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Einleitung 1

1. Einleitung

Als Bainit werden bei Stdhlen die Gefiigezustinde bezeichnet, die durch gekoppelte sche-
rungskontrollierte und diffusionsgesteuerte Umwandlung im Temperaturbereich unterhalb der
Ferrit- bzw. Perlitbildung und oberhalb der Martensitbildung entstehen. Bainitische Gefiige
wurden erstmals, unabhingig voneinander und fast gleichzeitig, von Davenport und Bain [1]
nach isothermer Austenitumwandlung, sowie von Wever und Engel [2] nach kontinuierlicher
Austenitumwandlung beschrieben. Aufgrund seiner Entstehungsbedingungen nimmt Bainit
hinsichtlich seiner mechanischen Eigenschaften eine Zwischenstellung zwischen martensitisch
gehérteten und ferritisch-perlitisch umgewandelten Stahlen ein. Bainitische Stdhle besitzen bei
hohen Festigkeiten sehr gute Duktilitdten [3] und treten damit in Konkurrenz zu angelassenen
martensitischen Stdhlen. Bei vergleichbaren Festigkeiten zeigen sie gegeniiber Vergiitungs-
zustidnden oft eine deutlich groBere Zahigkeit und wegen der isothermen Umwandlung, einen

geringere Neigung zu Harterisse und Harteverzug [4].

Einen besonders interessanten Fragenkomplex stellt die Austenitumwandlung von Silizium-
stdhlen dar. Durch das zulegierte Silizium wird bei der isothermen Umwandlung in der Bai-
nitstufe die Karbidbildung unterdriickt und somit der noch vorhandene Austenit mit Koh-
lenstoff angereichert. Daher konnen nach AbschluB3 der Umwandlung erhebliche Mengen an
Restaustenit im Gefiige auftreten [5]. Bei der mechanischen Beanspruchung dieser Gefiigezu-
stande kann sich der Restaustenit spannungs- und verformungsinduziert in Martensit umwan-
deln [6] und das mechanische Verformungsverhalten nachhaltig beeinflussen. Trotz mehrerer
theoretischer und experimenteller Untersuchungen ist es bisher nur ansatzweise gelungen, bei
Siliziumstdhlen den Einflufl der Umwandlungsbedingungen auf die sich ausbildenden Geflige

sowie deren Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften zu erfassen und zu verstehen.

In der vorliegenden Arbeit wird deshalb bei acht Stihlen, unter systematischer Variation der
Gehalte an Kohlenstoff, Silizium und Chrom das isotherme Umwandlungsverhalten in der
Bainitstufe dilatometrisch, lichtmikroskopisch und elektronenmikroskopisch untersucht und
das mechanische Verformungsverhalten definiert erzeugter bainitisch-austenitischer Zusténde
genauer analysiert. Die mechanischen Beanspruchungen erfolgen in Zugversuchen sowie

erginzend in Zug-Druck- und Biegewechselversuchen.
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2. Grundlagen
2.1. Martensit

Werden Stdhle aus dem austenitischen Zustand mit einer groferen als der kritischen Abkiihlge-
schwindigkeit auf Temperaturen unterhalb der Martensitstarttemperatur Mg abgeschreckt, so
entsteht durch diffusionslose Umwandlung Martensit. Martensitische Umwandlungen werden
auch bei vielen Nichteisen-Metallen, bei Keramiken und Polymeren beobachtet [7]. Neuer-
dings erlangten reversible martensitische Umwandlungen als Grundphidnomen des
Form-Gedichtnis-Effektes wissenschaftliches Interesse [8].

freie Enthalpie G

MS AZ)

.
0 Temperatur

Bild 2.1:  Einflufp der Temperatur auf die freie Enthalpie G von Austenit A, Ferrit o und
Eisenkarbid Fe;C sowie Martensit M (schematisch) nach [9]

Die Temperatur, bei der die martensitische Umwandlung einsetzt, liegt unterhalb der Gleichge-
wichtstemperatur Ty, bei der Austenit und Martensit gleicher Zusammensetzung identische
freie Enthalpien G besitzen. Dieser Sachverhalt ist unter Annahme eines linearen
G-T-Zusammenhanges schematisch in Bild 2.1 [9] dargestellt.

Die Unterkiihlung unter T, liefert die Enthalpie AG(T(-Ms) fiir die auftretenden Gitter-
scherungen, flir die neu entstehenden Grenzflichen und die erzeugten Gitterstorungen. Die
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Austenit - Martensit Umwandlung stoppt bei Erreichen der Martensitfinishtemperatur My. Ty
und damit auch Mg sowie My hdngen stark von den Legierungselementen ab [7].

linear: Mg=Ms o-Xfiee(Ma-%)ieg ~ [°C]

Nr | Zitat | Jahr | Mgy C Si Mn Cr | Mo | Ni W
1 [10] 1944 | 499 317 | 11 33 28 11 17 11
2 [11] 1946 | 499 333 11 33 28 11 17 11
3 [12] 1946 | 538 361 - 39 39 28 19 -

4 [13] 1946 | 499 ficg 300 11 33 22 11 17 -

5 | [14] | 1956 | 561 474 | - | 33 | 17 |21 | 17 | -
7 | 1151 | 1965 | 539 423 | - [ 304 | 1201 |75 | 177 | -
8 9] | 1971 | 550 350 | 5 | 40 | 20 | 10| 17 | 8

nichtlinear: Mg=Ms - {Zfieg 1(M2-%)icg Eficg 2(Ma-%)ieg 2(Ma-%)c} [°C]

512 | fieg 453 - - -15 1 95 | 16,9 -

9 | [15] | 1965
- fleg,Z -217 - 71,5 67,6 - - -

Tab. 2.1: lineare und nichtlineare Berechnungsansiditze fiir die Martensitstarttemperatur Mg

in Abhdngigkeit von Legierungszusdtzen in °C umgerechnet [16]

Tab. 2.1 [16] gibt einen Uberblick iiber angewandte Verfahren zur Berechnung von Ms. Die
meisten Ansdtze gehen von einem linear-additiven EinfluBl der Legierungselemente auf die
Martensitstarttemperatur aus. Tatsdchlich liegt ein gekoppelter EinfluB der Legierungs-
elemente vor, wie Ansatz 9 in Tab. 2.1 fiir Kohlenstoff beriicksichtigt.
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200 .
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—
o
o

100

o
o
I

o0

Martensitanteil

o

|1 oL !
20°C M, Ms My 20°C Ms

Bild 2.2:  FEinflu des Kohlenstoffgehaltes auf die Martensitstarttemperatur Ms und die
Martensitfinishtemperatur My [17]

Bild 2.2 [17] zeigt die Abhdngigkeit von Ms und M¢ vom Kohlenstoffgehalt unlegierter Stihle.
Unterschreitet My die Abschrecktemperatur T, (z.B. Raumtemperatur), so verbleibt im Um-
wandlungsgefiige Restaustenit, der sich mit der empirischen Beziehung [18]

RA=exp [-B(M - T, )] @2.1)

beschreiben liBt. B ist eine temperaturabhingige Konstante (B(20°C) = 1,1 - 10 2 (°C) ' und
B(-196°C) = 7,5 - 10> (°C) "). In Wirklichkeit ist Ms, wie Bild 2.3 [19] zeigt, auch von der
Abkiihlgeschwindigkeit abhingig.
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~

(@)

O
[
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400 -

350
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500
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Bild 2.3:  Einflufs der Abschreckgeschwindigkeit v, auf Ms bei unlegierten Stihlen [19]

Bild 2.4:  Bain’sches Modell der Martensitischen Umwandlung [20]
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Die martensitische Umwandlung der kubisch flichenzentrierten (kfz) Hochtemperaturphase
Austenit (y-Mischkristall) in die tetragonal raumzentrierte metastabile Martensitphase erfolgt
iiber koordinierte Gitterscherung, wobei die Atome sich im Vergleich mit dem Atomabstand
nur iiber geringe Strecken bewegen und ihre Nachbarschaftsverhéltnisse beibehalten. Dieser
Vorgang laf3t sich formal nach [20] anhand von Bild 2.4 erkliren. In benachbarten Elementar-
zellen des Austenitgitters, mit der Gitterkonstanten c, existieren virtuelle Martensitzellen mit
den Abmessungen c;; = ¢4, und aj, = c,V2/2. Um die korrekten Gitterkonstanten des
Martensits cy und ay zu erhalten, mufl ¢, um etwa 20% verkleinert und a;, um etwa 12%

vergrofert werden [17].

CM |

O
o
|

IM

Gitterparameter [A]
N
©
|
|

N
(@0]
[
|

| | |
0 0.5 1.0 1.5 2.0

Kohlenstoffgehalt [Masse%]
Bild 2.5:  Einflufs des Kohlenstoffgehaltes auf die Gitterparameter von Martensit bei reinem
Eisen - Kohlenstofflegierungen [21]

Bei der Martensitbildung gehen die Oktaederliicken des Austenits in Oktaederliicken des
Martensits tiber, so dafl keine Diffusion der in diesen Liicken aufgenommenen Kohlenstoff-
atome notwendig ist. Die Besetzung der sogenannten Z-Lagen des Martensitgitters fiihrt zu
tetragonaler Verzerrung. Das Verhéltnis am/cy zeigt nach [21] die in Bild 2.5 dargestellte
ausgeprigte Abhingigkeit vom Kohlenstoffgehalt. Nach [22] gilt quantitativ

ay = (2,861 — 0,013 Masse — % €)1078 [cm] (2.2)

und



8 Grundlagen

cy = (2,861 + 0,116 Masse — % €)1078 [cm] (2.3)

Die Tetragonalitdt des Martensits wird durch Legierungsatome in charakteristischer Weise be-
einfluflt [23].

Bild 2.4 legt nahe, daB} bei der martensitischen Umwandlung die Orientierungsbeziehung

(114 — {110}y
(110%4 — (11 1)y

besteht. Diese "Kurdjumov-Sachs-Beziehung" [24] wird bei Kohlenstoffgehalten {iber 0,5 Masse%
experimentell bestitigt. Da die durch die Umwandlung an den Austenit-Martensit-Grenzflichen
entstehenden Spannungen durch Anpassungsverformungen abgebaut werden, 146t sich die Orien-
tierung der Habitusebene nicht anschaulich aus Bild 2.4 entnehmen. Nach [25] werden je nach
Kohlenstoffgehalt die Habitusebenen {111}4, {225} 4 und {259} » beobachtet.

5.8 | |

A
o

W
~

rel. Volumendnderung [%]

3.2 I I
0 0.4 0.8 1.2

C—Gehalt [Masse% |
Bild 2.6:  Einflufs des Kohlenstoffgehaltes C auf die relative Volumenvergrofferung bei der
Umwandlung von Austenit in Martensit [26]

Da der kfz. y-Mischkristall atomar dichter gepackt ist als der krz. a-Mischkristall bzw. der trz.
Martensit, erfolgt die y—>o-Umwandlung mit einer Volumenzunahme, die die in Bild 2.6 [26]



Martensit 9

dargestellte Abhingigkeit vom Kohlenstoffgehalt aufweist. Diese Volumenzunahme resultiert
aus einer Liangendnderung senkrecht zur Habitusebene und einer zu ihr parallelen Scherung.
Der makroskopische Scherwinkel kann, wie in Bild 2.7 [27] erlidutert, anhand von Oberfla-

chenreliefs, die an polierten Oberflichen entstehen, bestimmt werden. Er betrigt etwa 10°.

Bereich der plastischen
Anpassungsverformung im Austenit

geneigte

S Original
Martensitflache

Austenitoberfldche

Austenit

Habitusebene

Martensit
Bild 2.7:  Schematische Darstellung der Oberflichenreliefbildung beim Wachstum eines

Martensitkristalls [27]

Die erwihnten Anpassungsverformungen bestimmen die sich ausbildende Martensitmor-
phologie. Tab. 2.2 faf3t die bei unterschiedlichen Kohlenstoffgehalten beobachteten Habitus-
ebenen, Orientierungsbeziechungen und Feinstrukturen flir unlegierte Stdhle zusammen
[17,28]. Der bei kleinen Kohlenstoffgehalten entstehende Massivmartensit besteht aus Paketen
paralleler Latten innerhalb ehemaliger Austenitkdrner. Bei groferen Kohlenstoffgehalten
bilden sich zunehmend neben den Latten plattenformige Bereiche aus, die Restaustenitgebiete
einschlieBen.

Wenn die Martensitbildung tiber klassische homogene oder heterogene Keimbildung erfolgen
wiirde, dann wére dazu nach [29] ein so groBer Energiebetrag erforderlich, wie er bei den tiefen
Ms-Temperaturen aus den vorhandenen thermischen Atombewegungen nicht gewonnen
werden kann. Eine thermisch aktivierte Keimbildung des Martensits ist also nicht moglich.
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C-Gehalt Habitus- Orientierungs- Typ Feinstruktur
[Masse%] ebene beziehung
<0,5 {111}4 ? Massiv- Pakete paralleler Latten
bzw martensit in (111)y Richtung.
{123}m hohe Versetzungsdichte
(10" bis 10" cm™
0,5 bis 1,1 {225} A Kurdjumov - Misch- Nebeneinander: Latten
bzw Sachs martensit (mit hoher Verset-
{112}m zungsdichte und Platten
(stark verzwillingt
1,1 bis 1,9 {225} A Kurdjumov - Platten- Willkiirlich angeord-
bzw Sachs martensit nete linsenformige
{112}y Martensitplatten und
und Restaustenit, Platten
{259} A verzwillingt, Zwil-
bzw lingsebenen {112}y
{111}y

Tab. 2.2:  Strukturelle und morphologische Erscheinungen des Martensits [17, 28]

Man nimmt daher an, dafl im Austenit schon sog. priformierte Keime vorliegen [30]. Diese
konnen mit einer kleineren als der kritischen Grof3e durch thermische Fluktuation schrittweise
wachsen. Nach Erreichen der kritische Grofe erfolgt ungebremstes Wachstum mit Geschwin-
digkeiten bis zu 5000 m/s [31].

Ein weiterer Umwandlungsmechanismus, bei dem sich die Kohlenstoffgehalte von Austenit
und Ferrit nicht dndern, ist die massive Umwandlung. Sie tritt bei sehr kleinen Kohlenstoff-
gehalten auf und beruht auf der raschen Bewegung inkohérenter Grenzfldchen. Nach hetero-
gener Keimbildung verlduft das Wachstum diffusionsgesteuert, wobei auch Austenitkorn-
grenzen liberschritten werden konnen. Dabei sind fiir die Gitteratome Diffusionswege von ein
bis zwei Atomabstinden erforderlich [9]. Die Bildungstemperaturen des massiven Ferrits
liegen tliber denen des Martensits. Eine Erhohung der Abkiihlgeschwindigkeit fiihrt zu einer
Unterdriickung der massiven Umwandlung zugunsten der Martensitbildung. Abhidngig von der
Bildungstemperatur kann man eine schnelle und eine langsame massive Umwandlung unter-
scheiden [32]. Nahe der Gleichgewichtstemperatur tritt eine Diffusion der Interstitonsatome in
die sich bewegenden Grenzfldche auf und bestimmt damit deren Geschwindigkeit. Bei tieferen
Temperaturen nimmt die Diffusionsfdhigkeit der Interstitionsatome so weit ab, daf3 die Um-
wandlungsgeschwindigkeit nur noch von der Beweglichkeit der Grenzfldchen beschriankt wird.
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2.2, Restaustenit
2.2.1.  Entstehungsmechanismus

Bei Stdhlen mit mehr als 0,5 Masse-% Kohlenstoff und hinreichenden Anteilen an Legie-
rungselementen wird My kleiner als 20°C. Beim Abschrecken dieser Werkstoffe aus dem
austenitischen Zustand auf Raumtemperatur bleibt ein Teil der austenitischen Ausgangsphase
im Gefiige erhalten. Dieser Austenit wird als Restaustenit bezeichnet. Er stellt einen relativ
weichen, metastabilen Gefligebestandteil dar, der durch weitere Abkiihlung oder mechanische
Beanspruchung in Martensit umwandeln kann [33].

