der Industrieschmelze in Tabelle 4-8 sind in
Tabelle 4-9 die unterschiedlichen AustenitkorngroRen der nicht mikrolegierten
Referenz(labor)schmelze 3 im verformten und unverformten Zustand dargestellt.
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Tabelle 4-9: Chg.3, AustenitkorngréfRe in Abhangigkeit der Temperatur und Verformung

Austenitisierungstemperatur AustenitkorngroBRe [ASTM] Charge 3
[°Cl Unverformt Verformt
1200 1 3
1150 1-2 4 (2)
1100 3 6 (3)

Auffallig im Vergleich zur Industrieschmelze ist vor allem, dass bei 1100°C feinere
Korn der Referenz(labor)schmelze, was auf das Vorhandensein von
Aluminiumnitriden hindeutet. Ein weiteres Indiz dafur ist das im verformten Zustand
bei 1100 und 1150°C auftretende Mischkorn im Fall der Referenz(labor)schmelze,
das auf eine nur teilweise Auflosung der Aluminiumnitride hinweist. Auch aus der
Literatur [61] ist bekannt, dass bei Stahlen mit erhdohten Stickstoff- und
Aluminiumgehalten aufgrund der lokalen Auflosung von Al-Nitriden das inhomogene
Kornwachstum sprunghaft bei etwa 1050°C bzw. schon bei Temperaturen von 900°C
einsetzt. Bei diesen Temperaturen tritt teilweise Koagulation und Auflosung von AIN-
Teilchen auf, so dass dort die kornwachstumshemmende Wirkung verloren geht. Es
zeigt sich also, dass ein Vergleich der beiden Laborschmelzen - bedingt durch den
hohen Al-Gehalt der Referenz(labor)schmelze - nicht gerechtfertigt ist.

Die im Vergleich zur Industrieschmelze fur die mikrolegierte Variante ermittelten
AustenitkorngroRen zeigt Tabelle 4-10. Die Abbildungen 4-14 bis 4-17 zeigen
wiederum die ehemaligen Austenitkorngrenzen der mikrolegierten Schmelze. Im
unverformten Zustand weist die mikrolegierte Schmelze vor allem bei 1200°C ein
sehr grobes Korn auf, ein Indiz, das auf eine vollstandige Auflosung der
kornwachstumsbehindernden Nb-Ausscheidungen hindeutet, die bereits bei 1150°C
teilweise eingesetzt hat — ersichtlich am bei 1150°C vorherrschenden Mischkorn. Nur
bei 1100°C liegt ein homogenes und im Vergleich zur Korngrof3e bei 1200°C relativ
feines Korn vor. Eine ahnliche Tendenz ist im verformten Zustand zu beobachten,
zwar auf Basis eines bedingt durch die Verformung sehr viel feineren Kornes, jedoch
ist auch hier vor allem zwischen 1150°C und 1200°C eine deutliche Zunahme der
KorngroRe ersichtlich. Zwischen 1100°C und 1150°C ist zwar ebenfalls
Kornwachstum zu beobachten, dies ist aber bei weitem nicht so ausgepragt wie
zwischen 1150°C und 1200°C.

Generell muss bei Warmumformprozessen, die mit hohen Geschwindigkeiten
ablaufen, beachtet werden, dass die Zeit, die fur die Umformung bendtigt wird,
meistens zu kurz ist, um eine Rekristallisation hervorrufen zu kénnen. Da sich auch
aus den Fliesskurven kein Hinweis auf eine mogliche Rekristallisation ergab, kann
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davon ausgegangen werden, dass aufgrund der hohen Verformungs-
geschwindigkeiten bzw. der unmittelbar darauf folgenden Abschreckung noch keine
statische bzw. dynamische Rekristallisation auftrat und die dargestellten
Gefugebilder der verformten Proben jene im nicht oder nur teilweise rekristallisierten
Zustand zeigen.
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Abbildung 4-14: Ehemalige Austenitkorngrenzen, Abbildung 4-15: Ehemalige Austenitkorngrenzen,
Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1200°C,unverformt Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1200°C,verformt

Tabelle 4-10: Chg.4 AustenitkorngroBe \ in Abhangigkeit der Temperatur und Verformung

\ Austenitkorngrafe [ASTM] Mikrolegierte

Austenitisierungstemperatur [*C] Laborschmelze 50CrV4 p
\ Unverformt Verformt /
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1100
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Abbildung: 4-16:Ehemalige Austenitkorngrenzen, Abbildung 4-17: Ehemalige Austenitkorngrenzen,
Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1100°C,unverformt Bechet-Beaujard-Atzung, Ta:1100°C,verformt
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Die graphische Darstellung des Vergleichs zwischen mikrolegierter Schmelze und
Industrieschmelze ist aus Abbildung 4-18 ersichtlich. Vorhandenes Mischkorn ist
wiederum an der aufgespalteten strichlierte Linie zu erkennen.
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Abbildung 4-18: Einfluss von T, und Mikrolegierung auf die Austenitkorngréofe im verformten und
unverformten Zustand

Aus Abbildung 4-18 ist ersichtlich, dass ahnlich wie schon beim 16MnCrBS die
kornfeinende Wirkung des Niobs vor allem im verformten Zustand deutlich zu Tage
tritt, und zwar insbesondere bei Austenitisierungstemperaturen < 1150°C. Bei einer
Temperatur von 1200°C dagegen ist hinsichtlich der Korngrof3e kein Unterschied
mehr zwischen der mikrolegierten und der Industrieschmelze zu ersehen, was auf
eine  fortgeschrittene  Auflosung der  kornwachstumsbehindernden  Niob-
Ausscheidungen hindeutet.

Wahrend im verformten Zustand die kornfeinende Wirkung des Niobs sehr
ausgepragt zu erkennen ist, zeichnet sich diese, wie auch im Fall des 16MnCrB5, im
unverformten  Zustand nicht so  deutlich ab. Einzig bei  einer
Austenitisierungstemperatur von 1100°C zeigt sich fur den mikrolegierten Stahl ein
feineres Korn. Wohingegen bei 1150°C bereits einzelne Korner auftreten die grober
sind als jene der nicht mikrolegierten Industrieschmelze, bzw. bei 1200°C das Korn
der mikrolegierten Laborschmelze deutlich grober ist. Die Tatsache, dass das Korn
der mikrolegierten Schmelze, bei 1200°C grober ist als jenes der nicht mikrolegierten
Schmelze ist moglicherweise auf das mit der Auflosung der Nb-Ausscheidungen
einsetzende sprunghafte Kornwachstum zurlckzufuhren, welches sich bei dieser
Temperatur bereits in fortgeschrittenem Stadium befindet.
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Generell zeigt sich also, dass vor allem bei geringeren
Austenitisierungstemperaturen in der Hohe von 1100°C und 1150°C die Nb-
Mikrolegierung einen signifikanten Einfluss auf die Austenitkorngro3e ausubt,
wohingegen bei hoheren Austenitisierungstemperaturen dieser Einfluss deutlich
geringer wird, bzw. nicht mehr in Erscheinung tritt.

4.4 Umwandlungsverhalten

Die Bestimmung der Gleichgewichtstemperaturen erfolgte durch Auswertung von
Langenanderungs-Temperatur-Kurven wobei die Proben linear innerhalb von 6
Stunden auf 1000°C erwarmt wurden.

Um weiters den Einfluss des Niobs auf das Umwandlungsverhalten wahrend der
Abkuhlung aufzuzeigen, erfolgte die Bestimmung der Umwandlungspunkte anhand

der Abkuhlkurven jener Versuchsserie, innerhalb welcher die Walzbedingungen
simuliert wurden (vgl. Abbildung 3-5, Kapitel 3.6.1).

4.41 Umwandlungsverhalten 16 MnCrB5

Die Aci und AcsTemperaturen, die durch die Auswertung der Langenanderungs-
Temperatur-Zeit-Kurven bestimmt wurden, sind in Tabelle 4-11 zusammengefasst.

Tabelle 4-11: Mittels Dilatometrie ermittelte Gleichgewichtstemperaturen (16 MnCrB5)

Schmelze Ac[°C] Ac;[°C]
Industrieschmelze16 MnCrB5 7421 833.3
Referenzlaborschmelze 1 745.6 849
Mikrolegierte Laborschmelze 2 744.4 856.2

Hinsichtlich der AcsTemperaturen ergaben sich zwischen den einzelnen Schmelzen
keine markanten Unterschiede. Die erhohten Ac; Temperaturen der Laborschmelzen
konnten auf die im Unterschied zur Industrieschmelze geringeren Kohlenstoff-
Gehalte (vgl. Kapitel 4.2) zuruckzufuhren sein.

Wie Dbereits erwahnt, wurden weiters die Abkuhlkurven der 3-stufigen
Umformversuche, im Rahmen derer die Proben innerhalb von 2 Stunden exponentiell
(naturlich) abgekuhlt wurden, herangezogen, um den Einfluss des Niobs auf das
Umwandlungsverhalten im Anschluss an die Verformung aufzuzeigen. Um die dabei
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vorherrschenden Abkuhlbedingungen zu veranschaulichen, wurde auf ein bereits
bestehendes Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Schaubild fur den Stahl 16MnCrB5
zuruckgegriffen und die im Versuch verwendete Abkuhlkurve darin rot eingezeichnet
(Abbildung 4-19). Beachtet werden muss jedoch, dass die im Versuch (vgl.
Abbildung 3-5) verwendeten Austenitisierungstemperaturen Uber jener von 920°C
liegen, die fur die Erstellung dieses Diagramms verwendet wurde. Es ergibt sich
somit hinsichtlich Homogenitat, KorngroRe, Fehlstellendichte und —anordnung ein
anderer Austenitzustand. Da die Abbildung jedoch in erster Linie die Tendenzen des
sich bildenden Gefluges und der Umwandlungstemperaturen aufzeigen soll, bzw. da
die Triebkraft zur Umwandlung erst mit Unterschreiten der Acs Temperatur wirksam
wird, wurde es als zulassig befunden, die Abkuhlkurve des 3-stufigen
Umformversuches ausgehend vom Zeitpunkt, bei welchem die
Austenitisierungstemperatur (920°C) des verwendeten ZTU-Diagramms erreicht wird
heranzuziehen und in das bereits vorhandene Diagramm einzuzeichnen.

Es zeigt sich anhand Abbildung 4-19, dass aufgrund der geringen
Abkuhlgeschwindigkeit ein rein ferritisch-perlitisches Gefuge mit ca. 75% Ferrit zu
erwarten ist.
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Abbildung 4-19: ZTU Schaubild fiir 16 MnCrB5 [62]

Die ermittelten Umwandlungstemperaturen beim Abkuhlen, die hinsichtlich
Umwandlungsstarttemperatur/zeit und Umwandlungsendtemperatur/zeit bestimmt
wurden, sind in Tabelle 4-12 dargestellt.
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Tabelle 4-12: Umwandlungstemperaturen und -zeiten beim Abkuhlen (16MnCrB5)

Umwandlungsbeginn Umwandlungsende
Charge T nitisierun

9 Austenitisierung [°C] [sec] [°C] [SGC]
Industrieschmelze 1200 726.5 701 607.6 1230
16MnCrB5 1150 742,9 498 618.5 1053
1100 711.8 482 585.4 1089
Referenz(labor)schmelze 1200 734.5 667 606.0 1236
1 1150 753.8 455 609.2 1097
1100 763.4 266 626.6 876
Mikrolegierte 1200 740.1 646 585.5 1339
Laborschmelze2 1150 759.2 432 595.0 1170
1100 766.2 254 614.7 936

Generell werden wahrend des langsamen AbkuUhlens aus dem Austenitbereich
unterhalb der Acs Temperatur Ferritkeime gebildet, wobei im unverformten Austenit
Korngrenzen als bevorzugte Keimbildungsstellen dienen. Bedingt durch die
Verformung wird der Umwandlungsbeginn zu hoheren Temperaturen und kirzeren
Zeiten verschoben. Bevorzugte Keimbildungsstellen sind wiederum die Korngrenzen
der verformten Austenitkorner, als auch stark verformte Bereiche in der Nahe der
Korngrenzen. Bei nicht sehr stark verformtem grobem Austenit kommen noch
zusatzliche Keimbildungsstellen wie Grenzflachen von Verformungsbandern oder
auch Stellen im Korninneren wie Einschlusse als Keimbildungsstellen in Frage. In
welchem Ausmal diese weniger gunstigen Keimbildungsstellen im Korninneren zum
Tragen kommen, ist in erster Linie davon abhangig, wie stark die Keimbildung an den
Austenitkorngrenzen behindert ist, zum Beispiel durch eine geringe Verformung des
Austenits oder auch durch die Stabilisierung des Austenits mit Mn oder B [63]. Durch
ein Absenken der Austenitisierungstemperatur bzw. der Umformtemperatur wird der
Umwandlungsbeginn ebenfalls zu kurzeren Zeiten und hoheren Temperaturen
verschoben, ein Trend, der auch aus Tabelle 4-12 ersichtlich ist. Dies ist einerseits
auf die begunstigte Ferritkeimbildung durch die groere Verformungsenergie
zuruckzufuhren, die in die Austenitstruktur wahrend der Deformation (in Form einer
hoheren Versetzungsdichte) eingebracht wird und bei nicht vollstandiger
Rekristallisation  gespeichert bleibt [64], andererseits in der Kkleineren
AustenitkorngroRe und der damit verbundenen groeren Anzahl an
Keimbildungsstellen fur die Ferritkeimbildung begrindet. Letztere fuhren zu einer
Verkleinerung der Summe von Grenzflachen, die der Ferritkeim bei seiner
Entstehung schaffen muss.

Einziger ,Ausreil3er” in Tabelle 4-12 ist lediglich die Industrieschmelze, die bei einer
Austenitisierungstemperatur von 1100°C bei niedrigerer Temperatur umwandelt als
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jene Proben die bei 1150 und 1200°C austenitisiert wurden. Im Rahmen der Arbeit
konnte hierfur keine Erklarung gefunden werden.

Im Vergleich zur Referenzschmelze zeigt sich, dass der mikrolegierte Stahl dazu
neigt, bei noch hoherer Temperatur und noch kurzerer Zeit mit der Umwandlung zu
beginnen. Dies stimmt auch mit Angaben aus der Literatur [65] Uberein, wonach
ausgeschiedene Niobkarbide, die Ferritkeimbildung beschleunigen und demnach den
Umwandlungsbeginn zu kurzeren Zeiten verschieben. Zu beachten ist jedoch auch,
dass im Fall des mikrolegierten Stahles die Umwandlung - verglichen mit der
Referenz(labor)schmelze - erst zu einem spateren Zeitpunkt beendet ist. Eine
mogliche Erklarung dafur ist, dass ein Teil des Niobs noch gelost vorlag, da Niob im
gelésten Zustand an die y/a Grenzflachen segregiert und die Wachstumsrate des
Ferrits verzogert [66] und somit die Zeit, die fur die Umwandlung bendtigt wird,
verlangert.

4.4.2 Umwandlungsverhalten 50CrV4

Die Acs und Acs Temperaturen, die durch die Auswertung der Langenanderungs-
Temperatur-Zeit-Kurven bestimmt wurden, sind in Tabelle 4-13 aufgelistet.

Tabelle 4-13: Mittels Dilatometrie ermittelte Gleichgewichtstemperaturen (50CrV4)

Schmelze Ac[°C] Ac;[°C]
Industrieschmelze 50CrV4 7371 783.1
Referenz(labor)schmelze 3 748.2 7821

Mikrolegierte
Laborschmelze 4 7474 782.9

Es zeigt sich, dass hinsichtlich der A; Temperaturen nahezu kein Unterschied
zwischen den beiden Laborschmelzen auftritt. Einzig die Industrieschmelze weist
eine niedrigere Acy Temperatur als die beiden Laborschmelzen auf. Eine mogliche
Erklarung ist der etwas hohere Mn-Gehalt der Industrieschmelze im Vergleich zu den
Laborschmelzen, der zu einem Absenken der Umwandlungstemperatur fuhrt. Da
jedoch der Mn-Gehalt der Referenz(labor)schmelze nur unwesentlich geringer ist als
jener der Industrieschmelze, scheint es fraglich, ob darin die Beantwortung des
Phanomens zu finden ist. Eher scheint es wahrscheinlich, dass trotz der einheitlichen
Normalisierung der Proben vor der Versuchsdurchfihrung aufgrund der
unterschiedlichen Vorgeschichte der Industrie- und Laborschmelzen (vor dem
Ausschmieden des Probenmaterials wurde die Industrieschmelze bereits
ausgewalzt, wohingegen die Laborschmelzen vor dem Schmieden nicht verformt
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wurden) ein Unterschied im Geflugezustand vorlag, der zu einer rascheren
Umwandlung fuhrte.

Wie schon im Fall des 16 MnCrB5 wurde auch fur den 50CrV4 auf ein vorhandenes
ZTU-Schaubild zuruckgegriffen und die zur Bestimmung des
Umwandlungsverhaltens verwendete Abkuhlkurve darin eingezeichnet (rote Kurve in
Abbildung 4-20). Als Endgefuge ist Ferrit-Perlit zu erwarten, wobei anhand Abbildung
4-20 jedoch ersichtlich ist, dass aufgrund des hohen Kohlenstoffgehaltes der
Ferritanteil nur in der GréoRenordnung von rund 2% liegt.
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Abbildung 4-20: ZTU-Schaubild fir 50CrV4 [67]

Die ermittelten Umwandlungstemperaturen und Zeiten beim Abkuhlen sind in Tabelle
4-14 zusammengefasst.
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Tabelle 4-14: Umwandlungstemperaturen und -zeiten beim Abkuhlen (50CrV4)

Umwandlungsbeginn Umwandlungsende

Charge T nitisierun
g Austenitisierung [°C] [SGC] [°C] [SGC]
ndustrieschmelze 1200 644.3 922 548.3 1402
v 1150 654.1 748 583.0 1096
1100 676.9 504 618.3 784
1200 653.6 880 5751 1258
Refere”('abgr)scr‘me'ze 1150 662.8 708 583.1 1098
1100 688.7 452 617.6 788
Mikroledion 1200 656.8 863 540.5 1444
lkrolegiernte 1150 684.5 612 584 1093

Laborschmelze 4

1100 693.6 430 619.7 777

Wie schon in Kapitel 4.4.1 fir den 16 MnCrB5 beschrieben, weist auch der 50CrV4
mit zunehmender Austenitisierungstemperatur eine Verschiebung der Umwandlung
zu niedrigeren Temperaturen und langeren Zeiten hin auf.

Der Vergleich ,mikrolegiert — nicht mikrolegiert® zeigt wiederum, dass durch die
Mikrolegierung der Umwandlungsbeginn zu héheren Temperaturen und kurzeren
Zeiten hin verschoben wurde. Hinsichtlich des Umwandlungsendes zeigt sich, dass
vor allem die mikrolegierte Schmelze, die bei 1200°C austenitisiert wurde, erst bei
sehr niedriger Temperatur bzw. nach verhaltnismaRig langer Zeit die Umwandlung
abgeschlossen hat. Dies ist ein Hinweis darauf, dass bei dieser Temperatur ein Teil
des Niobs in geloster Form vorlag und somit zu einer Verminderung der
Wachstumsrate des Perlits (Ferrits) fuhrte [66].
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4.5 Sekundargefliige nach erfolgter Umformung

Zur Beurteilung des Einflusses der Umformtemperatur und der Mikrolegierung auf die
Sekundarkorngrofde  (Perlit-Ferrit-KorngroRe) erfolgte die Umformung und
anschlieende Abkuhlung der Proben, wie schon im experimentellen Tell
beschrieben, anhand der Parameter in Abbildung 3-5, die in angenaherter Form den
Temperaturverlauf eines industriellen Walzprozesses darstellen. Dabei wurden die
Proben, wie auch bei den Versuchen zur Ermittlung der Austenitkorngrof3e in Kapitel
4.3, innerhalb von 5 Minuten auf 3 unterschiedliche Austenitisierungstemperaturen
(1200°C, 1150°C und 1100°C) erwarmt, 20 Minuten gehalten, anschlieRend in 3
Schritten verformt und im Anschluss an den letzten Umformschritt innerhalb von 2
Stunden abgekuhlt. Zwischen dem 1 und 2 Umformschritt bestand dabei eine
Temperaturdifferenz von 100°C (Abkuhlgeschwindigkeit: 8°C/Sekunde)  bzw.
zwischen 2 und 3 Umformschritt wiederum eine Temperaturdifferenz von 100°C
(Abkuhlgeschwindigkeit 5°C/Sekunde), sodass der 3 und letzte Umformschritt 200°C
unterhalb der Austenitisierungstemperatur lag (vgl. Abbildung 3-5). Das dabei
vorliegende Geflge widerspiegelt somit auf Basis des im Dilatometer simulierten
Walzprozesses den Endzustand wie er nach dem Walzen vorliegt.