EinfluB der Legierungselemente auf die Martensit-
starttemperatur und den Restaustenitgehalt
Element | AMs pro 1% des ARAG pro 1% des
Elements [°C] Elements [%]"
C,N -300 50
Mn -33 20
Cr 22 11
Ni -17 10
Mo -11 9
W —11 8
Si —11 6
Co +6 -3
Al +17 —4
! Basislegierung = C100

Tab. 2.3:  Einfluf3 einiger Legierungselemente auf Msund RAG

Die Menge des Restaustenits 148t sich nach GI. 2.1 in Abhéngigkeit von der Martensitstart-
temperatur und der Temperatur des Abschreckmediums abschétzen. Die Legierungszusam-
mensetzung geht iiber die Ms-Temperatur in Gl. 2.1 ein. Tab. 2.3 [34] fal8t die Auswirkungen
der verschiedenen Legierungselemente auf Mg und den Restaustenitgehalt RAG zusammen.
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GroBlere Mengen an Restaustenit konnen auch nach bainitischen Umwandlungen vorliegen,
z.B. bei Siliziumstdhlen oder GuBeisen. Da Silizium die Karbidbildung behindert
[5,35,36,37,38], kann sich der im Bainit nicht 16sliche Anteil des Kohlenstoffs nicht in Form
von Karbiden ausscheiden und diffundiert in den noch vorhandenen Austenit. Das hat zur
Folge, daf} der Kohlenstoffgehalt des Austenits steigt und gleichzeitig die Martensitstarttem-
peratur sinkt. Erreicht Mg Raumtemperatur, so bleibt nach Abkiihlung der Austenit vollstindig
als Restaustenit erhalten.

2.2.2.  Restaustenitstabilisierung

Zusammenhang der Einfliisse auf Austenit— und Restaustenitstabilitdt

Austenitisierungs—  thermomechanische
temperatur Behandlung

] Vertellung von
Austenitkomgrope  —= Austenit “ Karbilden / Teilchen

Stabilitdt

Leglerungszusam— Magnetfeld /
mensetzung —> T>A3 [ Bestrahlungseffekte

Umwandlungskinetik
Abschreckparameter

mech. Beanspruchung —» «— Menge / Verteilung

Restaustenit
Stabilitat

Umgebungstemperatur —p» T=RT e— ﬁ:gﬁgw/uﬁ?!nmd'

!

Magnetfeld /
Bestrahlungseffekte

Bild 2.8:  Einflufiparameter auf die Stabilitiit des Austenits und Restaustenits [33]
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Man spricht bei Stdhlen von "Austenitstabilitit" bei Temperaturen >As; und von "Rest-
austenitstabilitdt" bei der Beurteilung des nach Abschrecken auf Raumtemperatur noch vor-
liegenden Austenits. Die Austenitstabilitdt hingt, wie in Bild 2.8 dargestellt, von verschiede-
nen Faktoren ab. Sie bildet, beeinflult durch die Umwandlungskinetik und die Abschreckpa-
rameter, die Grundlage der Restaustenitstabilitét, die ihrerseits z.B. von der Restaustenitmenge
sowie von mechanischen und thermischen Belastungen beeinflullit wird [33,39]. Die Stabilitét
des Restaustenits ist fiir die mechanischen Eigenschaften und die MaBhaltigkeit restauste-
nithaltiger Stéhle von groBer technischer Bedeutung. Es ist zweckmiBig, zwischen mechani-
scher und chemischer Restaustenitstabilisierung zu unterscheiden.

a)  Mechanische Stabilisierung

Nach [40] sollen die durch die Volumenvergroferungen bei der Martensitbildung im Austenit
entstehenden Druckspannungen eine weitere Umwandlung verhindern, wenn sie einen be-
stimmten Betrag liberschreiten. Eine Fortsetzung der Umwandlung kann dann erst erfolgen,
wenn sich die Druckspannung durch weitere Abkiihlung verringert. Das ist moglich, da der
Austenit einen um einen Faktor zwei groBeren thermischen Ausdehnungskoeftizienten als der
Martensit besitzt und deshalb bei Abkiihlung stirker schrumpft [41]. Nach Ansicht von [42]
wird dagegen das Wachstum der Martensitkeime durch Stérung der Kohirenz an den Austenit
- Martensit - Grenzflichen gestoppt. Diese Storungen sollen durch Versetzungen und andere
Gitterfehler hervorgerufen werden, die bei der plastischen Verformung des Austenits durch
den sich bildenden Martensit entstehen. Tatsdchlich werden in Austenitbereichen, die den
Martensitkristallen unmittelbar benachbart sind, Versetzungsdichten von 10'" bis 10'* ¢cm™
gefunden [43]. Die mechanische Austenitstabilisierung kann bei Stdhlen mit hoherem Koh-
lenstoffgehalt so stark sein, daf} selbst bei Abkiihlung auf die Temperatur des fliissigen He-
liums (4 K) keine vollstindige Martensitbildung auftritt [44].

b)  Chemische Stabilisierung

Nach Entstehung der ersten Martensitkristalle erfolgt wahrend der weiteren Martensitbildung
Kohlenstoffdiffusion [45]. Durch diese SelbstanlaBBeffekte wird der Kohlenstoffgehalt im
umgebenden Austenit erh6ht, und dieser stabilisiert. Die erhohte Kohlenstoffkonzentration im
Austenit senkt lokal die Martensitstarttemperatur ab. Dadurch sinkt die vorliegende Unter-
kiihlung, so daB die fiir die martensitische Umwandlung notwendige Triebkraft AG“~™ nicht
mehr erbracht werden kann. Eine Fortsetzung der Umwandlung kann erst bei weiterer Ab-
kithlung und damit Unterschreitung der neuen Martensitstarttemperatur Mg erfolgen.
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Auch wihrend der bainitischen Umwandlung kommt es zu einer starken Kohlenstoffdiffusion
in den noch nicht umgewandelten Austenit [38,46]. Bei hinreichend hohem Siliziumgehalt
(vgl. Abschn. 2.2.1) kann der Austenit so stark chemisch stabilisiert werden, daf3 er beim an-
schlieenden Abkiihlen auf Raumtemperatur nicht in Martensit umwandelt.

¢) Sonstige Stabilisierungen

Weitere Stabilisierungsmechanismen des Austenits wie thermische, dynamische und iso-
thermische Stabilisierung kdnnen auf mechanische oder chemische Stabilisierung oder eine
Kombination der beiden zuriickgefiihrt werden [44,47].

2.2.3.  Thermisch induzierte Restaustenitumwandlung

Beim Anlassen restaustenithaltiger Gefligezustinde wird ab etwa 300°C ein Zerfallen des
Restaustenits beobachtet [48]. Der zwischen den Martensitnadeln liegende Restaustenit wan-
delt sich diffusionsgesteuert in Ferrit und Zementit um. Da der Zementit zwischen den Mar-
tensitnadeln gebildet wird und damit mogliche Rilpfade vorzeichnet, wird er fiir die bei etwa
300°C beobachtete AnlaBversprodung verantwortlich gemacht [49,50]. Durch Zusatz von
Silizium wird die Zementitausscheidung zu hoheren Temperaturen verschoben, so dal3 der
Austenit oberhalb 300°C zunichst unvollstindig in karbidfreien Bainit umwandelt und sich
erst oberhalb 380°C Zementit bildet [36].

Andererseits kann der vorliegende Restaustenitgehalt athermisch durch Tiefkiihlen unter Mg
reduziert werden. Der sich dabei bildende Tiefkiihlmartensit weist deutlich schlechtere me-
chanische Eigenschaften als der "Hértemartensit" auf, da er keinem AnlaB3- oder Selbstanla3-
vorgang unterworfen wird [51]. Mg liegt deutlich unter der Abschrecktemperatur. Die Tem-
peraturdifferenz (T, - Mg) hingt von der gebildeten Martensitmenge, der Wartezeit zwischen
Abschrecken und Tiefkiihlen und von vorausgegangenen Auslagerungen bei erhdhten Tem-
peraturen ab [41]. Offensichtlich findet wihrend der Wartezeit eine Kohlenstoffdiffusion von
Martensit in den Austenit statt und stabilisiert diesen. Beim Unterschreiten von Mg steht dann

eine so groB3e Triebkraft AGuerm zur Verfiigung, dal auch der stabilisierte Restaustenit umwan-
delt.
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2.2.4. Mechanisch induzierte Restaustenitumwandlung

! E
,/ dehnungs—
/ induzierte

Keimbildun

Streckgrenze des
ustenits

Spannung

spannungsinduzierte
Keimbildung

| [
Ms(Mg) Mg M4
Temperatur

Bild 2.9:  Temperaturabhdngigkeit der spannungs- und verformungsinduzierten Martensit-
bildung [53, 54]

Bei der mechanisch induzierten Restaustenitumwandlung ist zwischen spannungsinduzierter
und verformungsinduzierter Umwandlung zu unterscheiden [52], je nachdem, ob die Marten-
sitbildung unter- oder oberhalb der Streckgrenze des Austenits stattfindet.

Bild 2.9 veranschaulicht die Abhédngigkeit beider Prozesse von der Umwandlungstemperatur
[53,54]. Kiihlt man unter Mg (MJ) ab, so entsteht Martensit spontan an den praformierten
Keimen (A). Bei Temperaturen iiber Mg (Mg) entsteht Martensit erst nach Anlegen einer &u-
Beren Spannung, wodurch die praformierten Keime wachstumsfahig werden. Ein Teil der zur

Martensitbildung notwendigen Triebkraft wird jetzt mechanisch aufgebracht, so daf3 gilt
AGUA~M) = (AGmech + AGtherm) (2.4)

Da mit steigender Temperatur der thermisch gelieferte freie Enthalpiebeitrag sinkt, muf3 der
mechanische Beitrag durch Spannungserhohung gesteigert werden. Bei der Temperatur MJ
erreicht die Spannung die Streckgrenze des Austenits (C). Die plastischen Deformationen des
Austenits erzeugen neue priaformierte Keime, so daf3 eine Martensitbildung erleichtert wird.
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Deshalb weicht die Kurve der einsetzenden Martensitbildung von der Verldngerung der Ge-
raden A-C ab und verlduft von C nach E. Bei E steigt die zur Martensitbildung notwendige
Spannung so stark an, da3 sie nicht mehr erreicht werden kann. My ist damit die Temperatur,
oberhalb der keine verformungsinduzierte Martensitbildung mehr moglich ist [55].

Die martensitische Umwandlung des Restaustenits verursacht aufgrund des Volumenunter-
schieds irreversible Dehnungsanteile. Dadurch féllt die Streckgrenze des Materials makrosko-
pisch betrachtet unterhalb M$ mit der Einsatzspannung der spannungsinduzierten Umwand-
lung zusammen. Bei Mg (Mg) nimmt die Streckgrenze sehr geringe Werte an, da schon kleinste
Spannungen zu einer spannungsinduzierten Umwandlung fiihren. Uber M ist die Streck-
grenze des Materials identisch mit der Streckgrenze des Austenits.

2.2.5. Umwandlungsinduzierte Plastizitat

Bei hoch restaustenithaltigen und bei metastabilen austenitischen Stdhlen, den sog.
TRIP-Stdhlen (transformation induced plasticity), wird oft eine erstaunliche Festigkeit und
Duktilitdt beobachtet [52]. Die gesteigerte Duktilitét ist auf die verformungsinduzierte Mar-
tensitbildung zuriickzufiihren, die einen zusitzlichen Verfestigungsmechanismus zur Verfii-
gung stellt. Diese verformungsinduzierte Martensitbildung findet aulerdem bevorzugt im
Bereich von Spannungsspitzen statt und baut diese ab. Dadurch wird z.B. bei ziigiger Beans-
pruchung die an den Spannungsspitzen einsetzende Instabilitdt des Einschniirens verzogert und
die Verfestigungsfihigkeit des Werkstoffes besser ausgenutzt [33]. Zur Erzielung der
TRIP-Effekte sind gewohnlich komplexe Legierungszusammensetzungen und aufwendige
thermomechanische Behandlungen notwendig.

Umwandlungsinduzierte Plastizitdtserscheinungen wirken sich auch positiv auf den Werk-
stoffwiderstand gegen RiBausbreitung aus, da wegen der Restaustenitumwandlung in der
plastischen Zone zusétzliche Energie zum RiB3fortschritt bendtigt wird [56]. Zudem werden im
riBspitzennahen Werkstoffbereich durch die mit der Umwandlung verbundenen Volumen-
vergroferungen Druckeigenspannungen erzeugt, die den Ri3 schlieBen und somit den Ril3-
fortschritt bremsen [57].
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2.3. Bainit

Bainit ist ein Gefiige, das aus Austenit bei Temperaturen unterhalb der Perlitbildung bis hin zur
Martensitbildung sowohl isotherm als auch bei kontinuierlicher Abkiihlung entsteht. Nach [58]
unterscheidet man oberen und unteren Bainit. Oberer Bainit besteht aus nadelféormigem Ferrit,
der in Paketen angeordnet ist. Zwischen den einzelnen Ferritnadeln liegen mehr oder weniger
kontinuierliche Filme aus Karbiden parallel zur Nadelachse vor [59,60]. Unterer Bainit besteht
dagegen aus Ferritplatten [38], innerhalb derer sich die Karbide unter einem Winkel von 60°
zur Nadelachse bilden [60]. Unter bestimmten Umwandlungsbedingungen konnen auch andere
Bainitmorphologien wie inverser, granularer oder langnadeliger Bainit entstehen [61], wie es
Bild 2.10 verdeutlicht [62].