Zusatzlich erfolgte wie schon in Kapitel 3.6.1 beschrieben fur den Zustand bei einer
Austenitisierungstemperatur von 1200°C Dilatometerversuche ohne Umformung.

4.5.1 SekundarkorngrofRe 16MnCrB5

Die ermittelten SekundarkorngrofRen der Referenzlaborschmelze im Vergleich zur
mikrolegierten Schmelze sind in Tabelle 4-15 dargestellt. Das Geflge besteht wie
schon aus dem ZTU-Diagramm in Kapitel 4.4.1 hervorgeht, aus Ferrit-Perlit, wobei
ca. 65 % an Ferrit vorhanden sind und der Rest aus Perlit besteht. Um den Vergleich
zwischen Referenz(labor)schmelze und mikrolegierter Laborschmelze zu
veranschaulichen, sind die Gefugebilder der beiden Schmelzen reprasentativ fur die
Austenitisierungstemperaturen von 1150°C und 1200°C in den Abbildungen 4-21 bis
4-24 einander gegenubergestellt.

Tabelle 4-15: Ferrit-Perlit-Korngré3en des ferritisch-perlitischen Gefliges (16 MnCrB 5)

16 MnCrB 5
Ferrit-Perlit-KorngroRe (ASTM)
Austenitisierungstemperatur Referenz(labor)schmelze Lg/lglérrzlfr?rlﬁgie
1200°C 6 7
1150°C 6-7 8
1100°C 7-8 9
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Abbildung 4-21: Ferritisch-Perlitisches Geflige der Referenzlaborschmelze 16MnCrB5, 3% HNO;-

Atzung, Austenitisierungstemperatur 1200°C, (64,9%Ferrit)

Atzung, Austenitisierungstemperatur 1200°C, (64,6%Ferrit)
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Der Vergleich der beiden Schmelzen bezuglich der Sekundarkorngrofe des
ferritisch-perlitischen Gefuges, der auch anhand Abbildung 4-25 deutlich wird, zeigt
das mit abnehmender Austenitisierungs- bzw. Umformtemperatur immer feiner
werdende Sekundarkorn. Dies ist darauf zuruckzufUhren, dass einerseits mit
abnehmender Austenitisierungstemperatur ein feineres Austenitkorn fir die
Umwandlung zur Verfugung steht und andererseits bei einer Endverformung in
einem Temperaturbereich, bei welchem keine oder nur mehr teilweise
Rekristallisation erfolgen kann, die Austenitkorner sehr stark verformt und gestreckt
werden, womit die Korngrenzenflache und die damit verbundene Zahl der in Frage
kommenden Ferritkeimbildungsstellen sehr grol} ist. Daraus resultiert die Ausbildung
eines feinen Umwandlungsgefuges.

4 —=— Referenz(labor)schmelze
Mikrolegierte Schmelze

Sekundar-KorngroRe [ASTM]

1100 1150 1200
Austenitisierungstemperatur [°C]

Abbildung 4-25: Einfluss der Nb-Mikrolegierung auf die Korngrof3e des ferritisch-perlitischen Gefliges
bei unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen (16MnCrB5)

Wie Abbildung 4-25 weiters zeigt, ist der Einfluss der Mikrolegierung sehr
ausgepragt. Im Gegensatz zur in Kapitel 4.3.1 beschriebenen Austenitkorngrof3e,
zeigt sich, dass die kornfeinende Wirkung, bezogen auf das Sekundargefiuge, auch
bei hohen Austenitisierungstemperaturen von 1200°C noch deutlicher erkennbar ist.
Dies ist ein Hinweis darauf, dass bei 1200°C hinreichend Niob gelost wurde, um
wahrend der Deformation verformungsinduziert ausgeschieden zu werden und damit
die Rekristallisation zu verzdgern, ein Effekt, der in der Literatur (z.B. [4,5,9,14,68])
hinreichend dokumentiert ist. Prinzipiell erklart sich die komplexe Wirkung der
Teilchen durch ihren Einfluss auf die Versetzungsstrukur, auf die Erholung und die
Korngrenzenbewegung. Es bildet sich dabei eine inhomogene Versetzungsstruktur
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um die Teilchen aus. Bei groben Teilchen kann dadurch die Keimbildung erleichtert
werden(Teilchen-stimulierte Rekristallisation). Kleine fein verteilte Ausscheidungen
dagegen behindern stark die Versetzungsbewegung und die
Korngrenzenwanderung, wobei die Beeinflussung der Korngrenzenbewegung Uber
die bereits in Kapitel 2.1.5 beschriebene Zener-Kraft [31] erfolgt. Bei fein verteilten
Teilchen kann diese rucktreibende Kraft die Rekristallisation erheblich behindern. Nb
verzogert dabei die dynamische und die statische Rekristallisation, dies resultiert in
der Erhdhung des kritischen Umformgrades und in einer Verschiebung der statischen
Rekristallisation zu langeren Zeiten. Vorgreifend sei allerdings auf die Ergebnisse in
Kapitel ,4.7.1 Ausscheidungsverhalten 16MnCrB5“ verwiesen. Darin zeigt sich, dass
durch die REM und TEM Untersuchungen keine feinen Niob-Ausscheidungen
entlang von Korngrenzen - die ein Charakteristikum fur die verformungsinduzierte
Ausscheidung darstellen — festgestellt werden konnten. Zur genauen Abklarung des
Mechanismus waren jedoch zusatzliche Untersuchungen zum
Ausscheidungsverhalten an unverformten Proben notwendig, die jedoch den
Rahmen der Diplomarbeit sprengen wurden.

Nichtsdestotrotz ist an Proben, die bei einer Austenitisierungstemperatur von 1200°C
das selbe Temperaturprogramm im Dilatometer - allerdings ohne Verformung —
durchliefen, wie jene Proben an denen die Walzbedingungen simuliert wurden (vgl.
Abbildung 3-5) ersichtlich, dass sich diese hinsichtlich ihrer SekundarkorngrofRe
nahezu nicht unterscheiden bzw. dass die mikrolegierte Schmelze im unverformten
Zustand teilweise sogar ein etwas groberes Sekundarkorn (ASTM 5-6, teilweise
ASTM 4) aufweist als die Referenzschmelze (ASTM 5-6). Die Proben der
mikrolegierten Schmelze, an denen die Walzbedingungen simuliert wurden, zeigen
auch bei einer Austenitisierungstemperatur von 1200°C noch ein feineres
Sekundarkorn als die Referenzschmelze (vgl. Abbildung 4-25). Dies deutet darauf
hin, dass sich die Wirkung der Nb-Mikrolegierung nicht ausschliel3lich auf die
Behinderung des Austenitkornwachstums beschrankt. Vielmehr ist ein
wechselseitiger Einfluss zwischen der Mikrolegierung und der Verformung
augenscheinlich. Wenngleich dieser, aufgrund nur teilweise vorhandener
Korngrenzenausscheidungen (vgl. Kapitel 4.7.1), nur bedingt durch die
verformungsinduzierte Ausscheidung von Nb(C,N) erklarbar ist.

Somit zeigt sich, dass durch die Niob-Mikrolegierung, vor allem in Kombination mit
einer abgesenkten Umformtemperatur, ein sehr feines Korn erzielt werden kann. Die
Wirkung der Nb-Mikrolegierung tritt dabei in erster Linie durch die Behinderung des
Austenitkornwachstums in Erscheinung. Dies lasst sich auch mit den Ergebnissen
aus den Untersuchungen zum Ausscheidungsverhalten erklaren (vgl. Kapitel 4.7.1),
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wo eine grof3e Anzahl relativ grober (~100nm) Niobausscheidungen detektiert
werden konnte, welche im unaufgelosten Zustand das Kornwachstum wahrend der
Austenitisierung behindern. Aus der Literatur [6] zeigt sich, dass Ausscheidungen in
dieser GrofRenordnung effektiv das Austenitkornwachstum behindern.

Da sich im Vergleich zur Referenz(labor)schmelze die Industrieschmelze hinsichtlich
der SekundarkorngroRe nahezu nicht unterscheidet, wurde auf ihre Darstellung
verzichtet. Einzig aufgrund des hoheren Kohlenstoffgehaltes der Industrieschmelze
ist der Anteil an Ferrit mit ca. 58% etwas geringer als im Vergleich zu den
Laborschmelzen.

4.5.1.1 Harte des Sekundargefuges

Die Mittelwerte  der  gemessenen Hartewerte  fur die  jeweiligen
Austenitisierungstemperaturen sind in Tabelle 4-16 dargestellt.

Tabelle 4-16: Anhand des Sekundargefliges ermittelte Hartewerte nach Vickers in Abhangigkeit der
Austenitisierungstemperatur (16MnCrB5)

Harte 16MnCrB5

Austenitisierungstemperatur eTiie [0 .

°C Mikrolegierte

[°Cl Referenzschmelze

Schmelze

1200 137,5 201,3

1150 132,3 159,7

1100 131,3 156

Es zeigt sich, dass mit abnehmender Austenitisierungstemperatur auch die Harte
abnimmt. Ein Effekt, der indirekt auf das mit zunehmender
Austenitisierungstemperatur grobere Austenitkorn zuruckzufuhren ist. Bei gleich
bleibenden Abkuhlbedingungen werden dabei die Umwandlungspunkte zu langeren
Zeiten hin verschoben, womit die Abkuhlkurve ein Gebiet mit groRerer Unterkihlung
durchlauft und somit einen geringeren Perlit-Lamellen-Abstand zur Ursache hat. Der
wiederum nach dem modifizierten Hall-Petch-Gesetz (4-1) zu einer erhohten
Festigkeit fuhrt.

o=0,+ (4-1)

kS
Ji

Oy ist dabei die Reibungsspannung, K eine Konstante und A der Lamellenabstand.
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Der Zusammenhang zwischen SekundarkorngroRe und Harte fur die
Referenzlaborschmelze und mikrolegierter Schmelze ist graphisch in Abbildung 4-26
veranschaulicht.
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Abbildung 4-26: Harte in Abhangigkeit der SekundarkorngréRe und der Austenitisierungstemperatur
(16MnCrB5)

Aus Abbildung 4-26 geht hervor, dass die mikrolegierte Schmelze auf Basis des
feineren Kornes eine wesentlich hohere Harte als die Referenzlaborschmelze
aufweist. Weiters ist die mit steigender Austenitisierungstemperatur zunehmende
Harte ersichtlich. Diese ist auf den bereits beschriebenen geringeren
Lamellenabstandes des Perlites zuruckzufuhren.
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4.5.2 SekundarkorngroBe 50CrV4

Bedingt durch die bereits bei der AustenitkorngroRe beschriebene Problematik des
relativ hohen Al-Gehaltes der Referenz(labor)schmelze wurde auch im Fall der
Sekundarkorngrofden zum unmittelbaren Vergleich ,mikrolegiert-nicht mikrolegiert®
die Industrieschmelze und die mikrolegierte Laborschmelze 4 herangezogen. Dieser
istin Tabelle 4-17 dargestellt.

Tabelle 4-17: Perlit-Korngrofen des (ferritisch-)perlitischen Gefliges (50CrV4)

50 CrvV 4
Perlit-KorngroRe (ASTM)

Austenitisierungstemperatur

Industrieschmelze | Mikrolegierte Laborschmelze
1200°C 5 7
1150°C 5-6 9
1100°C 6-7 9

Zur lllustration sind wiederum in den Abbildungen 4-27 bis 4-30 reprasentative
Gefugebilder der Industrie- und der mikrolegierten Laborschmelze bei den
Austenitisierungstemperaturen 1200°C und 1100°C zu sehen. Aufgrund des hohen
Perlitanteils, der im Fall der Industrieschmelze nahezu 99% einnimmt und im Falle
der Laborschmelze 98% des Gefliges einnimmt, ist der Unterschied hinsichtlich der
Korngrole optisch schwieriger zu beurteilen als beim 16MnCrB5. Nichtsdestotrotz ist
es auch anhand der Gefugebilder mdglich, die Tendenz bzw. den Unterschied
zwischen mikrolegiert und nicht mikrolegiert deutlich zu erkennen. Der erhdhte Anteil
an Korngrenzenferrit der Laborschmelze ist auf den im Vergleich zur
Industrieschmelze geringeren C-Gehalt zurtckzufuhren.
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Abbildung 4-27: Perlitisches Geflige der Industrieschmelze 50CrV4, 3% HNOs-Atzung,

Austenitisierungstemperatur 1200°C, (0.4%Ferrit)
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Abbildung 4-28: Perlitisches (ferritisches) Geflige der mikrolegierten Laborschmelze
HNOs-Atzung, Austenitisierungstemperatur 1200°C, (1,4% Ferrit)

50Crv4, 3%
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Abbildung 4-29: Perlitisches Geflige der Industrieschmelze 50CrV4, 3% HNOs-Atzung,
Austenitisierungstemperatur 1100°C, (0.3%Ferrit)

HNOs-Atzung, Austenitisierungstemperatur 1100°C, (2.3%Ferrit)
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Graphisch dargestellt (Abbildung 4-31) zeigt sich, dass der kornfeinende Einfluss der
Nb-Mikrolegierung in sehr ausgepragter Form vorhanden ist. Neben der
kornfeinenden Wirkung des Niobs bei den Austenitisierungstemperaturen 1100°C
und 1150°C, tritt der Einfluss des Niobs auch bei 1200°C deutlich zu Tage,
wohingegen beim Austenitkorn bei dieser Temperatur (vgl. Kapitel 4.3.2) keine
Unterschiede zwischen der Industrieschmelze und der mikrolegierten Laborschmelze
mehr vorhanden waren. Im unverformten Zustand wies die mikrolegierte Schmelze
sogar ein groberes Korn auf. Dies wiederum ist ein mdgliches Indiz fur die
verformungsinduzierte Ausscheidung geldster Nb-Karbonitride und die damit
verbundene Verzogerung der Rekristallisation. Ahnlich wie im Fall des 16MnCrB5
konnten  jedoch  auch beim  50CrV4  aus  Untersuchungen  zum
Ausscheidungsverhalten (vgl. Kapitel 4.7.2) keine feinen Ausscheidungen entlang
von Korngrenzen festgestellt werden.

Die Sekundarkorngrofe der nicht umgeformten Proben, die bei 1200°C austenitisiert
wurden (Mikrolegierte Schmelze: ASTM 5,5 gegenuber der Industrieschmelze: ASTM
5) zeigt jedoch erneut, vor allem im Vergleich zu den bei gleichen
Temperaturbedingungen verformten Proben, bei welchen die mikrolegierte Schmelze
eine KorngroRe von ASTM 7 gegenuber der Industrieschmelze mit ASTM 5 aufwies
(vgl. Abbildung 4-31), dass auch im Fall des 50CrV4 der Einfluss des Niobs nicht
ausschlieBlich auf die Behinderung des Austenitkornwachtums beschrankt ist und
insbesondere bei hohen Austenitisierungstemperaturen erst in Kombination mit einer
Umformung in einem feinen Sekundarkorn resultiert.

44 —=— Industrieschmelze
Mikrolegierte Schmelze

Sekundéarkorngrofe [ASTM]

1100 1150 1200
Austenitisierungstemperatur [°C]

Abbildung 4-31: Einfluss der Nb-Mikrolegierung auf die Perlit-Korngrofie des perlitischen-(ferritischen)
Gefliges bei unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen (50CrV4)
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Weiters ist aus Abbildung 4-31 die abnehmende Sekundarkorngrof3e mit sinkender
Austenitisierungs- bzw. Umformtemperatur ersichtlich.

Erganzend ist die SekundarkorngroRe der Referenz(labor)schmelze, die bedingt
durch den hohen Al-Gehalt beim Vergleich in Abbildung 4-31 nicht berucksichtigt
wurde, in Tabelle 4-18 dargestellt. Es zeigt sich, dass das im Austenitgebiet
vorherrschende Mischkorn, bedingt durch die Verformung und der damit
verbundenen Rekristallisation, nicht mehr vorhanden ist. Im Vergleich zur
Industrieschmelze (vgl. Tabelle 4-17), die abgesehen vom Al-Gehalt nahezu die
identische ~ Zusammensetzung  besitzt, ist vor allem bei tieferen
Austenitisierungstemperaturen  (1150°C  und  1100°C) das Korn der
Referenz(labor)schmelze etwas feiner. Dies ist auf den Einfluss des erhohten
Aluminiumgehaltes zurtckzufuhren. Der durch die Bildung von Al-Nitriden einen
kornfeinenden Effekt ausubt [61]. Erfolgte die Austenitisierung jedoch bei 1200°C, so
ist hinsichtlich der Sekundarkorngrofde kein Unterschied zur Industrieschmelze
ersichtlich.

Tabelle 4-18: Sekundarkorngrofle der Referenz(labor)schmelze 50CrV4 in Abhangigkeit der
Austenitisierungstemperatur

SekundarkorngréfRe Referenz(labor)schmelze 50CrV4

Austenitisierungstemperatur [°C] KorngrofRe [ASTM]
1200 5
1150 6-7
1100 7-8

4.5.2.1 Harte des Sekundargefuges

Die Hartewerte, die an den Dilatometerproben ermittelt wurden sind in Tabelle 4-19
dargestellt.

Tabelle 4-19: Anhand des Sekundargefliges ermittelte Hartewerte nach Vickers in Abhangigkeit der
Austenitisierungstemperatur (50CrV4)

Harte 50CrvV4
Austenitisierungstemperatur RERE |3 ‘
°C : Mikrolegierte
[°Cl Industrieschmelze
Schmelze

1200 386 385,6

1150 363 304,3

1100 353 325,6
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Es zeigt sich ahnlich wie beim 16MnCrBS, dass die Harte mit abnehmender
Austenitisierungstemperatur abnimmt. Als einziger ,Ausreil3er® erscheint die Harte
der mikrolegierten Schmelze bei einer Austenitisierungstemperatur von 1150°C. Dies
ist auch aus Abbildung 4-32 ersichtlich, in der die Harte in Abhangigkeit der
SekundarkorngrofRe fur die Industrie- und mikrolegierte Schmelze aufgetragen ist.

410

390

/ Ta:1200°C /}TAZ 1200°C
0 /// ,,4/
TA:1150°C
350 / o~ T

Ta: 1100°C
330 Ta: 1100°c/ ——— Industrieschmelze
/ —*—Mikrolegierte Schmelze

310

Harte (HV10)

/1 1150°C

290

270

250

10 9 8 7 6 5 4 3
Sekundar-KorngroRe

Abbildung 4-32: Harte in Abhangigkeit der SekundarkorngréRe und der Austenitisierungstemperatur
(50CrV4)

Generell weist im direkten Vergleich die mikrolegierte Schmelze vor allem bei
Austenitisierungstemperaturen von 1100°C und 1150°C eine deutlich niedrigere
Harte als die Industrieschmelze, aber auch als die Referenzlaborschmelze auf. Dies
durfte indirekt auf das feinere Korn der mikrolegierten Schmelze zuruckzufuhren
sein. Bedingt durch das feinere Austenitkorn und dem damit veranderten
Umwandlungsverhalten (geringere Unterkihlung) herrscht im Sekundargeflige bei
der mikrolegierten Schmelze ein groferer Lamellenabstand als bei der
Industrieschmelze vor. Der wiederum bt auf die Harte einen groReren Einfluss als
das feine Sekundarkorn aus. Bei einer Austenitisierungstemperatur von 1200°C
hingegen, wo hinsichtlich der AustenitkorngroRe keine Unterschiede zwischen
Industrie- und mikrolegierte Schmelze vorlagen, unterscheiden sich auch die
gemessenen Hartewerte nur geringfugig.
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4.6 Resume: Dilatometerversuche

Anhand der Dilatometerversuche, die hinsichtlich des  Temperatur-
Umformprogrammes in Anlehnung an einen industriellen Walzprozess durchgefuhrt
wurden, wurden die Moglichkeiten der Nb-Mikrolegierung auf die Erzielung eines
feinkornigen Gefuges aufgezeigt. Dabei wurde durch das Abschrecken der Proben
bei unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen mit und ohne Umformung
einerseits, und durch die Beurteilung des Sekundargefliges andererseits, die
kornfeinende Wirkung des Niobs wahrend des Walzprozesses untersucht.