[ [ [ [ [

' 1000 - N
E 7
[ -
5 = 7+FeC |
2 800 oy
[l ! -
L) ! -
Q e — .
- 600 _i_ E Perlit —
-S-;' ; oberer Boinit = eeeees _—
o : = langnadeliger inverser Bainit
S 400 f Bainit —
5 E' nadeliger Bainit
g : unterer Bainit
= 200 .
S !
- |

0! | | | | | | |

0O 02 04 06 08 10 1.2 1.4 1.6

Kohlenstoffgehalt [Masse—%]
Bild 2.10: Bainitmorphologien in Abhdngigkeit von der Umwandlungstemperatur und dem
Kohlenstoffgehalt [62]

2.3.1. Definitionen des Bainit

Zur Zeit finden sich in der Literatur drei verschiedene Definitionen fiir Bainit, die zu erheb-
lichen Mi3verstandnissen fiihren. Man unterscheidet [63,64,65]
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- die mikrostrukturelle Definition,
- die kinetische Definition und
- die Oberflachenrelief - Definition,

die an spezielle Phdnomene der Phasenumwandlung ankniipfen, so daf3 iiber ihre generelle
Giltigkeit oder Nichtgiiltigkeit nicht ohne weiteres entschieden werden kann.

a) Die mikrostrukturelle Definition

Danach wird bei Eisenbasiswerkstoffen Bainit als nichtlamellares Produkt des eutektoiden
Zerfalls aus Ferrit und Karbid bestehend angesehen [64]. Die beiden Produktphasen bilden sich
diffusionskontrolliert [65] zeitlich nacheinander, wobei die Karbide sich entweder im zuerst
gebildeten Ferrit oder an dessen Grenzflache ausscheiden [63]. Fehlt die Ausscheidung der
zweiten Phase aus thermodynamischen oder kinetischen Griinden, wie es bei der Umwandlung
siliziumhaltiger Stdhle moglich ist, so diirfte man nach dieser Definition eigentlich nicht mehr
von Bainit sprechen. Die getroffenen Festlegungen erlauben dagegen, auch bei Nichteisen-
metallen von bainitischen Umwandlungen zu sprechen [63,64].

b) Die Kkinetische Definition

Diese Definition geht davon aus, da3 im isothermen und im kontinuierlichen ZTU - Diagramm
fiir Beginn und Ende der Bainitumwandlung von denen der Perlitumwandlung unterscheidbare
Kurven auftreten und somit eine eigene Bildungskinetik des Bainits existiert. Die Bainit-
umwandlung soll durch einen umwandlungstrigen Bereich, dessen Ausdehnung stark von
Legierungselementen beeinfluBt wird, von der Perlitumwandlung getrennt sein [64]. Da bei
einigen Stdhlen sich trotz des Fehlens des umwandlungstrdgen Bereiches Bainit nachweisen
148t [66], erweist sich diese Definition als ungeeignet [64].

¢) Die Oberflichenreliefdefinition

Die Verwandtschaft der bainitischen Umwandlung mit der martensitischen zeigt sich im Auf-
treten eines Oberflichenreliefs [38]. Das ist damit vertrdglich, Bainit als plattenformige Phase
anzusehen, die oberhalb Mg durch Scherung aus dem Austenitgitter entsteht (vgl. Bild 2.7). Die
Umwandlung geschieht durch einen koordinierten, nicht thermisch aktivierten Atomtransfer
iiber die sich bewegende Phasengrenzflidche [65,67]. Die Kinetik der Umwandlung wird durch
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die Diffusion von Interstitionsatomen im Austenit bestimmt [38], die sowohl vor als auch nach
der Scherung erfolgen kann. Diese Oberflachenreliefdefinition ist die zur Zeit gebrduch-
lichste Bainitfestlegung.

2.3.2. Keimbildung und Morphologie

Bild 2.11: Unterteilung einer Bainitnadel in Untereinheiten

Bainitnadeln (Sheaves) sind langgestreckte Platten, deren dickere Enden an Korngrenzen
beginnen. Sie umfassen ferritische Untereinheiten (Subunits), die mehr oder weniger komplett,
wie in Bild 2.11 angedeutet, durch Karbide oder Restaustenit voneinander getrennt sind. Die
aneinanderstoBenden Untereinheiten sind durch Kleinwinkelkorngrenzen voneinander ge-
trennt [68] und zeigen ihrerseits eine langliche Latten- oder Plattenform, wie sie nach [69] fuir
in einem Spannungsfeld gebildete Phasen am giinstigsten ist. Man ist sich derzeit dariiber
einig, daB in unlegierten untereutektoiden und siliziumhaltigen tibereutektoiden Stdhlen die
Bildung des unteren und des oberen Bainits mit einem kohlenstoffiiberséttigtem Ferritkeim be-
ginnt [58]. Lediglich in siliziumfreien unlegierten iibereutektoiden Stéhlen kann bei héheren
Umwandlungstemperaturen auch Zementit die zuerst gebildete Phase sein. Man spricht dann
von inversem Bainit [38,70,71].

Nach [9,38,60] erfolgt die Ferritkeimbildung des Bainits meist an den Austenitkorngrenzen
aufgrund thermischer Gitterschwingungen durch eine kooperative Gitterscherung und seltener
an anderen Gitterstdrungen. Nach Uberschreiten eines kritischen Radius wird der Keim wachs-
tumsfidhig und bildet eine Untereinheit (Subunit). An den Grenzflichen des ersten Bainitkeims
bilden sich neue Keimstellen (sympathetische Keimbildung). Eine Keimbildung im Austenit
ist trotz des dort erhdhten Kohlenstoffgehaltes moglich, da eine hochenergetische a-y-Grenz-
fliche durch eine niederenergetische a-o-Grenzfliche ersetzt wird [72], so dal damit die
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notwendige Energie zur Keimbildung zur Verfligung steht. Die Keimbildungsgeschwindigkeit
wichst mit steigender Unterkiihlung unter die Gleichgewichtstemperatur. Dafiir werden die
Untereinheiten kleiner und zahlreicher, weil das Wachstum der Untereinheiten stoppt, sobald
neue an ihren Phasengrenzen keimen. Die Gro3e der Untereinheiten ist unabhidngig von der
Austenitkorngrof3e und der BainitnadelgroBe. Letztere wird von den Austenitkorngrenzen und
schon vorhandenen Nadeln begrenzt [68]. Dem gegeniiber geht [46] in einer neueren Arbeit
davon aus, daf} die Keimbildung des Bainits wie die des Martensits auf dem Vorhandensein
von priaformierten Keimen beruht. Es werden wachstumsfdhige Embryonen kritischer Grof3e
angenommen, so daf3 das Problem der Keimbildung auf den Beginn des Keimwachstums
reduziert wird [30]. Die sympathetische Keimbildung wird damit erkldrt, da es durch die
wachsenden Bainitnadeln zu Anpassungsverformungen im Austenit mit Versetzungsanord-

nungen in der Ndhe der wachsenden Nadel kommt, die praformierten Keimen entsprechen.

2.3.3. Keimwachstum

Im Temperaturbereich der bainitischen Umwandlung findet praktisch keine Diffusion der
Matrixatome statt, wihrend gleichzeitig eine hohe Diffusionsfdhigkeit der Kohlenstoff- und
Stickstoffatome gegeben ist. Die Phasengrenzflache zwischen Austenit und Ferrit ist teilko-
hdrent und kann als aus Grenzflichenversetzungen aufgebaut angesehen werden. Die Um-
wandlung geschieht durch thermisch aktiviertes Gleiten dieser Grenzfldche durch das Atom-
gitter, wobei groBBere Bewegungen der Matrixatome ohne Platzwechselvorgédnge erfolgen [73].
Diese scherungsbedingte, martensitdhnliche Umwandlung ist durch die Diffusion der Intersti-
tionsatome kontrolliert, die im Vergleich zur Geschwindigkeit einer gleitenden Grenzfliche
langsam ablduft [46].

[46,74] betrachten die gekoppelten Vorgiange der Kohlenstoffdiffusion und der Gitterscherung
im Zusammenhang mit der thermisch aktivierten Bewegung der Umwandlungsfront. Wéahrend
der Wartezeit der Umwandlungsfront vor einem Hindernis bis zum néchsten aktivierenden
Ereignis konnen Diffusionsvorgénge ablaufen, die die freie Enthalpie der Produktphasen ab-
senken und damit die treibende Kraft fiir die Grenzflichenbewegung erhohen. Nach Uber-
windung des Hindernisses lduft die Umwandlungsfront dann wieder frei, ohne Behinderung
durch Diffusionsprozesse, bis sie auf das nachste Hindernis trifft.

Dieser Vorstellung steht ein Diffusionsmodell gegeniiber [64,75], in dem das Wachsen des
bainitischen Ferrits der diffusionskontrollierten Bewegung von Stufen (Ledges) in der
a-y-Grenzfliche zugeschrieben wird, also dem gleichen Mechanismus, der auch im Zusam-
menhang mit der Bildung des voreutektoiden Ferrits mit Widmannstitten-Struktur diskutiert
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wird. [76] stellt jedoch fest, da3 die im verformten Austenit aufiretenden Verformungszwil-
linge von wachsenden Bainitnadeln {iberlaufen werden und sich als Gitterstorungen im Ferrit
wiederfinden. Eine Umwandlung durch diffusionskontrollierte Bewegung von Stufen miifite
aber an Zwillingsgrenzen stoppen, da dort die notwendige Gitterkohérenz gestort ist. Auch die
Ubernahme des Gitterfehlers in den Ferrit widerspricht einer diffusionskontrollierten Um-
wandlung. Wichtig ist nach dem in [77] gefiihrten Nachweis, dall ein Oberflachenrelief auch
durch eine diffusionskontrollierte Umwandlung entstehen kann und damit kein eindeutiges

Anzeichen einer scherungskontrollierten Umwandlung ist.

2.3.4. Thermodynamik

Die treibende Kraft einer Umwandlung ist durch die Differenz der freien Enthalpien der Aus-
gangsphasen und der Produktphasen gegeben. Dabei miissen sich nicht unbedingt die
Gleichgewichtsphasen einstellen, die die grofte Differenz der freien Enthalpie zu den Aus-
gangsphasen besitzen. Sowohl die martensitische als auch die bainitische Umwandlung fiihren
zu einem metastabilen Zustand. Diese Zustinde liegen mit ihrem Energieinhalt {iber dem
Gleichgewichtszustand in einem relativen Minimum [78] und konnen sich unter bestimmten
Voraussetzungen unter Energieabgabe in Richtung Gleichgewicht verschieben. Solche meta-
stabilen Zustdnde konnen bei der bainitischen Umwandlung zum Beispiel durch kohlenstoff-
reichen Ferrit im Gleichgewicht mit e-Karbid erreicht werden. Auch das Auftreten von Kon-
zentrationsgradienten, durch die die Unterschiede der freien Enthaltpie innerhalb der Phasen
sehr verschieden sein konnen, fithren zu metastabilen Zustanden [70].

Bild 2.12 zeigt die Abhdngigkeit der freien Enthalpie der Phasen o und y von ihrem Kohlen-
stoffgehalt. Eine Gleichgewichtsreaktion von y mit der Kohlenstoftkonzentration X, erfolgt zu
a mit der Kohlenstoffkonzentration X' und y mit der Kohlenstoffkonzentration X*. Die bei-
den Gleichgewichtskonzentrationen liegen auf einer Tangente mit der Gleichung

Gay_Gya
Xay—xva ’

AG(X) = GV% + (X — X% - 2.5)

die sowohl an der a- als auch an der y-Parabel anliegt [79].
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Bild 2.12: Freie Enthalpie der o—y Umwandlung im Gleichgewicht, nach [79]

Um die Gleichgewichtskonzentration von X' in o bzw. X* in y zu erreichen ist eine starke
Kohlenstoffdiffusion notwendig. Dabei sinkt die freie Enthalpie der y-Phase etwas von G, auf
G", wihrend die freie Enthalpie eines in o umgewandelten Volumenelements stark auf G
erniedrigt wird. Das Gesamtsystem senkt dabei seine freie Enthalpie um den Betrag AG ab. Die
Triebkraft fiir die Umwandlung ist durch AG, gegeben.

Bei verdnderten Umwandlungsbedingungen kann unter der Voraussetzung einer hinreichenden
Triebkraft eine Nichtgleichgewichtsreaktion ablaufen, bei der in den Produktphasen von X'
bzw. X* verschiedene Kohlenstoffkonzentrationen eingestellt werden. In Bild 2.13 ist an-
genommen, daB Austenit mit Konzentration X, in Ferrit mit der Konzentration X, > X" um-
wandelt. Erfolgte die Umwandlung rein diffusionskontrolliert, so wiirde die Triebkraft AG,
allein durch die Bewegung des Diffusionsfeldes vor der Umwandlungsfront dissipiert werden
(AG = AG,) an der sich dann die Konzentration X,,, < X" einstellen wiirde [80]. Wird aber ein
Anteil AG; fiir die Bewegung der Phasengrenzflache und den scherungsbedingten, koopera-
tiven Atomtransfer iiber die sich bewegende Grenzfliche benotigt [46,81], so stellt sich dort
die Konzentration X; < X, ein.
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Bild 2.13: Aufteilung der freien Enthalpie AG, in scherungs- AG, und diffusionsbedingten
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Die Aufteilung von AG, in AG4 und AG; ergibt sich nach [46,80] aus der Bedingung, daf3 die
Diffusion mit der gleichen Geschwindigkeit wie die Scherung ablaufen mufB. Durch diese
Koppelung von Diffusion und Scherung bilden sich die Kohlenstoffkonzentrationen dyna-
misch vor der sich bewegenden Grenzfliche aus, wie Bild 2.14 zeigt. Die hochste Kohlen-
stoffkonzentration des Austenits X; stellt sich in der Grenzflache ein. Der Kohlenstoff diffun-
diert von dort in den Austenit ab, wodurch der Kohlenstoffgehalt des Austenits X, steigt (ge-
strichelte Kurve in Bild 2.14). Nihert sich X, an den Wert X,,,, so wird eine weitere Reaktion
unmoglich, da keine Enthalpieabsenkung des Gesamtsystems AG mehr auftritt. Die bainitische
Umwandlung kommt zum Erliegen und kann nur durch Absenken von X, z.B. durch Karbid-
bildung oder durch Absenken der Temperatur fortgesetzt werden.

2.3.5. Restaustenit

Voraussetzung fiir eine vollstdndig ablaufende bainitische Umwandlung ist die Karbidbildung
aus dem Austenit. Da Karbide gro3e Mengen an Kohlenstoff aufnehmen, stellen sie Kohlen-
stoffsenken dar, die Kohlenstoff aus dem Austenit absaugen. Kohlenstoffanreicherungen im
Austenit, die - wie oben gezeigt - die Umwandlung zum Erliegen bringen wiirden, sind dann
nicht mehr méglich. Wird die Karbidbildung, z.B. durch Silizium als Legierungselement ver-
hindert oder verzdgert, so werden gro3ere Austenitmengen nicht umgewandelt. Sie liegen dann
nach dem Abschrecken auf Raumtemperatur ganz oder teilweise als Restaustenit vor. Die
Restaustenitmenge ist davon abhingig, wie weit sich die Martensitstarttemperatur im ver-
bliebenen Austenit abgesenkt hat.

2.3.6. Unterer Bainit

Der untere Bainit entsteht bei relativ niedrigen Umwandlungstemperaturen von unterhalb der
Ubergangstemperatur zum oberen Bainit bis unterhalb der Martensitstarttemperatur. Theore-
tisch kann sich unterer Bainit bis zur Martensitfinishtemperatur bilden.

a)  Bildungskinetik

[82] stellt fiir die Bainitbildung eine Anderung der Umwandlungskinetik bei Unterschreiten
einer Temperatur von 350°C fest und identifiziert das Umwandlungsprodukt als unteren Bai-
nit. Dieser wichst mit einer Aktivierungsenergie von 14 000 cal/mol (0,61 eV), die im Zu-
sammenhang mit der Kohlenstoffdiffusion im {bersittigten Ferrit als geschwindigkeits-
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bestimmender Proze diskutiert wird. Wegen des steigenden Kohlenstoffgehaltes nimmt bei

sinkenden Umwandlungstemperaturen der Volumensprung bei der o—y Umwandlung zu.