FUr beide untersuchte Stahle zeigte sich, dass die AustenitkorngrofRe insbesondere
fur Austenitisierungstemperaturen in der Hohe von 1100°C und 1150°C durch die
kornwachstumsbehindernde Wirkung des Niobs deutlich beeinflusst wird. Hingegen
ist bei einer Austenitisierungstemperatur von 1200°C, bei welcher anscheinend
bereits die Auflosung der kornwachstumsbehindernden Nb(C,N) stattfindet, der
Einfluss des Niobs nicht mehr erkennbar, wodurch sich hinsichtlich der
AustenitkorngrofRe keine Unterschiede mehr zwischen den mikrolegierten Schmelzen
und den jeweiligen Vergleichsschmelzen zeigen. Diese Tendenz ist vor allem bei den
Zustanden, die bei der jeweiligen Austenitisierungstemperatur zusatzlich verformt
wurden, deutlich ersichtlich. Charakteristisch fur die mikrolegierten Schmelzen ist das
teilweise inhomogene Kornwachstum, das auf die partielle Auflosung der Nb(C, N) im
Temperaturbereich von 1100°C im Fall des 16MnCrB5 bzw. fuir den 50CrV4 bei
1150°C zuruckzufuhren ist.

Aus den Untersuchungen zum Sekundargeflge zeigt sich, dass dieses hinsichtlich
seiner KorngroRe durch die Mikrolegierung ausgepragter beeinflusst wird als das
ehemalige Austenitkorn. Insbesondere im Fall des 50CrV4 weist die mikrolegierte
Schmelze ein signifikant kleineres Korn als die zum Vergleich herangezogene
Industrieschmelze auf. Dabei weisen die mikrolegierten Schmelzen auch bei Proben,
die bei 1200°C austenitisiert wurden, ein deutlich feineres Korn als die jeweiligen
Vergleichsschmelzen ohne Niob auf. Dieser Effekt zeigt sich jedoch nur an Proben,
die verformt wurden. Aus den Vergleichsuntersuchungen bei welchen dasselbe
Temperaturprogramm wie zur Simulation der Walzbedingungen — jedoch ohne
Verformung — herangezogen wurde, ist erkennbar, dass bei
Austenitisierungstemperaturen in der Hohe von 1200°C die kornfeinende Wirkung
des Niobs bei der Sekundarkorngrof3e nicht mehr gegeben ist. Dies weist auf einen
augenscheinlichen wechselseitigen Einfluss zwischen der Mikrolegierung und der
Verformung hin. Wenngleich dieser, aufgrund nur teilweise vorhandener
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Korngrenzenausscheidungen (vgl. Kapitel 4.7), nur Dbedingt durch die
verformungsinduzierte Ausscheidung von Nb(C, N) erklarbar ist. Zur genauen
Abklarung des Mechanismus waren jedoch zusatzliche Vergleichsuntersuchungen
an unverformtem Probenmaterial notwendig, die den Umfang der vorliegenden Arbeit
uberschreiten wurde.

Somit zeigt sich, dass durch die Niob-Mikrolegierung, vor allem in Kombination mit
einer abgesenkten Umformtemperatur, ein sehr feines Korn erzielt werden kann. Die
Wirkung der Nb-Mikrolegierung tritt dabei in erster Linie durch die Behinderung des
Austenitkornwachstums in Erscheinung.

Bezuglich des Einflusses der Mikrolegierung auf das Umwandlungsverhalten, konnte
erwartungsgemal® kein Einfluss auf die Gleichgewichtstemperaturen festgestellt
werden. Hinsichtlich der Umwandlungstemperaturen beim Abkuhlen, wurden diese
durch die Nb-Mikrolegierung — bedingt durch deren Vorliegen in grofteils
ausgeschiedener Form - zu hoheren Temperaturen und kurzeren Zeiten verschoben.

Aus den Harteprufungen, die an den Dilatometerproben durchgefuhrt wurden, zeigte
sich, dass aufgrund der mit zunehmender Austenitisierungstemperatur steigenden
Harte, die dominante Einflussgrof3e auf die Harte in erster Linie der Lamellenabstand
der Perlittamellen ist. Welcher bei hoher Austenitisierungstemperatur und somit
groberem Austenitkorn aufgrund der eingeschrankten Diffusionsbedingungen
(Umwandlungskurven werden mit zunehmender Korngrofe bei gleich bleibenden
Abkuhlbedingungen zu langeren Zeiten verschoben) feiner ist. Hinsichtlich der Nb-
Mikrolegierung bewirkt diese insbesondere beim 16MnCrB5 eine deutlich hdhere
Harte als bei den Vergleichschmelzen. Der 50CrV4 dagegen weist insbesondere bei
Austenitisierungstemperaturen in der Hohe von 1150°C und 1100°C eine geringere
Harte als die Vergleichsschmelze (=Industrieschmelze) auf.
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4.7 Ausscheidungsverhalten

Untersuchungen zum Ausscheidungsverhalten erfolgten sowohl fur 16MnCrB5 als
auch fur 50CrV4 exemplarisch an Dilatometerproben, die nach Abbildung 3-5
verformt bzw. abgekuhlt wurden. Die Untersuchungen erfolgten am ferritisch-
perlitischen Sekundargeflge langs der Probenachse mittels REM und TEM.

4.7.1 Ausscheidungsverhalten 16MnCrB5

4.7.1.1 REM-Untersuchungen

Anhand rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen zeigt sich eine verhaltnismaiig
grof3e Anzahl von relativ groben Nb-Ausscheidungen (Abbildung 4-33 und 4-34), die
eine Grole von 100 bis zu mehreren 100 nm aufweisen. Der Grofteil der
Ausscheidungen befindet sich im Korninneren und nur vereinzelt an den
Sekundarkorngrenzen.
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Abbildung 4-33: REM-Aufnahme des ferritisch-perlitischen Gefliges mit Ausscheidungen im Ferritkorn
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Abbildung 4-34: REM-Aufnahme des Sekundargefliges (16MnCrB5)

Aufgrund der GroRe der Ausscheidungen und ihrer regellosen Anordnung ist
anzunehmen, dass es sich dabei um wahrend der Austenitisierung unaufgeldste
Ausscheidungen handelt.

Mittels energiedispersiver Analyseneinheit (EDX) wurden mehrere Ausscheidungen
anlysiert, wobei eine Analyse von Teilchen kleiner als 100 nm nicht mdglich war.
Exemplarisch ist die EDX-Analyse einer niobreichen Phase in Abbildung 4-35
dargestellt. Aufgrund der geringen GrolRe der Ausscheidungen ist ein sehr starker
Einfluss der Eisenmatrix gegeben.

Abbildung 4-35: Reprasentatives EDX-Rdntgenspektrum einer untersuchten Nb-reichen Phase im
Stahl 16MnCrB5



83

4.7.1.2 TEM-Untersuchungen 16MnCrB5

Wie in Kapitel 3.9.3 beschrieben, erfolgten zur genaueren Identifikation der mittels
REM untersuchten Ausscheidungen bzw. zum Nachweis von etwaigen feinen
Ausscheidungen an den Korngrenzen EFTEM-Untersuchungen.

Es zeigt sich jedoch wie schon bei den rasterelektronischen Untersuchungen, dass
die Ausscheidungen bevorzugt in Korninneren zu finden sind. Neben Nb(C,N) wurde
CrN detektiert. Abbildung 4-36 zeigt eine Bildserie in der die Elementverteilung in der
Probe mittels energiegefilterter Transmissionselektronenmikroskopie sichtbar
gemacht wurde. In den jeweiligen Elementverteilungsbildern erscheinen Bereiche in
denen das Element in hoher Konzentration vorhanden ist hell. Bereiche in welchen
das Element nicht oder nur in sehr geringer Konzentration vorhanden ist sind
dagegen dunkel.

“Fe .

Kornarenze

Abbildung 4-36:EFTEM - Aufnahmen des Gefliges der mikrolegierte Laborschmelze 16 MnCrB5

a) Elementspezifisches Verteilungsbild Fe
b) Elementspezifisches Verteilungsbild Cr
c) Elementspezifisches Verteilungsbild C/Nb
d) Elementspezifisches Verteilungsbild N
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In Abbildung 4-36 sind Chromnitride blau markiert, wahrend rot gekennzeichnet eine
Nb(C,N) Ausscheidung ersichtlich ist. Weiters zeigt sich, dass es sich aufgrund der
hellen Unterlegung des Nb-Teilchens im N-Bild um ein Niob-Karbonitrid handelt.
Sehr gut ist zudem im Fe-Bild das dunkle Erscheinen der Karbide und Nitride in der
Matrix zu erkennen. Es macht jedoch wiederum das bevorzugte Auftreten des
Nb(C,N) im Korninneren des Perlits deutlich, wahrend an den Korngrenzen nur
vereinzelt Karbide oder Nitride festgestellt werden konnten.

Ein weiteres Gesichtsfeld ist in Abbildung 4-37 ersichtlich. Die EFTEM Aufnahmen in
Abbildung 4-37 zeigen, dass es sich um eine Mischausscheidung handelt, die zum
grofdten Teil aus CrN besteht, im Inneren jedoch auch Nb(C,N) vorhanden ist.