[83] gibt als Aktivierungsenergie fiir die Bildung des unteren Bainits Werte von 7 500 bis
13 000 cal/mol (0,33 bis 0,56 e¢V), [84] solche von 14 500 bis 16 500 cal/mol (0,63 bis 0,72
eV) an. Dabei wird von einem eigenen Umwandlungsmechanismus fiir den unteren Bainit
ausgegangen.

b) Kohlenstoffaufteilung an der Umwandlungsfront

X =
+
O
-
13}
o
o
S o Y
0
1% X | .
< X
i
< Karbid—
bildung .
im Ferrit .
Grenzflache

Weg

Bild 2.15: Kohlenstoffgradient in der Néihe der Grenzfliche im unteren Bainit

Bei den niedrigen Umwandlungstemperaturen kann wegen der geringen Diffusionsfahigkeit
des Kohlenstoffs im Austenit und den gemessenen hohen Umwandlungsgeschwindigkeiten
[59] kein nennenswerter Anteil des Kohlenstoffs vom Ferrit in den Austenit abdiffundieren. Es
findet also zunichst eine martensitische Umwandlung des Austenits bei nahezu voller Koh-
lenstoffiiberséttigung statt, so dall der Kohlenstoffgehalt des gebildeten Ferrits fast gleich dem
des Austenits bleibt. Bild 2.15 verdeutlicht diesen Sachverhalt. Der hohe Kohlenstoffgehalt im
Ferrit kann sich nach der Umwandlung entweder durch Karbidbildung im Ferrit, oder durch
Abdiffusion in den Restaustenit vermindern [5].
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¢) Karbidbildung

Bild 2.16: Schematische Darstellung der Karbidanordnung im unteren Bainit [31]

Zunéchst dachte man daran, daf3 bei der Bildung des unteren Bainits die Karbide unmittelbar an
der Grenzfliache aus dem Austenit so ausgeschieden werden, daf3 sich die Grenzfldchenenergie
minimiert [85]. [86] konnte jedoch nachweisen, daf} sich die Karbide wéihrend der Umwand-

lung aus dem Ferrit ausscheiden.

Ahnlich wie beim angelassenen Martensit bilden sich die Karbide im Inneren der Ferritnadeln
in gleichen kristallographischen Richtungen [68] mit Winkeln zur Nadelachse von etwa 60°
[31] (vgl. Bild 2.16). Dabei handelt es sich meist zundchst um e-Karbid (Fe,4C), das nach
lingeren Umwandlungszeiten in Zementit iibergeht. Die Ausscheidung der Karbide hinter der
Umwandlungsfront senkt die Kohlenstoffiibersittigung des Ferrits und damit die freie Enthal-
pie des Gefiiges [74]. Die Karbidform entspricht dem Zustand minimaler Verzerrungsenergie
[69]. Die Zahl und die feine Verteilung der Karbide sind fiir die guten mechanischen Eigen-

schaften des unteren Bainits verantwortlich.

Im Zusammenhang mit der Lage der ausgeschiedenen e-Karbide in einem Winkel von 60° zur
Ferritnadelachse wurde vermutet, da3 sich die Ausscheidungen an Verformungszwillingen
ausbilden. Es konnte aber keine Korrespondenz zwischen der Orientierung der Karbidaus-
scheidungen und den Zwillingsebenen im Ferrit festgestellt werden. Daher nahm [86] an, da3
die Karbidausscheidung aus energetischen Griinden orientiert erfolgt.

[76] wies aber nach, dal durch den wachsenden Ferrit bei der Verformung des Austenits
Zwillinge entstehen. Diese Zwillinge im Austenit werden von der Umwandlungsfront geschert
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und in das krz Gitter "ibergefiihrt". An diesen Gitterstorungen bilden sich im weiteren Verlauf
der Umwandlung Karbide. So ist es zu erkldren, da3 die Habitusebene der Karbidausscheidung
keiner Zwillingsebene im Ferrit entspricht.

1 2

VI

i U

Bild 2.17: Schematische Darstellung des Bildungsmechanismus des unteren Bainits [87]

Bei dem von [87] entwickelten Mechanismus der Karbidbildung wird, wie in Bild 2.17 skiz-
ziert, von langen Ferritkeimen (1) ausgegangen, an denen im zweiten Schritt durch sympatheti-
sche Keimbildung weitere Ferriteinheiten entstehen (2). Der zwischen den Ferriteinheiten
eingeschlossene Austenit reichert sich durch Diffusion aus dem Ferrit stark an Kohlenstoff an,
bis es zur Karbidbildung aus dem Austenit kommt (3). Im letzten Schritt schlieBen sich die
Liicken um die Karbide, da nunmehr weitere Ferritbildung in den - jetzt an Kohlenstoff ver-
armten - Austenitbereichen erfolgen kann. Wandernde Kleinwinkelkorngrenzen gleichen
vorhandene Orientierungsunterschiede zwischen den Ferriteinheiten aus, so dal ihre ehema-
ligen Begrenzungen nahezu verschwinden (4).

d) Orientierungsbeziechung

Nach [86] tritt zwischen Austenit und Ferrit des unteren Bainits iiberwiegend die Kurdju-
mov-Sachs Orientierungsbeziehung

(011), Il (111),

[111], Il [110], (2.6)

auf.
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Gleichzeitig bestehen Orientierungsbeziehungen nach Nishiama-Wassermann.
(011), II (111),
[011], Il [112], (2.7)

Die beiden Orientierungsbeziehungen unterscheiden sich nur um etwa 5°. Als Orientierungs-

beziehung zwischen Ferrit und Zementit gibt [70] fiir den unteren Bainit
[100]pe,c Il [110],, (2.8)
[010]pe,c Il [111],
an. In einer neueren Untersuchung findet dagegen [86] die Orientierungsbeziehung nach Ba-
garyatski
[100]pe,c I [011],
[010]pe,c I [111], (2.9)
[001]pe,c Il [211],
erfiillt. SchlieBlich gelingt es [88] nicht, fiir den unteren Bainit eine Orientierungsbeziehung
zwischen Zementit und Austenit nachzuweisen. Daraus schliefit [86], dall der Zementit beim
unteren Bainit innerhalb des Ferrits ausgeschieden wird und nicht aus dem Austenit.
Die e-Karbide weisen nach [89] Orientierungsbeziehungen zum Austenit als auch zum Ferrit
auf, die sich durch
(0001), Il (117),
(0110), II (211)], (2.10)

(0001), Il (101),

(0110), Il (121),
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beschreiben lassen. Danach kann fiir das e-Karbid nicht entschieden werden, ob es aus dem

bainitischen Ferrit, oder aus dem Austenit ausgeschieden wird.

e) Restaustenitstabilisierung

Da bei den Temperaturen im unteren Bainitbereich kaum Kohlenstoffpartitionierung statt-
findet, kann die bainitische Reaktion meist vollstindig ablaufen, so dal kein oder nur wenig
Restaustenit zuriickbleibt. Wird die Reaktion jedoch vorzeitig durch Abschrecken abgebro-
chen, so wandelt sich der noch nicht bainitisch umgewandelte Austenit martensitisch um und
es kann je nach Kohlenstoffgehalt und Legierungszusammensetzung Restaustenit zuriickblei-
ben.

Durch Zulegieren von Silizium wird die Karbidbildung im C-iibersattigten Ferrit unterdriickt.
Der Kohlenstoff diffundiert daher in den noch nicht umgewandelten Austenit und erhoht dort
den Kohlenstoffgehalt, bis die bainitische Umwandlung zum Erliegen kommt. Der dann noch
nicht umgewandelte Austenit ist so stark mit Kohlenstoff angereichert, dafl er auch nach Ab-

schrecken auf Raumtemperatur als Restaustenit vorliegt.
2.3.7.  Ubergangstemperatur vom unteren zum oberen Bainit

Ein weiterer umstrittener Aspekt der Bainitbildung ist die Ubergangstemperatur vom unteren
zum oberen Bainit. [60] geht davon aus, dafl diese - wie in Bild 2.18 gezeigt - mit steigenden
Kohlenstoffgehalten von 400°C aufetwa 550°C bei 0.5 Masse% C ansteigt. Bei weiter steigen-
den Kohlenstoffgehalten stellt sich bei gleichbleibender Umwandlungsgeschwindigkeit eine
hohere Ubersittigung des gebildeten Ferrits ein, so daB der Kohlenstoff immer langsamer in
den Austenit abdiffundiert. Entsprechend werden immer hohere Umwandlungstemperaturen
fiir eine hinreichende Kohlenstoffdiffusion in den Austenit bendtigt, damit sich dort Karbid-
ausscheidungen bilden konnen. Uberschreitet der Zustand der Legierung die extrapolierte
Acm-Linie des Fe-Fe;C-Diagramms, so wird die Legierung quasi tibereutektoid und es kommt
zur Karbidausscheidung aus dem Austenit, was nach [60] der Bildung des oberen Bainits
entspricht. Deshalb sinkt die Ubergangstemperatur oberhalb 0.7 Masse% C auf 350°C ab.
Unterhalb dieser Temperatur verlduft die Karbidausscheidung aus dem Austenit langsamer als
die aus dem Ferrit und es bildet sich unterer Bainit.
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Bild 2.18: Einfluf3 des Kohlenstoffgehaltes auf die Ubergangstemperatur vom unteren zum
oberen Bainit [60]

Das Ansteigen der Ubergangstemperatur fiir kleine Kohlenstoffgehalte, wie es [3,60] be-
obachtet hat, riihrt nach [75] jedoch von der Definition her, daB die Ubergangstemperatur die
hochste Temperatur ist, bei der sich noch Karbid aus dem Ferrit ausscheidet. Da sich im Zuge
der Bildung des oberen Bainits, besonders nach langen Umwandlungszeiten, wegen der Koh-
lenstoffanreicherung im Austenit und damit steigenden Ubersittigung des Ferrits, durchaus
auch Karbid im Ferrit ausscheiden kann, représentiert die von [60] gefundene Kurve nicht den
Ubergang der Bildungsmechanismen. [75] fiihrt vielmehr den Ubergang vom oberen zum
unteren Bainit auf das hypothetische Fe-g-Karbid-Zustandsdiagramm zuriick. Bild 2.19 zeigt,
dafl sich unter 350°C Umwandlungstemperatur e-Karbid aus dem Ferrit ausscheidet. De-
mentsprechend legt [75] die Ubergangstemperatur konstant bei 350°C unabhéngig vom Koh-
lenstoffgehalt fest. Die Ausscheidung von e-Karbid ist nach seiner Theorie der wichtigste
Mechanismus der Bildung des unteren Bainits. Das metastabile e-Karbid wandelt sich dann
nach langeren Umwandlungszeiten in stabilen Zementit um.
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Bild 2.20: Die Starttemperatur des untern Bainits in Relation zur Bainit- und Martensit-

starttemperatur [86]
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[86] schligt eine weitere Betrachtungsweise der Ubergangstemperatur vor. Er geht davon aus,
daB bei Unterschreiten der Ubergangstemperatur ein Wechsel des Umwandlungsmechanismus
stattfindet, der eine eigene Kinetik und eine eigene Einsatztemperatur besitzt, die sich zwi-
schen der Bainit- und der Martensitstarttemperatur einordnet (vgl. Bild 2.20). Die Uber-
gangstemperatur steigt, wie die beiden anderen Kurven mit sinkendem Kohlenstoffgehalt an,
da auch fiir die Bildung unteren Bainits die erforderliche Triebkraft und damit die Unter-
kiihlung mit dem Kohlenstoffgehalt abnimmt. Das von [60] experimentell beobachtete Ab-
sinken der Ubergangstemperatur bei niedrigen Kohlenstoffgehalten wird hier als Hértbar-
keitsproblem bewertet. Der Austenitzerfall beginnt schon nach kiirzester Zeit, so da3 sich
schon beim Abkiihlen auf Umwandlungstemperatur oberer Bainit bildet. Erst bei tieferen
Umwandlungstemperaturen kiihlen die Proben schnell genug ab. Die Ausscheidung von
e-Karbid aus dem iibersittigten Ferrit wird als Wettlauf der Ausscheidung gegen die Ab-
diffusion des Kohlenstoffs in den Austenit dargestellt. Entsprechend reicht nur bei hoher
kohlenstoffhaltigen Stéhlen der im Ferrit vorhandene Kohlenstoff zur e-Karbidbildung aus,

was experimentell bestitigt wurde.

2.3.8. Oberer Bainit

Bei Umwandlungstemperaturen unterhalb des Bereichs der Perlitbildung und oberhalb des
Bereichs der Bildung des unteren Bainits entsteht oberer Bainit. Die Kohlenstoffdiffusion im
Austenit ist fiir diese Phasenumwandlung von entscheidender Bedeutung.

a)  Bildungskinetik

Im Temperaturbereich zwischen 350°C und 400°C findet [82] flir die Umwandlung eine Ak-
tivierungsenergie von 34 000 cal/mol (1,48 eV), die etwa der fiir die Kohlenstoffdiffusion in
v-Eisen (1,34 eV) entspricht. Oberhalb 350°C wird im Ferrit ein konstanter Kohlenstoffgehalt
von 0,03% beobachtet, der der Gleichgewichtskonzentration nahekommt. Gleichzeitig wird

eine linear mit steigender Umwandlungstemperatur sinkende Léngenénderung der Probe be-
obachtet [82].

[83] gibt dagegen fiir die Aktivierungsenergie der Bildung von oberem Bainit Werte von
18 000 bis 32 000 cal/mol (0,78 bis 1,39 eV) an, [84] solche von 22 000 bis 30 000 cal/mol
(0,95 bis 1,30 eV).
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b) Kohlenstoffaufteilung an der Umwandlungsfront

Der Ferrit des oberen Bainits enthidlt einen geringeren Kohlenstoffgehalt als der Austenit, aus
dem er entstand, ist aber dennoch iibersittigt [90]. Diese Ubersittigung vermindert sich mit
steigender Umwandlungstemperatur durch die steigende Abdiffusion in den Austenit, der sich
durch diesen Mechanismus stark an Kohlenstoff anreichert [91]. Bei tiefen Umwandlungs-
temperaturen wird in der Ndhe der Grenzflidche schnell ein Kohlenstoffgehalt von X,, erreicht
(vgl. Bild 2.14), da die Kohlenstoftdiffusion in den Austenit verzdgert ablauft. Die bainitische
Reaktion kommt dadurch rasch zum Erliegen und kann nur durch erneute sympathetische
Keimbildung weiterlaufen. Damit 148t sich die mit sinkender Umwandlungstemperatur ab-
nehmende Breite und wachsende Anzahl der Bainitaggregate erkldren [91]. Die hohe Anrei-
cherung von Kohlenstoff im Austenit wird durch Karbidbildung vermindert. Ist Karbidbildung
unmdglich, z.B. durch hohe Si - Gehalte, so verbleiben gro3e Mengen Restaustenit im Geflige.

¢) Karbidbildung

Zementit

s | >

Bild 2.21: Schematische Darstellung der Karbidausscheidung im oberen Bainit [31]

Wird der Austenit von wachsenden Ferritnadeln eingeschlossen, so reichert er sich so stark an,
daB sich Karbide aus dem Austenit ausscheiden konnen [46]. Es handelt sich dabei immer um
Zementit, der direkt aus dem angereicherten Austenit ausgeschieden wird. Die Karbide des
oberen Bainits liegen stets in Form mehr oder weniger kontinuierlicher Karbidfilme zwischen
den Ferritnadeln vor [60,59] (vgl. Bild 2.21). Bei steigendem Kohlenstoffgehalt der Legierung
werden die Ferritnadeln diinner, die Karbidfilme diskontinuierlich und treten haufiger auf. [76]
stellt fest, dal die Keimbildung der Karbide durch die Spannungen, die durch das Einformen
der wachsenden Ferritnadeln in den umgebenden Austenit entstehen, erleichtert wird. Aus den
Untersuchungen der Orientierungsbeziehung von Karbid, Austenit und Ferrit schliet [76], da3
die Karbide im oberen Bainit ebenfalls durch eine Gitterscherung entstehen. Dieser Theorie
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widerspricht [92] und zeigt, da3 sowohl die Bildung des bainitischen Ferrits als auch der
Karbide mit einer diffusionskontrollierten Umwandlung zu erkléren sind.

d) Orientierungsbeziechung
[60,70] beobachten zwischen Austenit und Ferrit des oberen Bainits die Orientierungsbezie-
hung nach Nishiyama - Wassermann (vgl. 2.7), die auch beim unteren Bainit giiltig ist. Im
Rahmen der Genauigkeit der erzeugten Beugungsbilder kann ebenfalls die Kurdjumov - Sachs
- Beziehung giiltig sein (vgl. 2.6).
Fiir die Orientierung zwischen Zementit und Austenit schldgt [93] die Beziehung

(010)e,c Il (110),

[001]pe,c I [225], (2.11)

[100]ec |l [554]y
[60] dagegen

(010)pe,c I (110),
[001]pe,c I [112], (2.12)
[100]pe,c Il [111],

vor.

Nach [60] werden keine Orientierungsbeziehungen zwischen Ferrit und Zementit beobachtet,
woraus er schlie3t, dal3 sich der Zementit nicht aus dem Ferrit, sondern aus dem Austenit
ausscheidet.
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e) Restaustenitstabilisierung

Reichert sich der Austenit stark mit Kohlenstoffan, so kann, falls die Anreicherung nicht durch
Bildung von Karbiden verringert wird, die Bainitbildung zum Erliegen kommen. Dieses Phé-
nomen wird im Rahmen der kinetischen Definition des Bainits als "Phdnomen der unvollstén-
digen Umwandlung" bezeichnet. Im Temperaturbereich dieser unvollstindigen Umwandlung
ist die Keimbildung des Zementits behindert [60]. Das kann durch Zugabe von Chrom oder
Silizium [76] erreicht werden. In beiden Féllen erweist sich der angereicherte Austenit als sehr
stabil gegen Abschrecken auf Raumtemperatur, so dal erhebliche Mengen an Restaustenit
zurlickbleiben konnen [35,76], die die mechanischen Eigenschaften der Legierung wesentlich

beeinflussen.

2.3.9. EinfluB} der Legierungselemente auf die Bainitbildung

Die Abschitzung des Einflusses der Legierungselemente auf die Bainitbildung ist relativ
komplex, da sich die Kinetik der auftretenden Reaktionen oft nicht proportional zu den An-
teilen an Legierungszusétzen dndert. Erschwerend kommt hinzu, daB sich die Elemente in ihrer
Wirkung gegenseitig beeinflussen. Legierungskomponenten, die mit den Eisenphasen ein
Substitutionsmischkristall bilden, beeinflussen die bainitische Umwandlung nur indirekt, da in
diesem Temperaturbereich der Bainitbildung keine Substitutionsatomdiffusion auftritt [94,95].
So kann nach [58] die Wachstumskinetik des Bainits durch eine Beeinflussung der Diffusi-
onsrate des Kohlenstoffs durch das Legierungselement verdndert werden. Qualitativ betrachtet
senken die Elemente Mn, Ni, Cr und Si die Bainitstarttemperatur ab und verldngern die Um-
wandlungszeit. Die Elemente Cr, Mo, V und W fiihren im ZTU-Diagramm zu einer Trennung

des Perlitbereichs vom Bainitbereich und zur Bildung eines umwandlungstrdgen Bereichs.

Kohlenstoff ist der wesentliche Einflufaktor beziiglich der Morphologie des Bainits. Bei
steigendem Kohlenstoffgehalt kommt das Breitenwachstum der Bainitnadeln wegen der er-
schwerten Kohlenstoffdiffusion friiher zum Erliegen. Entsprechend werden die Bainitnadeln
diinner und zahlreicher. Ein steigender Kohlenstoffgehalt fordert aulerdem die Karbidbildung
sowohl aus dem Ferrit (beim unteren Bainit), als auch aus dem Austenit (beim oberen Bainit).
Mit steigendem Kohlenstoffgehalt wird die Inkubationszeit verldngert und die Bainitstarttem-
peratur (Bs) abgesenkt.

Durch Zugabe von Chrom wird ebenfalls die Inkubationszeit verlingert und B, abgesenkt. Die
Steigerung der Austenitbestdndigkeit kann so weit fithren, da3 in bestimmten Temperatur-
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bereichen iiber lange Zeiten keine Umwandlung mehr stattfindet und ein umwandlungstriger

Bereich auftritt.

Silizium hebt die Ac;- und die Acs-Temperatur des metastabilen Fe-Fe;C-Diagramms an und
verschiebt die eutektoide Konzentration zu geringeren Kohlenstoffgehalten. Die Kinetik der
Perlit- und der Bainitbildung wird durch Silizium nur unwesentlich beeinfluBBt [96]. Silizium ist
in Zementit praktisch unloslich [36].

Mangan erhoht stark die Austenitstabilitdt sowohl in der Perlit als auch in der Bainitstufe [97],
was in Manganstihlen zu hohen Restaustenitgehalten fiihren kann und die Umwandlungszeiten
in der Bainitstufe relativ lang werden ld6t. Dadurch wird, auch fiir die bainitische Um-
wandlung, die Durchvergiitbarkeit verbessert. Mangan ist im Zementit 16slich und bildet mit
Kohlenstoff Mn3;C mit einer zum Zementit isomorphen Struktur.

Ein Zusatz von Nickel fiihrt wie Cr oder Mn zu einer Erniedrigung von Bg. Bei hohen Ni-
ckelgehalten schniirt sich der Bereich der vollstindigen bainitischen Umwandlung stark ein,
beispielsweise auf den Temperaturbereich bis 10°C iiber der Martensitstarttemperatur bei Zug-
abe von 4% Nickel [98].

Molybdén erhoht die Acs Temperatur ohne die Ac; Temperatur zu beeinflussen. Es verzogert
vor allem die voreutektoide Ferritausscheidung und die Perlitbildung [99]. Das erleichtert bei
grolen Bauteilen das Abkiihlen auf die Temperaturen der bainitischen Umwandlung ohne
Vorausscheidung von Ferrit oder Perlit.

Die Ferrit- und die Perlitbildung werden ebenfalls durch Bor stark verzogert [91]. Der Perlitbe-
reich verschiebt sich zu laingeren Umwandlungszeiten, wéihrend die Bainitbildung unbeeinfluf3t
bleibt. Vor allem bei der kontinuierlichen Umwandlung kénnen so rein bainitische Gefilige
erzeugt werden. Dabei ist es wichtig, dall vorhandener Stickstoff durch Aluminium oder Titan
gebunden wird, da die sonst entstehenden Bornitride eine Versprodung verursachen.
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2.3.10. Die bainitische Umwandlung in Siliziumstihlen

Bei siliziumhaltigen Stdhlen ergeben sich, im Vergleich zu den schon beschriebenen Mecha-
nismen der bainitischen Umwandlung in siliziumfreien Stdhlen, einige Besonderheiten, da
Silizium die Bildung von Zementit unterdriickt [38]. Da die Karbidbildung Voraussetzung fiir
eine vollstdndige bainitische Umwandlung ist, kommt es in Siliziumstédhlen zu unvollsténdigen
Umwandlungen mit hohen Restaustenitgehalten [5]. Untersuchungen an Siliziumstéhlen kon-
nen wichtige Hinweise fiir die Aufklarung der Bildung des bainitischen Ferrits liefern, da die
Umwandlungsprodukte nicht durch eine nachfolgende Karbidbildung verdndert werden.

Silizium ist in Zementit praktisch unldslich [36]. Das Wachstum eines Zementitkeimes setzt
also die Abdiffusion von Silizium voraus, die bei den Umwandlungstemperaturen der Bainit-
bildung nur sehr langsam erfolgen kann. Um den Zementitkeim baut sich ein Siliziumgradient
auf, der lokal die Aktivitit des Kohlenstoffs stark erhoht (vgl. Bild 2.22)[100]. Dadurch wird
der Kohlenstoffzuflul zum Zementitkeim reduziert, so dal der Keim nicht weiter wachsen
kann [5].

Zementitkeim /ementitkeim

Bild 2.22: Verlauf der Si- und der C-Konzentration X (linkes Teilbild) sowie der Si- und
C-Aktivitdten A (rechtes Teilbild) bei der Keimbildung von Zementit [100]

Die Umwandlung im Bereich des oberen Bainits lduft in Siliziumstdhlen wegen der er-
schwerten Karbidbildung in zwei Phasen ab [76]. In der ersten Phase entsteht bainitischer
Ferrit mit relativ hoher Bildungsgeschwindigkeit, wobei der umgebende Austenit stark mit
Kohlenstoff angereichert wird. In der zweiten Phase, die in Siliziumstdhlen erst nach sehr
langen Zeiten einsetzt [38,101], bilden sich dann Karbide aus diesem angereicherten Austentit.
Durch die Absenkung des Kohlenstoffgehaltes im Austenit kann die Ferritbildung weiter-
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laufen, und es bildet sich Sekundirferrit durch seitliches Wachsen der vorhandenen Ferritna-
deln [89]. Im Bereich des unteren Bainits scheiden sich schon nach kurzen Umwandlungs-
zeiten g-Karbide innerhalb des Ferrits aus [89], da Silizium die e-Karbidbildung wenig be-
einflut. Lediglich die Umwandlung des e-Karbids in Zementit wird durch das vorhandene
Silizium unterdriickt [89]. Durch die vorhandene Karbidbildung weist der untere Bainit ge-
ringere Restaustenitmengen als der obere Bainit auf [5]. Die von [5,76] gefundenen Karbide
konnen nicht als Zementit identifiziert werden, da sie erhebliche Mengen an Silizium enthal-
ten. Auch [89,102,103] berichten vom Auftreten von Silicokarbiden nach ldngerer Umwand-

lung im Temperaturbereich des oberen Bainits.

Bei hoherem Siliziumgehalt und Umwandlungstemperaturen zwischen 350°C und 400°C
konnen grofle Restaustenitbereiche entstehen, die nur wenig mit Kohlenstoff angereichert sind,
und sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften der Legierung auswirken [35]. Im Auste-
nit, der zwischen wachsenden Ferritnadeln eingeschlossen ist, finden sich Verformungs-
zwillinge, die auf den lokal hohen Kohlenstoffgehalt des Austenits zwischen den Ferritnadeln
deuten [5].

2.3.11. Phinomen der unvollstindigen Umwandlung

[38,66] beobachten, da3 die bainitische Umwandlung bei Anndherung an Bg immer unvoll-
standiger verlduft, bis sie bei Bs zum Erliegen kommt. Nach einiger Zeit, in der nichts ge-
schieht, setzt Perlitbildung ein. Wird nun durch Zugabe von Legierungselementen der Tem-
peraturbereich der Perlitbildung zu héheren oder der Bainitbildung zu tieferen Temperaturen
verschoben, so entsteht ein Temperaturbereich, in dem Umwandlungen, wenn {liberhaupt, erst
nach sehr langen Zeiten ablaufen. [5] erklirt dieses Phinomen mit der unterdriickten Karbid-
bildung bei hoheren Temperaturen. Der Austenit reichert sich schnell mit Kohlenstoff an, so
daf die Umwandlung schon nach kurzer Zeit zum Stillstand kommt.

Auch an dem Phinomen der unvollstdandigen Umwandlung entziindet sich die Kontroverse um
den Mechanismus der Bainitbildung. [66,104] fithren den umwandlungstrigen Bereich auf
einen "Solute Drag Like Effect" (SDLE) zuriick. Dieses Modell geht davon aus, dal3 Substitu-
tionsatome im Temperaturbereich der Bainitbildung nicht frei durch das Atomgitter diffun-
dieren konnen, sich aber in der bewegten Phasengrenzfldche anreichern. Handelt es sich dabei
um Elemente, die die Kohlenstoffaktivitdt erniedrigen, so sinkt die treibende Kraft fiir die
Abdiffusion des Kohlenstoffs aus dem Ferrit in den Austenit. Dieser Effekt erniedrigt die
Umwandlungsgeschwindigkeit und kann im Extremfall die sich wihrend der Umwandlung
bewegende Phasengrenzfldche schon nach kurzer Zeit, durch Bildung von Karbiden innerhalb
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dieser Grenzflidche, zum Stillstand bringen. In einer direkten Stellungnahme auf [66] wider-
spricht [105], da es Beispiele fiir Legierungselemente gibt, die die Kohlenstoffaktivitét er-
niedrigen, aber keinen umwandlungstragen Bereich verursachen. Ferner 1aft sich mit dem
SDLE nur der umwandlungstrige Bereich zwischen Bainit und Perlit erkldren, nicht aber der
zweite umwandlungstriage Bereich, der zwischen unterem Bainit und oberem Bainit gefunden

wurde.

2.3.12. Mechanische Eigenschaften bainitischer Eisenbasislegierungen
a) Verfestigungsmechanismen

Die wichtigsten im bainitischen Geflige aufiretenden Verfestigungsmechanismen sind die
Korngrenzenverfestigung, die Versetzungsverfestigung, die Mischkristallverfestigung und die
Dispersionsverfestigung.

Bei der Korngrenzenverfestigung stellt sich die Frage, wie eine Korngrofe im bainitischen
Geflige zu definieren ist. Eine Moglichkeit ist die ehemalige Austenitkorngréfe, die indirekt
die Lange der Bainitnadeln und die Grofe der Pakete bestimmt, die sich aus mehreren Nadeln
zusammensetzen. [106] findet fiir die Austenitkorngrof3e keine Beziehung zu den Festigkeits-

G I 2.13)

Latten

eigenschaften, wéahrend er fiir die Paketgrofle die Beziehung
findet.

[3,90] definieren die Breite der einzelnen Bainitnadeln als KorngroBe und bestimmen

O-Kg = 0(3 . d_E (2.14)

die der Hall-Petch-Beziehung entspricht. Da die Ferritnadeln mit sinkender Umwandlungs-
temperatur kleiner und zahlreicher werden [3], kann mit (2.14) der beobachtete Festigkeits-
anstieg begriindet werden.