TR

Abbildung 4-37: EFTEM - Aufnahmen des Gefliges der mikrolegierte Laborschmelze 16 MnCrB5

a) Elementspezifisches Verteilungsbild Fe
b) Elementspezifisches Verteilungsbild Cr
c) Elementspezifisches Verteilungsbild C/Nb
d) Elementspezifisches Verteilungsbild N
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Die Tatsache, das es sich bei der in Abbildung 4-37 untersuchten Ausscheidung um
zwei unterschiedliche Ausscheidungen handelt, ist besonders deutlich am ,Fe-Bild*
an den unterschiedlich dunklen Bereichen in der Ausscheidung zu erkennen. Die
Niob-Ausscheidung fungierte somit als Keimbildungsstelle fur das CrN.

Zusammenfassend zeigt sich, dass neben dem Vorhandensein von Niob-
Karbonitriden und Chromnitriden, die Niob-Auscheidungen teilweise als
Keimbildungsstellen fur Chromnitride dienen. Chromnitride bilden sich dabei um
bereits bestehende Niob-Ausscheidungen. Der Uberwiegende Teil der Niob —
Ausscheidungen befindet sich dabei im Korninneren und nur vereinzelt an den
Korngrenzen.

4.7.2 Ausscheidungsverhalten 50CrV4

4.7.2.1 REM-Untersuchungen

Ahnlich wie im Fall des 16MnCrB5 konnten im Rasterelektronenmikroskop nur
vereinzelte relativ grobe (bis zu 1um) Nb-reiche Ausscheidungen detektiert werden,
die sich bevorzugt im Korninneren befinden. Abbildung 4-38 zeigt REM-Aufnahmen
solcher Ausscheidungen, die im Rulckstreu- bzw. im Sekundarelektronenmodus
aufgenommen wurden und sich im Inneren eines Perlitkorns befinden.
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Abbildung 4-38: REM-Aufnahmen von Nb-Ausscheidungen im 50CrV4
a) Riuckstreuelektronenaufnahme
b) Sekundarelektronenaufnahme

Aus Abbildung 4-38 a) ist exemplarisch an der rot markierten Ausscheidung
ersichtlich, dass diese teilweise hellere und dunklere Bereichen aufweist, was durch
Konzentrationsunterschiede erklarbar ist.
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Die Punktanalyse mit den zugehdrigen Spektren in den hellen und dunkleren
Bereichen der Ausscheidung sind in Abbildung 4-39 dargestellt. Das Teilchen
besteht Uberwiegend aus Niob, daneben sind auch geringe Anteile an Vanadin und
teilweise auch Chrom enthalten.

Abbildung 4-39: EDX Rontgenspektren der in Abbildung 4-38 rot gekennzeichneten Nb-
Ausscheidung im Stahl 50CrV4

a) dunkler Bereich

b) heller Bereich

4.7.2.2 TEM-Untersuchungen

Zur genaueren Ausscheidungscharakterisierung erfolgten auch fur den 50CrV4
exemplarische EFTEM-Untersuchungen.
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Detektiert wurden auller Vanadinnitriden vor allem Niobkarbide die sich im
Korninneren befinden. Neben voneinander unabhangig vorliegenden Vanadin- und
Niobausscheidungen im Korninneren konnten auch Vanadinnitride bestimmt werden,
die sich an bereits vorhandenen Niobkarbiden gebildet hatten. Vorhandene
Niobkarbide dienten als Keimbildungsstelle fur die Bildung von Vanadinnitriden.
Abbildung 4-40 zeigt eine Niobausscheidung, an die sich eine Vanadinausscheidung
gebildet hat.
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Abbildung 4-40: EFTEM-Aufnahmen des Gefliges der mikrolegierten Laborschmelze 50CrV4

a) Elementspezifisches Verteilungsbild Fe
b) Elementspezifisches Verteilungsbild V

c) Elementspezifisches Verteilungsbild C/Nb
d) Elementspezifisches Verteilungsbild N

Charakteristisch fur die energiegefiltertende Transmissionselektronenmikroskopie
sind in Abbildung 4-40, die elementspezifischen Verteilungsbilder der jeweiligen



88

Elemente dargestellt. Deutlich ist im ,V-Bild® das an die Niob-Ausscheidung
angelagerte Vanadinnitrid bzw. die NbC(N) Ausscheidung zu erkennen.

Analog zum 16MnCrB5 weist der 50CrV4 Niob-Ausscheidungen vorwiegend im
Korninneren auf. Neben VN wurden dabei NbC(N) die teilweise als
Keimbildungsstellen fur Vanadinnitride dienten nachgewiesen.

4.8 Kornvergroberungsverhalten

Um den Einfluss des Niobs auf das Kornvergroberungsverhalten von Einsatz- und
Vergutungsstahlen aufzuzeigen, ist es unumganglich diesen vor allem in
Zusammenhang mit der kennzeichnenden Warmebehandlung zu betrachten, die der
jeweiligen Stahlgute ihre charakteristischen Eigenschaften verleiht.
Dementsprechend wurde der 16MnCrB5 240 Minuten lang bei unterschiedlichen
Austenitisierungstemperaturen gegluht. Im Fall des 50CrV4 wurde eine Gluhung fur
90 Minuten durchgefuhrt.

4.8.1 Kornvergroberungsverhalten 16 MnCrB 5

Tabelle 4-20 und die dazugehorige graphische Darstellung (Abbildung 4-41) zeigen
die KorngroRe der Referenzschmelze und der mikrolegierten Schmelze bei
unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen und einer Haltezeit von 4 Stunden.
Diese Zeit, entspricht in etwa der Aufkohlungsdauer beim Einsatzharten entspricht.
Die Werte in Klammer geben dabei die KorngrofRe des auftretenden Mischkornes an.
In der graphischen Darstellung in Abbildung 4-41 ist dies an den aufgespaltenen
Linien ersichtlich.

Tabelle 4-20: Austenitkorngrofde 16 MnCrB 5 nach 4h Haltezeit

(Austenit)KorngroRe 16MnCrB5 (4h Haltezeit)
KorngrofRe [ASTM]
Austenitisierungstemperatur [°C] R Mikrolegierte
eferenzschmelze Schmel
chmelze

930 5-6(4) 8-9

960 5-6(1-2) 8-9

1000 2-3(1) 8

1050 1-2 5(1)

1100 1-2 1-2
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Abbildung 4-41: Kornwachstumsverhalten 16 MnCrB 5 bei einer Austenitisierungsdauer von 240
Minuten

Es zeigt sich, dass der mikrolegierte Stahl bis 1000°C ein homogenes feines Korn
aufweist. Erst bei hoheren Temperaturen setzt bedingt durch die Auflosung der Nb-
Karbonitride Mischkornbildung ein, wobei der Ubergang vom feinen zum groben
Austenitkorn durch einen Inhomogenitatsbereich mit grollen KorngroRen-
unterschieden gekennzeichnet ist. Bei 1100°C und der besagten Haltedauer von 4
Stunden ist kein Unterschied zur Referenzschmelze mehr erkennbar. Generell
besitzt der mikrolegierte Stahl auch bei tieferen Austenitisierungstemperaturen ein
deutlich feineres Korn als die Referenzschmelze, bei welcher bereits, ausgehend von
einem deutlich groberen Korn, bei 930°C Mischkorn auftritt (Abbildung 4-41).

Bei der Industrieschmelze waren im Kornwachstumsverhalten keine signifikanten
Unterschiede zur Referenz(labor)schmelze zu erkennen. Lediglich bei tieferen
Austenitisierungstemperaturen wies die Industrieschmelze tendenziell ein etwas
groberes Korn auf, was jedoch auch durch die Messunsicherheit beim subjektiven
Bestimmen der Korngrolde liegen kdnnte.

4.8.2 Kornvergroberungsverhalten 50CrV4

Wie bereits in den vorherigen Kapiteln erfolgt beim 50CrV4 der Vergleich hinsichtlich
des Kornwachstumsverhaltens zwischen Industrieschmelze und Referenz(labor)-
schmelze. Die Austenitkorngrofien nach einer Haltezeit von 90 Minuten und der
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anschlieBenden Abschreckung in Wasser sind in Tabelle 4-21 und in Abbildung 4-42
graphisch dargestellt.

Tabelle 4-21: Austenitkorngréfien nach 90 Minuten Haltezeit

(Austenit)KorngrofRe 50CrV4 (90min Haltezeit)
KorngrofRe [ASTM]
Austenitisierungstemperatur [°C] ) Mikrolegierte
Industrieschmelze
Schmelze
850 8 (6) 8-9
900 6 7-8
950 4 6-7
1000 3 5
1050 2 3-4
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Abbildung 4-42: Kornwachstumsverhalten 50CrV4 bei einer Austenitisierungsdauer von 90 Minuten

Aus Abbildung 4-42 ist auch hier deutlich der kornfeinende Einfluss des Niobs
erkennbar. Im Vergleich zum 16MnCrB5 ergeben sich jedoch zwei wesentliche
Unterschiede. Zum einen ist die kornwachstumshemmende Wirkung bei tieferen
Austenitisierungstemperaturen nicht so ausgepragt, und zum anderen zeigt die
mikrolegierte Schmelze keinen plotzlichen, ausgepragten Anstieg der Korngrofe.
Dadurch weist allerdings die mikrolegierte Schmelze auch bei hoheren
Austenitisierungstemperaturen ein feineres Korn als die Industrieschmelze auf.

Interessant in diesem Zusammenhang ist auch der Vergleich zur
Referenz(labor)schmelze, die einen erhohten Al-Gehalt aufweist. Die dabei
ermittelten Korngrof3en sind in Tabelle 4-22 zusammengefasst.



91

Tabelle 4-22: Kornwachstumsverhalten Referenz(labor)schmelze 50CrV4 bei einer Haltezeit von 90
Minuten

(Austenit)KorngroRe Referenz(labor)schmelze 50CrV4 (90min Haltezeit)
Austenitisierungstemperatur [°C] KorngrofRe [ASTM]
850 9-10(6-7)
900 8(5-6)
950 7 (4)
1000 5-6(2-3)
1050 2-3(1-2)

Die Referenz(labor)schmelze zeigt bei tieferen Austenitisierungstemperaturen
teilweise sogar ein feineres Korn als die mikrolegierte Schmelze, neigt jedoch Uber
den gesamten untersuchten Temperaturbereich zur Mischkornbildung. Ein
Charakteristikum, das auf die teilweise lokale Auflosung von Aluminiumnitriden
hindeutet. Die Abbildungen 4-43 und 4-44 zeigen exemplarisch fur Ta 900°C und
950°C das durch die teilweise Auflosung der Al-Nitride auftretende Mischkorn.
Dementsprechend ware auch ein direkter Vergleich zur mikrolegierten Schmelze
nicht legitim.