Je nach Umwandlungstemperatur liegen im bainitischen Ferrit hohe Versetzungsdichten von
10° bis 10" cm* vor [103,106]. Die Versetzungsdichte nimmt wegen der abnehmenden Ein-
formung des Ferrits bei steigenden Umwandlungstemperaturen ab. Sie ist umso hoéher, je mehr
Karbide vorhanden sind [3].
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Nur ein Teil dieser Versetzungen nehmen als Gleitversetzungen an der plastischen Ver-
formung teil. Thre Bewegung durch das Metallgitter wird durch die rdumliche Struktur der
nichtgleitfahigen Versetzungen, die geldsten Fremdatome, die Karbide sowie durch Korn- und
Phasengrenzen behindert [107]. Der Anteil der Versetzungsverfestigung 148t sich quantitativ

o =a, Gb\p (2.15)

durch

abschitzen. o, ist dabei eine Konstante, G der Schubmodul, b der Betrag des Burgersvektors
und p die Gesamtversetzungsdichte.

Die Wechselwirkung zwischen Gleitversetzungen und in den jeweiligen Gleitebenen liegen-
den Interstitions- oder Substitutionsatomen flihren zu einem Spannungsanteil

O-Mk = 0{2 . G . CM (2.16)
wobei a; und M Konstanten sind und C die Fremdatomkonzentration. Der im bainitischen
Ferrit geloste Kohlenstoff wichst mit sinkender Umwandlungstemperatur an, was zu zuneh-
mender Mischkristallverfestigung fiihrt [3].

Die Karbide im oberen Bainit beeinflussen die Festigkeitseigenschaften nur dahingehend, daf3
sie die Rilbildung und -ausbreitung begiinstigen. Mit den Gleitversetzungen treten sie nicht in

Wechselwirkung, da sie an den Ferritnadelgrenzen liegen. Im unteren Bainit verursachen die

im Ferrit gebildeten Karbide eine Ausscheidungsverfestigung, die den Spannungsanteil
o¢=A-n,In (ni) 2.17)

liefert [106]. Dabei ist n. die Anzahl an Karbidteilchen pro mm® und A, B Konstanten.
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Zur Bestimmung der Festigkeitseigenschaften von Gemischen verschiedener Phasen schlédgt
[106] die Mischungsregel

o=3YL, Vo (2.18)

vor. Dabei stellt V; den Volumenanteil des Gefiiges i und o; den Festigkeitskennwert dar. Diese
Abschitzung hat sich fiir die Mischung von oberem Bainit und Martensit als geeignet erwie-
sen. Bei der Mischung von unterem Bainit mit Martensit treten jedoch groBere Ungenau-
igkeiten auf. Die Mischung von Bainit mit Restaustenit 148t sich nach (2.18) beurteilen, so-
lange der Restaustenit nicht in Martensit umwandelt.

b) Einfluf} des Restaustenits auf die mechanischen Eigenschaften

[35] stellt fest, daB3 sich die Restaustenitmenge und -morphologie aufgrund der hohen Duktili-
tit und Umwandlungsfahigkeit des Restaustenits stark auf die Zahigkeitseigenschaften von
unterschiedlich hoch siliziumhaltigen Stahlen auswirkt. Bei der Verformung von Zustédnden
mit hoherer Kohlenstoftkonzentration wandelt der Restaustenit in Martensit um, wéihrend bei
der Verformung von Zustinden mit niedrigerem Kohlenstoffgehalt Zwillingsbildung im
Austenit beobachtet wird [35]. Die Restaustenitmenge, bei der die grofite Bruchdehnung auf-
tritt, wird von [35] mit 33 bis 37 Vol% angegeben. Proben mit hoherem Restaustenitgehalt (bis
zu 50 Vol%) weisen wieder schlechtere Zihigkeitseigenschaften auf. Der Grund fiir dieses
Verhalten liegt in der Morphologie des Restaustenits. Bei geringeren Restaustenitgehalten liegt
der Restaustenit filmartig zwischen den Ferritnadeln [5,35] und wirkt als Gleitfilm zwischen
den hirteren Ferritaggregaten, wodurch die Verformbarkeit des Gefiiges verbessert wird. Der
Beitrag des Restaustenits an der gesamten Verformung ist wegen der dehnungsinduzierten
Martensitbildung sehr hoch, so dafl eine VergroBerung der Restaustenitmenge einer Ver-
besserung der Bruchdehnung gleichkommt. Bei hoheren Restaustenitmengen ordnet sich der
Restaustenit blockformig an [35] und sein Verformungsmechanismus wechselt von der deh-
nungsinduzierten Martensitbildung zur Verformung durch Zwillingsbildung [5,35]. Da bei
weiter steigendem Restaustenitgehalt der blockformig angeordnete Anteil des Restaustenits
steigt, flihrt dies ab einer Restaustenitmenge von 37 Vol% wieder zu sinkenden Bruchdeh-
nungen. Dieser Zusammenhang ist nach [106] auch fiir den mit steigender Umwandlungs-
temperatur sinkenden K;c-Wert verantwortlich.
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¢) Verformungs- und Festigkeitsverhalten

Die isotherme Bainitumwandlung bietet eine Reihe von Vorteilen. Im Gebiet des unteren
Bainits werden neben hohen Festigkeiten sehr gute Zéhigkeitseigenschaften erreicht, wie [3]
fiir Stédhle mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,1 bis 1% zeigt. Dabei wurde der Chromgehalt
von 0 bis 1% und der Siliziumgehalt von 0,1 bis 0,6% variiert. Bei Umwandlungstemperaturen
von 400 bis 600°C wurde ein Streckgrenzenverhiltnis von 0,6 bis 0,8 ermittelt. Fiir Zugfes-
tigkeiten iiber 850 N/mm” zeigten die in der Bainitstufe umgewandelten Stihle eine iiberlegene
Duktilitdt gegeniiber normal vergiiteten Stahlen. Diese sehr guten mechanischen Eigenschaften
des Bainits bleiben bis zu tiefsten Temperaturen erhalten [109]. Ferner sind die Bruchdehnung,
Brucheinschniirung und Kerbschlagzihigkeit hoher als bei vergleichbarer Festigkeit nach
normaler Vergiitung. Auch die Zeitstandfestigkeit, Dauerschwingfestigkeit und Zeitschwing-
festigkeit werden durch dieses Warmebehandlungsverfahren giinstig beeinfluf3t.

Der Ubergang von unterem zu oberem Bainit bewirkt einen Sprung in der Ubergangstempe-
ratur der Schlagziihigkeit. Oberer Bainit zeigt dabei die hoheren Ubergangstemperaturen, was
auf die unterschiedliche Karbidstruktur zuriickzufiihren ist. Nach [106] stimmt die Facetten-
grofle der Spaltbruchflichen mit der Grofle der Bainitkolonien iiberein. Eventuell anwesender
Martensit fiihrt dabei zu einer Verkleinerung der Facettengrof3e.

Mitunter zeigen bainitische Stédhle eine recht geringe Streckgrenze. [108] macht dafiir eine nur
unvollstindig durchgefiihrte Umwandlung verantwortlich. Nach seinen Untersuchungen er-
reicht die Streckgrenze nur dann ihr Maximum, wenn ein moglichst hoher Umwandlungsgrad
erreicht wird. Neben der Streckgrenze reagiert die Dauerfestigkeit besonders empfindlich auf

eine unvollstindige Umwandlung.

Werkstoffe mit bainitischen Gefiigezustinden werden erfolgreich fiir Ventil- und Tellerfedern
eingesetzt, da die bainitischen Geflige Vorteile in der Dauerfestigkeit und Zeitfestigkeit dieser
Bauteile bringen. [97,108] zeigen, daB3 die Dauerfestigkeit bainitisch umgewandelter Proben
iiber der von vergiiteten Proben mit vergleichbarer Zugfestigkeit liegt. Es ist dabei auf eine
moglichst vollstindige bainitische Umwandlung zu achten. Dabei zeichnet sich das bainitische
Geflige dadurch aus, daB es durch innere oder duflere Kerben sowie von Rissen erzeugte
Spannungsspitzen wirksam abbauen kann [109].

Die Umwandlung in der Bainitstufe ist aber nicht nur aufgrund der guten mechanischen Eigen-
schaften interessant, sondern auch unter dem Aspekt einer verzugsarmen und praktisch hérte-
riBfreien Wéarmebehandlung [97]. Infolge der relativ hohen Umwandlungstemperaturen sind
sowohl die Abschreck- als auch die Umwandlungsspannungen sehr viel geringer als bei der
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iiblichen Hértung. Zudem ist die Umwandlung in der Bainitstufe mit erheblich kleineren Vo-

lumenénderungen verbunden als die martensitische Umwandlung [97].

d) Zyklisches Verformungsverhalten bei Raumtemperatur

Bei der zyklischen Beanspruchung von Stdhlen kann man nach [110] vier Ermiidungsstadien
unterscheiden: Das elastisch-plastische Wechselverformungsstadium, das Mikrori3bildungs-
stadium, das Stadium der stabilen RiBausbreitung und schlieBlich den Ermiidungsbruch. Bei
gehérteten Stihlen iiberwiegt das Wechselverformungsstadium und Mikrori8bildung tritt erst
kurz vor dem Ermiidungsbruch auf. Bei normalisierten oder vergiiteten und dabei hoch ange-
lassenen Stdhlen kann die stabile RiBausbreitung je nach Beanspruchungshohe einen erhebli-
chen Teil der Lebensdauer umfassen [28].
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Bild 2.23: Nennspannungs- Totaldehnungs-Hysteresisschleife mit den Kenngréfien der

Wechselverformung

Bei elastisch-plastischer Wechselverformung liefert der Spannungs-Totaldehnungs-Zusam-
menhang Hysteresisschleifen [111], denen bei hinreichend stabilisiertem Werkstoffverhalten
nach Bild 2.23 verschiedene Kenngrof3en entnommen werden kdnnen. Bei spannungskontrol-
lierter Versuchsfithrung lassen sich die Totaldehnungsamplitude €, und die plastischen Deh-
nungsamplituden €, als Funktion der Lastspielzahl N bestimmen. Zyklische Verfestigung

(Entfestigung) ist dabei mit einer Abnahme (Zunahme) von &,, und damit auch von &,; ver-
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bunden. Bei totaldehnungskontrollierter Versuchsfithrung stellen sich dagegen die Span-
nungsamplituden o, und die plastischen Dehnungsamplituden ¢,;, als abhéngige Grofen ein.
Eine zyklische Verfestigung (Entfestigung) ist dabei mit einer Zunahme (Abnahme) von o,
und einer Abnahme (Zunahme) von &, ,, verkniipft [112]. Werden die abhéngigen Grofen bei
gegebener Beanspruchungsamplitude als Funktion des Logarithmus der Lastspielzahl aufget-
ragen, so ergeben sich sog. Wechselverformungskurven. Entnimmt man diesen zugehdrige
Wertepaare von 6, und &, , bzw. €, und trigt diese gegeneinander auf, so erhilt man die zyk-
lische Spannungs-Dehnungs-Kurve. Dieser konnen wie einer Spannungs-Dehnungs-Kurve des
Zugversuchs, zyklische Streck- und Dehngrenzwerte entnommen werden.

Die Wechselverformungskurven erlauben Riickschliisse auf das Werkstoffverhalten wéihrend
der zyklischen Beanspruchung. Normalisierte Stdhle zeigen meist nach einer quasi-elastischen
Inkubationszeit ein Lastspielzahlintervall starker Wechselentfestigung, an das sich ein Le-
bensdauerbereich mit Wechselverfestigung anschlieft. Die beobachtete Wechselentfestigung
ist auf das Auftreten von Dehnungsinhomogenitdten zuriickzufiihren, die als Ermiidungs-
lidersbander iiber diec MeBstrecke laufen [113].

Auch vergiitete Stihle zeigen nach einer Inkubationszeit eine starke Wechselentfestigung, die
bis zur Anrilbildung anhélt. Mit steigender Spannungsamplitude sinkt dabei sowohl die Inku-
bationszeit, als auch die Lebensdauer ab. Da wegen der vorhandenen sehr hohen Verset-
zungsdichte eine Neubildung von Versetzungen unwahrscheinlich ist, miissen die auftretenden
plastischen Verformungen durch Umordnung der vorhandenen Versetzungsstruktur erzeugt
werden. Bei gehérteten Werkstoffzustidnden bieten sich fiir die Versetzungen verstirkt Mog-
lichkeiten zur elastischen Wechselwirkung mit den in erhohter Nichtgleichgewichtskon-
zentration gelosten Kohlenstoffatomen, was zu einer Wechselverfestigung fithrt. Da durch
Anlassen der Anteil des gelosten Kohlenstoffs geringer wird, reduzieren sich die Wechselwir-
kungsmoglichkeiten der Versetzungen mit den Kohlenstoffatomen und Umbildungen der
Versetzungsstruktur fiihren zu Wechselentfestigungen [28].
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Fiir die stabile Riausbreitung sind die zyklischen plastischen Deformationen an der RiB3spitze
malgeblich. Die RiBausbreitung wird durch die Schwingbreite der Spannungsintensitit AK
bestimmt. Der Ri3laingenzuwachs pro Lastwechsel wird durch

d

— = c(AK)" (2.19)
beschrieben, wobei ¢ und n Konstanten sind. Bei doppelt logarithmischer Auftragung von
da/dN tiber AK ergibt sich ein linearer Zusammenhang. Unterhalb eines Schwellwertes von AK
tritt kein RiBwachstum mehr auf. Bei sehr hohen AK-Werten fiihrt instabile RiBausbreitung
zum Bruch.
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3. Versuchsmaterial
3.1. Untersuchte Werkstoffe

Die chemische Zusammensetzung der untersuchten Siliziumstdhle ist in Tab. 3.1 aufgefiihrt.

Stahl C Si Mn Cr Al P S

80 S110 0,83 2,48 0,21 0,03 0,12 0,01 0,01
80 S110 (b) 0,87 2,75 0,57 0,12 0,11 0,02 0,02
80 S113 0,87 3,27 0,57 0,11 0,12 0,02 0,02
458110 0,47 2,53 0,77 0,08 0,10 0,02 0,02
65S17 0,69 1,55 0,83 0,15 0,01 0,01 0,02
80 Si6 0,90 1,56 0,56 0,05 0,08 0,02 0,02
80 SiCr10 4 0,86 2,40 0,56 1,09 0,10 0,02 0,02
80 SiCr10 7 0,86 2,32 0,55 1,83 0,13 0,02 0,02

Tab. 3.1 Chemische Zusammensetzung der untersuchten Siliziumstdhle
(alle Angaben in Masse-%)

80 Si 10 wurde von Neles Oy Lokomo Steel Works, Tampere (Finnland), hergestellt und bei
der Fa. RoBwag, Kleinsteinbach, in quadratische Stangen von 80 x 80 mm umgeschmiedet. Die
bei der Schmiedebehandlung entstanden Randschddigungen wurden durch Abtrag einer
Randschicht von etwa 10 mm Dicke eliminiert. Die Legierungen 80 Si 10 b, 80 Si 13, 80 Si 6,
45 Si 10, 80 Si Cr 10 4 und 80 Si Cr 10 7 wurden vom Osterreichischen Giessereiinstitut
Leoben hergestellt und als Stangenmaterial mit quadratischem Querschnitt von 25 x 25 mm
geliefert. 65 Si 7 wurde als kommerziell hergestellter Federstahl von der Fa. Saarstahl als

Stangenmaterial mit 12 mm Durchmesser bezogen.