Abbildung 4-43: Ehemalige Austenitkorngrenzen der Referenz(labor)schmelze 50CrV4 mit teilweisem
inhomogenem Kornwachstum, Bechet-Beaujard-Atzung, Ta: 900°C, Haltezeit: 90 Minuten



92

x =g

200 ym

Abbildung 4-44: Ehemalige Austenitkorngrenzen der Referenz(labor)schmelze 50CrV4 mit teilweisem
Kornwachstum, Bechet-Beaujard-Atzung, Ta: 950°C, Haltezeit: 90 Minuten

4.9 Einfluss der Mikrolegierung auf die (Ein)Hartbarkeit

Da beide Stahle im geharteten bzw. angelassenen Zustand dem jeweiligen
Einsatzzweck zugefuhrt werden, ist es von groRem Interesse, den Einfluss des Niobs
auf das Hartbarkeitsverhalten beider Stahle aufzuzeigen. Demzufolge sind in den
folgenden Kapiteln 4.9.1 und 4.9.2 die Ergebnisse der Jominy-Versuche an beiden
Stahlen dargestellt.

4.9.1 Hartbarkeitsverhalten 16 MnCrB5

Die im Stirnabschreckversuch ermittelten Jominy-Kurven fur die Industrie-, Referenz-
und mikrolegierte Schmelze sind in den Abbildungen 4-45 bis 4-47 ersichtlich.

Bahn 1 bezeichnet dabei den Harteverlauf auf der gegenuberliegenden Probenseite
zu den auf Bahn 2 gemessenen Hartewerten. Die blaue Linie gibt den Mittelwert aus
beiden Harteverlaufen an.
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Abbildung 4-45: Harteverlauf der Stirnabschreckprobe der Referenz(labor)schmelze 1
16 MnCrB5, Hartetemperatur: 870°C, Haltzeit: 30 Minuten
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Abbildung 4-46: Harteverlauf der Stirnabschreckprobe der mikrolegierten Laborschmelze 2
16 MnCrB5, Hartetemperatur: 870°C, Haltzeit: 30 Minuten
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Abbildung 4-47: Harteverlauf der Stirnabschreckprobe der Industrieschmelze 16 MnCrB5,

Hartetemperatur: 870°C, Haltzeit: 30 Minuten

Bedingt durch den geringen B und C-Gehalt (vgl. Kapitel 4.2) der Laborschmelzen im
Vergleich zur Industrieschmelze ergibt sich ein grundlegend unterschiedliches
Hartbarkeitsverhalten der beiden Laborschmelzen. Dies zeigt sich auch sehr deutlich
beim Vergleich der Abbildungen 4-45 und 4-46 mit Abbildung 4-47, die den
Harteverlauf der Industrieschmelze zeigt. Bedingt durch den hdheren B- und C-
Gehalt weist die Industrieschmelze ein deutlich besseres (Ein)Hartbarkeitsverhalten
als die beiden Laborschmelzen auf, wobei die unterschiedliche Ansprungharte
zwischen den Laborschmelzen auf vorhandenen Restaustenit zurlickzufuhren sein
konnte. Abgesehen von dieser etwas hoheren Ansprungharte der mikrolegierten
Schmelze sind zwischen den beiden Laborschmelzen keine wesentlichen
Unterschiede hinsichtlich der (Ein)Hartbarkeit feststellbar.

Es zeigt sich also, dass im Fall des Einsatzstahles die zusatzliche Mikrolegierung
durch Niob keinen erkennbaren Einfluss auf das Hartbarkeitsverhalten ausubt.

4.9.2 Hartbarkeitsverhalten 50CrvV4

Die fur den 50CrV4 ermittelten Jominy-Kurven sind in den Abbildungen 4-48 bis 4-50
abgebildet. Da fur den Verglutungsstahl im Gegensatz zum Einsatzstahl eine
Durchhartung angestrebt wird, ist vor allem die Ansprungharte und weniger der
Verlauf der Hartekurve von Interesse. Um jedoch generell den Einfluss des Niobs auf
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die Hartbarkeit aufzuzeigen, ist es nichtsdestotrotz sinnvoll, auch den Verlauf der
Hartekurve in Betracht zu ziehen.
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Abbildung 4-48: Harteverlauf der
Hartetemperatur: 850°C, Haltzeit: 30 Minuten
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Abbildung 4-49: Harteverlauf der Stirnabschreckprobe der mikrolegierten Laborschmelze 50CrV4,
Hartetemperatur: 850°C, Haltzeit: 30 Minuten
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Abbildung 4-50: Harteverlauf der Stirnabschreckprobe der Referenz(labor)schmelze 50CrV4,
Hartetemperatur: 850°C, Haltzeit: 30 Minuten

Es zeigt sich beim Vergleich der mikrolegierten Schmelze mit der Industrieschmelze,
deren C-Gehalt nur geringfugig kleiner als jener der mikrolegierten Schmelze ist,
dass aufgrund der Mikrolegierung die Hartbarkeit des Federstahles verschlechtert
wird. Der Vergleich zwischen Abbildung 4-48 und 4-49 zeigt, dass, ausgehend von
einer etwas geringeren Ansprungharte, die Harte mit zunehmendem Abstand von der
Stirnflache beim mit Niob mikrolegierten Stahl deutlich starker abfallt als bei der
Industrieschmelze. Im Abstand von 90 mm beispielsweise, gemessen von der
Stirnseite, weist der mikrolegierte Stahl lediglich einer Harte von 42 HRC auf,
wohingegen die Industrieschmelze noch eine Harte von ca. 50 HRC besitzt. Ein
Faktum, dem in der Praxis durch einen erhohten Anteil an hartbarkeitssteigernden
Elementen wie Molybdan, Mangan oder Chrom Rechnung getragen werden musste.

Bezuglich der Referenzlaborschmelze kann aus Abbildung 4-50 festgestellt werden,
dass der Stahl nahezu keinen markanten Harteabfall aufweist, eine Tatsache, die
sich aus werkstoffkundlicher Sicht nicht erklaren lasst. Auch aus einer chemischen
Analyse der untersuchten Jominy-Probe, die stirnseitig bzw. im Abstand von 80 mm
von der Stirnseite durchgefuhrt wurde, zeigten sich hinsichtlich der chemischen
Zusammensetzung keine markanten Unterschiede. Auch eine Wiederholung der
Versuchsserie fuhrte zum selben Ergebnis. Da der einzige Unterschied zu den
beiden anderen Schmelzen der erhohte Al-Gehalt ist, kdnnte darin die Erklarung des
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Phanomens begrindet sein. Aus der Literatur ist jedoch bekannt, dass Aluminium
eher dazu neigt die Umwandlung des Austenits zu beschleunigen und damit die
Hartbarkeit zu verschlechtern [69].

4.10 Einfluss des Niobs auf die mechanischen Eigenschaften

Wie in Kapitel 3.8 beschrieben, erfolgte zum Aufzeigen des Einflusses des Niobs auf
die mechanischen Eigenschaften in Abhangigkeit von der Anlasstemperatur die
Erstellung von Vergutungsschaubildern fur den Federstahl 50CrV4. In den
Abbildungen 4-51 bis 4-53 sind die durch Zugversuche ermittelten
Vergutungsschaubilder fur die Industrie- und die beiden Laborschmelzen 3 und 4
dargestellt.

T
|
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& 2200 ‘ ! -+ 85
|

Streckgrenze Rro,2, Zugfestigkeit Rm in [N/
Bruchdehnung A, Brucheinschniirung Z in [%]
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Anlasstemperatur [°C]

Abbildung 4-51: Vergutungsschaubild der Industrieschmelze 50CrV4, Hartetemperatur: 840°C bei
einer Haltzeit von 30 Minuten, Anlasszeit: 30 Minuten
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Abbildung 4-53: Vergutungsschaubild der mikrolegierten Laborschmelze 4, Hartetemperatur: 840°C

bei einer Haltzeit von 30 Minuten, Anlasszeit: 30 Minuten



99

Zu den Abbildungen 4-51 und 4-52 ist zu bemerken, dass aufgrund des sproden
Werkstoffverhaltens bei Anlasstemperaturen < 350°C die Proben teilweise
vollkommen sprod brachen und dementsprechend Brucheinschnirung und
Bruchdehnung nicht ermittelt werden konnten. Bei einer Anlasstemperatur von 350°C
erfolgten die Bruche fur die mikrolegierte Laborschmelze und die Industrieschmelze
zudem aulerhalb der Einschnirung, was vermutlich auf die grol3e
Kerbempfindlichkeit der harten Proben zuruckzufuhren ist

Aufgrund der niedrigen Hartetemperatur von 850°C ist ein Einfluss des erhdohten Al-
Gehaltes der Referenz(labor)schmelze 3 zu vernachlassigen. Dies geht auch aus
Untersuchungen hinsichtlich des Gefuges und der Korngrofde der bei 300°C
angelassenen Zugproben hervor. Dabei zeigt sich, dass fur alle drei Schmelzen eine
Durchhartung bis zum Kern erreicht wurde. Die Bestimmung der Austenitkorngrof3e
zeigt aulerdem, dass zwischen Industrie- und Referenz(labor)schmelze nahezu
keine Unterschiede vorhanden sind bzw. dass die Industrieschmelze mit einer
KorngroRe von ASTM 10-11 sogar ein etwas feineres Korn als die
Referenz(labor)schmelze (ASTM 10) aufweist. Die KorngroRe der mikrolegierten
Laborschmelze betrug ASTM (10-)11. Somit ist auch hier ein Vergleich zwischen den
beiden Laborschmelzen hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften zulassig.