Alle Materialien lagen mit fein perlitischem Ausgangsgefiige vor. Tab. 3.2 enthélt Angaben

iiber die Martensitstarttemperaturen der Versuchsmaterialien.
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Martensitstarttemperatur [°C]
) ) ) ) ) 80SiCr | 80 SiCr
80Si6 | 80Sil10 | 80Si13 | 45Si10 | 65Si7 10 4 107
be- 204 241 206 342 268 193 179
rechnet
feel?es' 253 243 240 348 251 230 210

Tab. 3.2 Nach Tab. 2.1, Ansatz 8 berechnete und gemessene Martensitstarttemperaturen der

3.2. Probenherstellung
459
o &
By \
T 25
63
118 | 2
—— - 1 n
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untersuchten Materialien

110,
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Bild. 3.1 Benutzte Probenformen 1) Zugprobe 2) Wechselbiegeprobe 3) Zug-Druck-Probe

4) Elastomat-Probe 5) Dilatometerprobe 6) Anlafiprobe
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Bild 3.1 zeigt die bei den Untersuchungen benutzten Proben, die alle feingedreht und poliert

wurden.

3.3. Wirmebehandlung

Bei allen untersuchten Werkstoffen, auler 80 Si 13 (Ta = 950°C, ta = 20 min) erfolgte die
Austenitisierung bei Ta = 900°C wihrend einer Austenitisierungszeit von ty4 = 20 min. Die
Austenitisierung der Einzelproben (in Tab. 3.3 mit X gekennzeichnet) erfolgte in einem
Muffelofen der Fa. Naber, Modell N3/R unter Stickstoffatmosphdre. Alle anderen Proben
wurden in einem Wirbelbettofen der Fa. Schwing, Bauart HT 1100, ebenfalls unter Stickstoff

und mit ALOs; als Fluidum austenitisiert.

Umwandlungs-

Temperatur | 200 | 225 | 250 | 275 | 300 | 325 | 350 | 375 | 400 | 425 | 450 | 475 | 500 | 525

[°C]

80 Si 10 X |X |zZzVv [ X | X | X |X | X |ZV|X |X | X |X |X
80 Si13 X |X | X | X |[XV|X |Z X
458Si 10 X X X |[X [ X |[X |X |X |X
65817 X | X | X [ X |[X |[X |X
80 Si6 X |1 X |X [ X |[X [ X |X |[X | X |[X |X |[X |X |X
80SiCr104 X |1 X |X [ X |[X [ X |X |[X |[X | X |X |[X |X |[X
80SiCr107 X |1 X |X [ X |[X [ X |X |[X |[X | X |X |[X |X |[X

Tab. 3.3 Durchgefiihrte Wdirmebehandlungen. X=Wdrmebehandlung bei maximaler Um-
wandlungszeit, Z=Variation der Umwandlungszeit, V=spdter Variation der Ver-
formungstemperatur im Zugversuch

Die isothermen Wirmebehandlungen wurden in einem, am Institut entwickelten Salzbad
durchgefiihrt, das aus einer Mischung aus NaNOs und NaNO, sowie Stabilisatoren bestand. In
Tab. 3.3 sind die gewéhlten Umwandlungstemperaturen T, vermerkt. Bei den durch Z ge-
kennzeichneten Umwandlungstemperaturen wurde zusitzlich die Umwandlungszeit und bei
den mit V gekennzeichneten spiter im Zugversuch die Verformungstemperatur variiert. Der

Verlauf der vorgenommenen Wirmebehandlungen ist in Bild 3.2 schematisch dargestellt.
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Wirmebehandlung

isotherm
Umwandeln

JnipJadwa|

Zei

Bild. 3.2 Schematische Darstellung der Wirmebehandlung
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4. Versuchseinrichtungen und -durchfithrungen
4.1. Licht- und Transmissionselektronenmikroskopie

Alle erzeugten Warmebehandlungszustinde wurden lichtmikroskopisch bis zu VergréBerun-
gen von 1200x dokumentiert. Dazu wurde ein Auflichtmikroskop der Fa. Leitz benutzt.

Fiir transmissionselektonenmikroskopische Untersuchungen der Mikrostruktur stand ein
200 kV Gerit der Fa. Hitachi zur Verfligung. Zur Erzeugung von durchstrahlbaren Folien mit
wenigen um Dicke wurden aus den Versuchsproben unter starker Kiihlung mit einer langsam
laufenden Diamantsége etwa 1 mm dicke Scheiben abgetrennt und manuell, ebenfalls unter
starker Kiihlung beidseitig auf 0,1 mm Dicke abgeschliffen. Danach wurden diese Plattchen
mit dem Elektrolyt A8 (90% Essigsdure, 10% Perchlorsdure) bei einer Spannung von 70-80 V
auf die Enddicke abgediinnt.

4.2. Dilatometrie
1)  Dilatemeter
3) 2)  Probenhalterung
3) induktiver Weqqeber
6) 4)  Hdrtesalz
5) Heizung
riger” B) Rihrwerk
varstirkar 7)  Thermoelement
|_J] 7) /‘I) 8) Regler
0/
/
; Al — t — Schreiber
/]
/
/
2) ;
5) 4) 2 8)
[ ] -
gid
L L] |

Bild 4.1: Versuchsaufbau zur isothermen Umwandlung unter dilatometrischer Kontrolle

Die isotherme Umwandlung der Dilatometer- und Zugproben erfolgte unter dilatometrischer
Kontrolle mit dem in Bild 4.1 schematisch gezeigten Versuchsaufbau. Dabei wurde zunéichst
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das Dilatometer (1) rechtzeitig vor Versuchsbeginn schrig in das fliissige Salz (4) einge-
taucht, um einen stabilen Temperaturgradienten iiber das Dilatometer einzustellen. Die
Schréiglage des Dilatometers schiitzte seinen empfindlichen induktiven Wegaufnehmer vor
der Strahlungshitze. Weiterhin lieBen sich dadurch die Proben leicht unter Sicht in das Di-
latometer einlegen. Details des Dilatometers zeigt Bild 4.2. Nach Einlegen der Probe in die
verstellbare Halterung (2) wird der Stempel (3) angesetzt und mit seiner Gewichtskraft sowie
der Kraft der Riickstellfeder des induktiven Wegaufnehmers (4) auf die Probe aufgedriickt.
Der in Linearlagern doppelt gelagerte Ubertragungsstab (5) beriihrt die Spitze des Weg-
aufnehmers. Die Bohrungen im Aulenrohr ermdglichen einen Temperaturausgleich zwischen
Ubertragungsstab und AuBenrohr.

1 2 5 4
mjoooooooo n

Bild 4.2: Warmbaddilatometer

Die Signale des induktiven Wegaufnehmers (Hottinger Baldwin, Typ W10TK) wurden von
einem Tragerfrequenzverstirker (Peekel, Modell CA100) verstiarkt und mit Hilfe eines X-t-
Schreibers (Yokogawa, Modell LR 4110) aufgezeichnet. Das erhaltene X-t-Diagramm wurde
anschlieBend iiber ein Tablett (HP 460088A) digitalisiert. Mit den dann vorliegenden Daten
erfolgte eine rechnergestiitzte Versuchsauswertung.

Zur Bestimmung der Martensitstarttemperaturen stand ein Abschreckdilatometer der Fa.
Linseis zur Verfligung, bei dem die Lidngendnderung der Probe iiber Quarzglasstibe an das
kapazitive MeBsystem iibertragen wurden. Die Austenitisierung erfolgte in einem Rohrofen.
Die notwendigen hohen Abschreckgeschwindigkeiten wurden durch Einsatz einer Wasser-
brause erreicht.
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H Hochspannungsgenerator
R Rontgenrchre

BIT Apsrtiurblende

BlZ Detektorblende

P Probe

De  Detektor

Me  MeBkreis

F Fokussierkrels

Hd Hochspannung flr Detektor
W Verstdrker

D] Diskriminator

Fe Kechner

Bild 4.3: Diffraktometer zur réntgenographischen Phasenanalyse [114]
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Bild 4.4: Flufdiagramm des Programms fiir die Mefplatzsteuerung und Auswertung zur

rontgenographischen Restaustenitbestimmung



Versuchseinrichtungen und -durchfiihrungen

53

4.3. Rontgenographische Restaustenitbestimmungen

Die rontgenographischen Phasenanalysen wurden mit einem nach dem Bragg-Brentano-
Fokussierungsprinzip arbeitenden Rontgendiffraktometer durchgefiihrt, dessen Aufbau in
Bild 4.3 schematisch dargestellt ist [114].

Die Messungen erfolgten mit zirkongefilterter MoKa-Strahlung. Die Rontgenrohre wurde mit
40 kV und 40 mA betrieben. Die Offnung der Aperturblende betrug 2 x 0,2 mm, die der
Detektorblende 30 x 2,5 mm. Der MeBplatz war mit einer Rechnersteuerung und -auswertung
versehen, die nach dem in Bild 4.4 ersichtlichen Programm ablief.

Es wurden jeweils die Ferrit- bzw. Martensit-Interferenzen {200}, {211} und {321} sowie die
Restaustenit-Interferenzen {200}, {220} und {311} ausgewertet. Von den Proben wurden zur
Vermeidung von wirmebehandlungsbedingten Randeinfliissen vor Versuchsbeginn jeweils
etwa 0,1 mm elektrolytisch abgetragen [115]. Die gemessenen Intensitdten der Interferenzen
wurden nach [47] gemal3

ki
Ny = RLki 4.1)
Und
Y Hi Ngi
Ny, = —Zgleik 4.2)

in mittleren normierten Intensititen umgerechnet. Dabei ist Iy die Nettointensitdt, H; die
Flachenhdufigkeit und Ry; der Intensitatsfaktor der jeweiligen Ferrit- bzw. Martensit (k=a)
und Restaustenit- (k=y) Interferenz. Der Volumenanteil an Restaustenit ergibt sich daraus zu

100

RA = @ Vol% (4.3)

Ny

In Tab. 4.1 sind die vermessenen Interferenzen mit den zugehorigen Braggwinkeln sowie den

Intensitdtsfaktoren und Flachenhdufigkeiten zusammengestellt [116].
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Phase {hkl} 20 R 10® cm H
y 200 22,7 324 6
a 200 29,7 275 6
y 220 32,7 388 12
a 211 35,3 541 24
y 311 38,2 428 24
a 321 55,3 183 48

Tab. 4.1 Bragg-Winkel 26 sowie R- und H-Werte der Interferenzen {hkl}

Nach [117] haben Gefiigeanteile von Fe;C nur sehr geringen EinfluB3 auf die Meflgenauigkeit
der rontgenographischen Phasenanalyse, so daB3 dieses fiir die Messung an martensitisch
gehérteten Proben entwickelte Verfahren auch zur Restaustenitmessung an ferritisch -
perlitischen und bainitischen Gefiigen herangezogen werden kann.

4.4. Zugversuche

Fiir die Zugversuche standen zwei elektromechanische Priifmaschinen (Bauart Zwick) mit
100 kN und mit 500 kN maximaler Zugkraft, sowie eine elektromechanische Priifmaschine
(Bauart Roell & Korthaus) mit 300 kN maximaler Zugkraft zur Verfligung. Alle Versuche
wurden mit einer konstanten Querhauptgeschwindigkeit von 0,6 mm/min (Dehngeschwin-
digkeit € =4-10™ 1/s) gefahren. Zur moglichst momentenfreien Krafteinleitung in die Zug-
proben wurden lange, in geschmierten Kugelkalotten gefiihrte Gestdnge verwendet. Eine
Temperierkammer der Fa. Cryoson ermdglichte die Durchfiihrung von Versuchen im
Temperaturbereich von —180°C bis 180°C, mit Zusatzeinrichtungen Versuche bei der
Temperatur des fliissigen Stickstoffs von —196°C. Alle Kraftmessungen erfolgten mit in die
Priifmaschine integrierten KraftmeBdosen. Bei der Messung der Probenverldngerung fanden
verschiedene Systeme Anwendung. Lokale Dehnungsmessungen erfolgten mit auf der Probe
aufgebrachten DehnungsmeBstreifen (DMS) von 3 mm MeBlinge. Integrale Probenver-
lingerungen wurden entweder mit einem am Institut entwickelten Wegaufnehmer, der iiber
der Mefstrecke der Probe aufgesetzt wurde, oder iiber die Messung der Verlagerung des
Querhaupts der Priifmaschine mittels eines induktiven Weggebers bestimmt. Die Signale der
Weg- und Dehnungsaufnehmer wurden von Trigerfrequenzverstiarkern und die Signale der
KraftmeBdose iliber KraftmeBverstirker X-Y-Schreibern zur Aufzeichnung der Kraft-Ver-
lingerungskurven zugefiihrt. Gleichzeitig wurden die Signale von einem am Institut
entwickelten MeBwerterfassungssystem registriert und in einem getrennten Arbeitsschritt
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interaktiv ausgewertet [118]. Dabei wurden die Kraft- und Wegsignale in Spannungen und
Dehnungen umgerechnet. Bild 4.5 zeigt schematisch den Aufbau der Zugpriifeinrichtung mit
Kraft und Dehnungsmessung.

Zuggestange
Probenaufnahme
Clip auf DMS Basis
WegmepBverstiarker
Probe

DMS
KraftmeBverstarker
Schreiber
Computer

0 oo ~F Oy N o LD DO =

Bild 4.5: Schematischer Aufbau der Zugpriifeinrichtung mit DMS und aufgesetztem
Wegaufnehmer (Clip)

4.5. Bestimmung dynamischer Elastizititsmoduln

Um Auswirkungen spannungsinduzierter Umwandlungen auf die Messung der Elastizi-
tatsmoduln auszuschliefen, werden dynamische Elastizitdtsmoduln praktisch belastungsfrei
mit einem Forster-Elastomat bestimmt. Dabei wurden an elektromagnetisch zu Schwin-
gungen angeregten Proben die Eigenfrequenz gemessen. Nach [119] besteht zwischen den
Eigenfrequenzen f,,, der Probenldnge 1, der Dichte p, der Ordnungszahl n und dem dynami-
schen Elastizitdtsmodul die Beziehung

_@pfd)

Eqyn =5 (4.4)
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4.6. Wechselverformungsuntersuchungen
4.6.1. Biegewechselversuche

Fiir die Biegewechselversuche standen Maschinen der Firma Schenck vom Typ "Webi" zur
Verfligung, bei denen sich iiber einen verstellbaren Doppelexzenter der Ausschlag der
Antriebsschwinge einstellen lie. Das jeweilige Biegemoment wurde iiber einen mit Dehn-
mefstreifen bestiickten Biegebalken registriert. Das maximal erreichbare Biegemoment
betrug 15 Nm, die Versuchsfrequenz 25 Hz. Als Grenzlastspielzahl fiir Durchliufer wurde 10’
Lastspiele festgelegt. Bei der Versuchsdurchfiihrung konnten sich die eingestellten Anfangs-
randspannungsamplituden durch Ver- oder Entfestigungsprozesse im Laufe der Schwingbean-

spruchung dndern.

|
A A A A A

v
3
| T
ool | Jo OD
o ____ =) ! [@____% 3]
_ : ______ i +_ __._______i_ |l

o 6] i o 5
|
|

mit DMS bestlckter Biegebalken 5) Pleuel
Drehachse 6) Doppelexzenter

Probe 7) vertikale Verstellung

Antriebsschwinge

Bild 4.6: Prinzipieller Aufbau einer Wechselbiegemaschine und der Probenaufnahme

Die Auswertung der lebensdauerorientierten Versuche erfolgte nach dem arcsinv/P - Ver-
fahren [120]. Fiir die auf einem Spannungshorizont im Zeitfestigkeitsgebiet ermittelte Bruch-

lastspielzahl N bestand der Zusammenhang



Versuchseinrichtungen und -durchfiihrungen

57

logNg = a + b - arcsinVP. 4.5)

Nach Bestimmung der Koeffizienten a und b lieBen sich flir die Bruchlastspielzahlen Ng
Bruchwahrscheinlichkeiten im Bereich 0 < P < 1 berechnen.