Prinzipiell weist die Industrieschmelze aufgrund ihres hoheren Kohlenstoffgehaltes
ein etwas hoheres Festigkeitsniveau als die beiden Laborschmelzen auf. Hinsichtlich
der Streckgrenze und Zugfestigkeit verhalten sich sowohl die Referenz(labor)- als
auch die mikrolegierte Schmelze nahezu identisch. Es zeigen sich keine markanten
Unterschiede. Bei gleichem Festigkeitsniveau weist die mikrolegierte Schmelze
jedoch tendenziell eine hohere Duktilitat als die Referenz(labor)schmelze auf.
Wahrend bei Anlasstemperaturen von 300°C die Referenz(labor)schmelze
vollkommen sprod bricht, besitzt die mikrolegierte Schmelze noch ausreichende
Zahigkeit. Die Industrieschmelze dagegen zeigt entsprechend ihres hohen
Kohlenstoffgehaltes ein deutlich verschlechtertes Duktilitatsverhalten.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die Nb-Mikrolegierung nicht zu
einem unmittelbaren Anstieg der Festigkeit fuhrt. Bedingt durch die verbesserte
Duktilitat sind aber durch die Nb-Mikrolegierung bei gleicher Zahigkeit hohere
Festigkeiten erreichbar.
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4.11 Resiimee des Vergleichs der Labor- und Industrieschmelzen

Um einen etwaigen Einfluss einer unterschiedlichen Schmelzengréf3e (Industrie- und
Laborschmelzen) aufzuzeigen und damit die Ubertragbarkeit der im Labor erhaltenen
Ergebnisse in die Praxis unter groRindustriellen Bedingungen zu gewahrleisten,
erfolgten samtliche Versuche sowohl an den mikrolegierten Labor- und
Referenzlaborschmelzen als auch fur die Industrieschmelzen; um in weiterer Folge
durch den Vergleich der Industrieschmelzen mit den Referenzlaborschmelzen einen
moglichen Einfluss der Schmelzengrofie aufzuzeigen.

Aufgrund der in Kapitel 4.2 beschriebenen Unterschiede in der chemischen
Zusammensetzung ist es jedoch nur schwer realisierbar einen moglichen Einfluss
der SchmelzengrofRe herauszufiltern. Sofern jedoch einen Einfluss aufgrund der
geringfugig unterschiedlichen Zusammensetzungen ausgeschlossen werden kann,
zeigt sich, dass die Schmelzengroflie keinen signifikanten Einfluss auf die Ergebnisse
ausubt. So ist aus den Korngroflenuntersuchungen bezuglich des 16MnCrB5
ersichtlich, dass sich Referenz(labor)schmelze und Industrieschmelze anhand ihres
Kornvergroberungsverhaltens nahezu nicht unterscheiden. Beim 50CrV4 kann
aufgrund des hohen Al-Gehaltes der Referenzlaborschmelze ein derartiger Vergleich
nicht gezogen werden. In Bezug auf die mechanischen Eigenschaften zeigt sich
anhand der Vergutungsschaubilder der Referenzlaborschmelze 3 und der
Industrieschmelze 50CrV4, dass, abgesehen vom etwas hoheren Festigkeitsniveau
der Industrieschmelze und der damit verbundenen geringeren Zahigkeit, die auf den
etwas hoheren C-Gehalt zurlckzufuhren ist, sich die Referenz- und die
Industrieschmelze nicht wesentlich unterscheiden.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass auch wenn durch die
unterschiedlichen  chemischen  Zusammensetzungen der Industrie- und
Referenzlaborschmelzen der etwaige Einfluss der verschiedenen Schmelzengrolie
teilweise uberdeckt wird, und somit dieser nicht dezidiert ausgeschlossen werden
kann, sich aufgrund der gewonnen Erkenntnisse dennoch zeigt, dass der Einfluss
der SchmelzengréRe eine untergeordnete Rolle spielt und eine Ubertragbarkeit der
im Labor gewonnenen Erkenntnisse auf groRindustrielle Anwendungen durchaus
gerechtfertigt ist.
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5 Zusammenfassung

Im Literaturteil der vorliegenden Arbeiten wurde, neben dem Aufzeigen der
grundlegenden Wirkmechanismen der Mikrolegierungselemente Nb und V bei
Stahlen mit mittlerem Kohlenstoffgehalt, auch das Ausscheidungsverhalten und
deren Einfluss auf die Eigenschaften bei Einsatz- und Vergutungsstahlen erortert.
Das Studium der in der Literatur untersuchten mikrolegierten (Vergutungs-)Stahle mit
mittlerem C-Gehalt zeigt, dass vor allem Niob durch Kornfeinung ausreichend
Potenzial besitzt, die mechanischen Eigenschaften in Hinblick auf verbesserte
Zahigkeitseigenschaften zu steigern. Vanadin dagegen spielt aufgrund seiner grofl3en
Ldslichkeit auch bei hdheren Kohlenstoffgehalten eine untergeordnete Rolle.

Bei Einsatzstahlen zielt die Mikrolegierung in erster Linie darauf ab, das
Kornwachstum in einen hoheren Temperaturbereich zu verschieben, um somit den
Aufkohlungsvorgang bei hoherer Temperatur und folglich kurzerer Zeit
durchzufuhren. Aufgrund der eingeengten Variationsbreite der praktischen
Walzbedingungen wurde die Mikrolegierung im experimentellen Teil auf Niob
beschrankt. Dementsprechend wurden auf Basis von Industrieschmelzen des
Federstahles 50CrV4 und des Einsatzstahles 16MnCrB5 Laborschmelzen mit und
ohne Niob hergestellt. Um den Einfluss der SchmelzengrofRe beurteilen zu kdnnen,
erfolgte die Versuchsdurchfuhrung sowohl fur die Laborschmelzen als auch fur die
Industrieschmelzen.

Ziel der Arbeit war es in erster Linie die Moglichkeiten aufzuzeigen, die durch die
Mikrolegierung in Hinblick auf die Feinkornbildung beim Walzprozess bzw. der
nachfolgenden charakteristischen Warmebehandlung und der damit verbundenen
verbesserten mechanischen Eigenschaften erzielt werden kdnnen.

Mithilfe eines Umformdilatometers wurden Walzbedingungen bei unterschiedlichen
Austenitisierungstemperaturen simuliert. Dabei zeigte sich, dass sich eine Niob-
Mikrolegierung effektiv dazu eignet, ein feinkornigeres Sekundarkorn zu erzielen.
Zuruckzufuhren ist dies in erster Linie auf die Behinderung des Austenitkorn-
wachstums durch unaufgeldste Nb-Ausscheidungen bzw. durch den wechselseitigen
Einfluss zwischen Mikrolegierung und Umformung. Der Effekt wird durch ein
Absenken der Austenitisierungs- bzw. Umformtemperatur zusatzlich begunstigt. Die
in diesem Zusammenhang ermittelten Umwandlungstemperaturen wurden durch die
Nb-Mikrolegierung und den damit verbundenem Nb-Ausscheidungen zu kurzeren
Zeiten und hoheren Temperaturen verschoben.
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Durch Untersuchungen zum Ausscheidungsverhalten konnten vereinzelte Nb-
Ausscheidungen an den Korngrenzen detektiert werden, der Grofteil der
Ausscheidungen befindet sich jedoch im Korninneren. Fur den 50CrV4 lagen dabei
teilweise Mischausscheidungen vor, die auch Chrom und Vanadin enthielten. Zudem
zeigt sich, dass im Fall des 50CrV4 die Niobausscheidungen teilweise als
Keimbildungsstellen fur die Bildung von VN fungierten. Im Fall des 16MnCrB5
dienten die Niob-Karbonitride teilweise als Keimbildungsstellen fur CrN.

Aus Kornwachstumsuntersuchungen zeigte sich weiters, dass durch die Nb-
Mikrolegierung vor allem im Fall des Einsatzstahles ein wesentlich feineres Korn
erzielt werden kann und die Feinkornbestandigkeit bis ca. 1000°C erhalten bleibt. Bei
Temperaturen > als 1050°C kann jedoch durch eine alleinige Nb-Mikrolegierung
keine Feinkornbestandigkeit gewahrleistet werden. Um eine Feinkornbestandigkeit
bei noch hoheren Austenitisierungstemperaturen sicherzustellen, ware zusatzlich
eine Mikrolegierung mit Titan erforderlich [39]. Fur den Federstahl zeigt sich
ebenfalls dass durch die Nb-Mikrolegierung ein deutlich feineres Austenitkorn
erreicht werden kann.

Aus Stirnabschreck-Versuchen die zur Uberpriifung der (Ein)Hartbarkeit durchgefiihrt
wurden geht hervor, dass im Fall des Federstahles 50CrV4 das
Hartbarkeitsverhalten verschlechtert wird. Ein Faktum, dem in der Praxis durch
erhohte Anteile an hartbarkeitsfordernden Elementen Rechnung getragen werden
musste. Der Einsatzstahl 16MnCrB5 weist durch die Nb-Mikrolegierung dagegen
keine verschlechterte Einhartbarkeit auf.

Um den Einfluss der Nb-Mikrolegierung auf die mechanischen Eigenschaften des
Federstahles 50CrV4 aufzuzeigen, erfolgte die Durchfuhrung von Zugversuchen zur
Erstellung von Vergutungsschaubildern mit und ohne Mikrolegierung. Dabei wies die
mit Niob mikrolegierte Variante des 50CrV4 tendenziell bei gleicher Festigkeit eine
verbesserte Zahigkeit auf. Damit zeigte sich, dass es prinzipiell moglich ist, durch die
Mikrolegierung bei gleichem Zahigkeitsniveau hohere Festigkeiten zu erreichen.

Die Beurteilung des Einflusses der Schmelzengrofie hinsichtlich Labor — und
Industrieschmelzen war insofern schwierig zu bewerten, da sich die Laborschmelze
aufgrund der Herstellung in einem herkdbmmlichen Induktionsofen in ihrer
chemischen Zusammensetzung von jenen der Industrieschmelzen geringfugig
unterschied. Aus den Vergleichsuntersuchungen geht jedoch hervor, dass sofern der
Einfluss der unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen vernachlassigt
werden kann, kein unmittelbarer Einfluss der SchmelzengroRe bestand.
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