Fiir die Versuchsauswertung im Ubergangsgebiet zur Wechselfestigkeit interessieren die
Bruchwahrscheinlichkeiten bei den gewiéhlten Spannungsamplituden. Sie werden durch

r
n r>0

P:i T:O (4‘6)
2n

festgelegt, wobei n die Zahl aller Proben pro Horizont und r die Zahl der Proben ist, die
innerhalb einer vorgegebenen Grenzlastspielzahl gebrochen sind. Mit diesem Verfahren sind
verlaBliche statistische Auswertungen ab vier Proben pro Spannungshorizont méglich.

4.6.2.  Zug - Druck - Wechselversuche

Die Zug-Druck-Wechselversuche wurden mit einer servohydraulischen 300 kN-Priifmaschine
der Firma MFL durchgefiihrt. Der dreieckformige Sollwertverlauf mit einer Frequenz von 5
Hz wurde dabei von einem in die Maschine integrierten Funktionsgenerator der Firma
Schenck vorgegeben. Uber einen Digitalregler der Firma Schenck wurde sowohl der Kraft-
als auch der Totaldehnungsverlauf geregelt. Die Wegmessung erfolgte mit einem {iiber
Keramikstidbe an die Probe angekoppelten kapazitiven WegmefBsystem. Die Aufnahme der
Hysteresisschleifen erfolgte mit einem MeBwerterfassungssystem. Als Grenzlastspielzahl fiir
die Durchldufer wurde 2 - 10° Lastwechsel festgelegt.
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S. Untersuchungen zum isothermen Umwandlungsverhalten in der Bainitstufe
5.1. Umwandlungsbedingte Lingsdehnungs-Zeit-Zusammenhiinge

5.1.1.  Einflufl der Umwandlungstemperatur

In den folgenden Bildern sind die mit Hilfe des Warmbaddilatometers (vgl. Kapitel 4.2) an den
untersuchten Werkstoffen aufgenommenen Umwandlungsdehnungs-Ig t-Kurven dargestellt.
Da die registrierte Umwandlungsdehnung dem umgewandelten Austenitanteil proportional ist,

kann von diesen Kurven auf den Ablauf des Umwandlungsgeschehens geschlossen
werden.

0.8
g
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o 0.6 — 2500C |
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- 400°C
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0.0 | |

100 101 102 109 104 10°

Umwandlungszeit t [s]

Bild 5.1: Umwandlungsdehnung - Ig t - Kurven fiir 80 Si 6 bei verschiedenen Umwand-
lungstemperaturen

Die Umwandlungsdehnungs-1g t-Kurven fiir 80 Si 6, in Bild 5.1, steigen bei 200°C nach einer
Inkubationszeit zundchst langsam, dann jedoch stirker an, erreichen aber innerhalb des Be-
obachtungszeitraumes von ~10* s nicht das Umwandlungsende. Die Kurve bei T,=250°C zeigt
ein dhnliches Verhalten, wobei nach einem noch stirkeren Ansteigen das Umwandlungsende
bei etwa 1,4 - 10* s durch das Erreichen einer Waagerechten angezeigt wird. Im Temperatur-

bereich 300°C bis 350°C stellt sich nach einer Inkubationszeit eine s-formige €,-1g t-Kurve ein.
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Zwischen 400°C und 500°C steigen die g,-1g t-Kurven zunidchst steil an und fallen nach Er-

reichen des Dehnungsmaximums wieder leicht ab.
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Bild 5.2:  Umwandlungsdehnung - Ig t - Kurven fiir 80 Si 10 bei verschiedenen Umwandlungstem-

peraturen

Bild 5.2 beschreibt das Umwandlungsverhalten von 80 Si 10. Die Umwandlungsdeh-
nungs-lg t-Kurve steigt bei 200°C nach einer Inkubationszeit zunéchst an, verlduft anschlieBend
flacher, um nach etwa 5 - 10% s wieder steiler anzusteigen. Das Umwandlungsende wird innerhalb
des Beobachtungszeitraumes nicht erreicht. Bei 250°C und 300°C treten s-formige Kurven auf,
wobei sich die Inkubationszeit mit steigender Umwandlungstemperatur verkiirzt. Die bei 350°C
registrierte Kurve sinkt nach dem Maximum der Umwandlungsdehnung bei etwa 5 - 10° s wieder
leicht ab. Bei1 400°C steigt die Umwandlungsdehnungs -lg t-Kurve nach einer Inkubationszeit steil
an, verlduft nach einem Knick bei etwa 2 - 10* s flacher und fillt nach Erreichen des Dehnungs-
maximums bei etwa 10° s wieder ab. Nach Erhohung der Umwandlungstemperatur auf 450°C
verschiebt sich das Dehnungsmaximum zu lingeren Umwandlungszeiten, bis bei 500°C nur noch
kurz vor Erreichen des Versuchsendes ein leichtes Absinken der Kurve zu verzeichnen ist.

Die Umwandlungsdehnungs-lg t-Kurve fiir 80 Si 13 in Bild 5.3 weist bei 200°C nach einer
kurzen Inkubationszeit einem Anstieg mit abschnittsweise unterschiedlichen Steigungen auf.

Bei etwa 1,5 - 10* s wird das Umwandlungsende erreicht. Die bei 250°C registrierte Kurve
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Bild 5.3: Umwandlungsdehnung - Ig t - Kurven fiir 80 Si 13 bei verschiedenen Umwand-
lungstemperaturen

zeigt wie die bei 300°C und 350°C beobachteten Kurven einen s-formigen Verlauf, wobei die
Inkubationszeit mit der Umwandlungstemperatur zundchst zu und dann abnimmt. Bei 400°C
verlduft die Kurve bei kurzen Umwandlungszeiten s-formig, fillt nach einem relativen Ma-
ximum bei 4 - 10* s zu einem relativen Minimum bei 10* s ab und steigt anschlieBend zum
absoluten Maximum bei etwa 1,5 - 10* s an. Der &,-lg t-Zusammenhang fiir 450°C zeigt eine
nach einer Inkubationszeit steil ansteigende Kurve, die nach einem Knickpunkt bei 2 - 10° s
flacher verlduft und bei etwa 10° s ein relatives Maximum erreicht. Bei etwa 5 - 10° s wird ein
relatives Minimum durchlaufen, worauf die Werte zum absoluten Dehnungsmaximum bei
10* s ansteigen. Bei 500°C wird wieder eine s-formige Kurve beobachtet, die nach kurzer

Inkubationszeit beginnt und nach 2 - 10° s das Umwandlungsende erreicht.

Bild 5.4 zeigt die g,-lg t-Kurven fiir 45 Si 10. Die bei 250°C aufgezeichneten Werte steigen
nach kurzer Inkubationszeit steil an, gehen in einen flacheren Verlaufiiber und steigen ab etwa
10% s wieder steiler an. Das Umwandlungsende wird innerhalb des Beobachtungszeitraumes
von 8,6 - 10* s noch nicht erreicht. Die Kurven bei 300°C, 350°C, 400°C und 450°C zeigen
einen s-formigen Verlauf, wobei die Inkubationszeit etwas zunimmt und das Dehnungs-
maximum mit steigender Temperatur abnimmt. Die Kurve bei einer Umwandlungstemperatur

von 500°C weist bei 10” s einen leichten Knick mit einem Ubergang zu einem
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Bild 5.4: Umwandlungsdehnung - Ig t - Kurven fiir 45 Si 10 bei verschiedenen Umwand-
lungstemperaturen

flacheren Verlauf auf. Diese Kurve erreicht nach 1,5 - 10* s die hochste bei diesem Werkstoff
auftretende Umwandlungsdehnung.

Die Kurve flir 65 Si 7 bei 250°C in Bild 5.5 zeigt eine nach einer langen Inkubationszeit zu-
nichst flach ansteigende &,-Ig t-Kurve. Nach etwa 7 - 10% s erfolgt der Anstieg nach einem
Knickpunkt steiler und erreicht das Umwandlungsende nicht im Beobachtungszeitraum von
1,4 - 10* s. Im Temperaturbereich 275°C bis 350°C zeigen die Kurven einen s-formigen Ver-
lauf, wobei die Inkubationszeit und die maximale Umwandlungsdehnung mit steigender

Temperatur sinkt. Die Kurven fiir 375°C und 400°C fallen nach Erreichen des Dehnungs-
maximums wieder leicht ab.

80 Si Cr 10 4 zeigt in Bild 5.6 bei 200°C eine sehr lange Inkubationszeit, nach der die Kurve
bei 10*s sehr steil ansteigt. Im Temperaturbereich 250°C bis 375°C werden s-formige
gy - lg t-Kurven beobachtet, die mit steigender Umwandlungstemperatur sinkende Inkuba-
tionszeiten und sinkende maximale Umwandlungsdehnungen aufweisen. Bei 400°C wird
wieder eine ldngere Inkubationszeit und anschlieBend ein nahezu linearer Kurvenanstieg be-
obachtet. Ab 1,5 - 10° s bleiben die MeBwerte dann konstant. Bei 450°C beginnt die Um-
wandlung erst nach einer sehr langen Inkubationszeit und liefert bis zum Abbruch des Ver-

suches nach 1,4 - 10* s stark zunehmende MeBwerte.
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Bild 5.5: Umwandlungsdehnung - Ig t - Kurven fiir 65 Si 7 bei verschiedenen Umwand-

lungstemperaturen
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Bild 5.6: Umwandlungsdehnung - Ig t - Kurven fiir 80 Si Cr 10 4 bei verschiedenen Um-
wandlungstemperaturen
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Zu 500°C nimmt die Inkubationszeit wieder ab und der erreichte Umwandlungsgrad wieder zu,

bis bei 525°C wieder eine s-formige Kurve mit einer geringen maximalen Umwandlungs-
dehnung auftritt.
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Bild 5.7: Umwandlungsdehnung - Ig t - Kurven fiir 80 Si Cr 10 7 bei verschiedenen Um-
wandlungstemperaturen

Die Umwandlungsdehnungs-Ig t-Kurven fiir 80 Si Cr 10 7 zeigen, wie in Bild 5.7 dargestellt,
fiir 200°C einen steilen Anstieg nach einer langen Inkubationszeit von 2 - 10’ s. Im Tempera-
turbereich 250°C bis 350°C treten s-formige Kurven auf, deren Inkubationszeiten und maxi-
male Umwandlungsdehnungen mit steigender Umwandlungstemperatur abnehmen. Zwischen
400°C und 450°C édndert sich die Inkubationszeit nicht mehr, wahrend die maximale Um-
wandlungsdehnung weiter stark abnimmt. Bis 500°C steigt sie dann wieder an. Hier wird das

Umwandlungsende im Beobachtungszeitraum von 1,4 - 10* s nicht erreicht.

5.1.2. EinfluB§ des Si-Gehaltes bei konstantem C-Gehalt (80 Si 6, 80 Si 10, 80 Si 13)

In Bild 5.8 sind die den Umwandlungsdehnungs-lg t-Kurven von 80 Si 6, 80 Si 10 und

80 Si 13 entnommenen maximalen Umwandlungsdehnungen als Funktion der Umwandlungs-
temperatur wiedergegeben.
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Bild 5.8: Maximale Umwandlungsdehnung fiir 80 Si 6, 80 Si 10 und 80 Si 13 in Abhdngigkeit
von der Umwandlungstemperatur

Oberhalb 200°C steigen die die MeBwerte ausgleichenden Kurven bis etwa 250°C an und
erreichen dort maximale Werte. Die MeBwerte von 80 Si 13 liegen tiber denen von 80 Si 6 und
diese wiederum oberhalb derer von 80 Si10. Mit weiter steigenden Umwandlungs-
temperaturen fallen die &, max-Werte bei 80 Si 10 und 80 Si 6 nahezu linear ab. Bei 80 Si 13
zeigen die MeBwerte bei T,=375°C ein relatives Minimum und bei T,=450°C ein zweites
Maximum.

5.1.3. Einflul des C-Gehaltes bei konstantem bzw. nahezu konstantem Si-Gehalt
(45 Si 10, 80 Si 10, 65 Si 7, 80 Si 6)

Die maximalen Umwandlungsdehnungen bei unterschiedlichem Kohlenstoffgehalt und kons-
tantem Siliziumgehalt von 2,5% (45 Si 10 und 80 Si 10) sowie bei etwa konstantem Sili-
ziumgehalt von 1,75% bzw. 1,5% (65 Si 7 und 80 Si 6) sind in Bild 5.9 dargestellt.

Ausgehend von 200°C bzw. 225°C steigen die Ausgleichskurven zu ihren absoluten Maxima
an. Die Kurve fiir 65 Si 7 zeigt bei 275°C die hdchsten Werte, wihrend die Maxima fiir 80 Si 6,
45 Si 10 und 80 Si 10 bei tieferen Temperaturen auftreten und kleinere Werte annehmen. Die
Ausgleichskurven flir 80 Si 10, 65 Si7 und 80 Si 6 fallen bis zu den jeweils hochsten unter-
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suchten Temperaturen nahezu linear ab, wobei alle Kurven durch den Punkt bei 375°C und
0,41% Umwandlungsdehnung verlaufen. Die Werte des 45 Si 10 steigen zu einem relativen
Maximum von 0,53% bei 400°C an, fallen dann zu einem relativen Minimum von 0,34% bei
475°C ab und steigen bis 525°C wieder leicht an.
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Bild 5.9: Maximale Umwandlungsdehnung fiir 45 Si 10, 80 Si 10, 65 Si 7 und 80 Si 6 in Ab-
héngigkeit von der Umwandlungstemperatur

5.1.4. EinfluB des Cr-Gehaltes bei konstantem C-und Si-Gehalt (80 Si Cr 10 4,
80SiCr107)

Bild 5.10 zeigt analog zu Bild 5.8 die Probenverldngerung der Stihle 80 Si 10, 80 Si Cr 10 4
und 80 Si Cr 10 7 in Abhédngigkeit von der Umwandlungstemperatur. Die Kurven verlaufen
iiber T,;=250°C linear und etwa parallel zueinander. Die Kurve fiir 80 Si 10 weicht bei
T.=500°C, die fiir 80 Si Cr 10 4 bei 450°C und die fiir 80 Si Cr 10 7 bei T,=350°C von dieser
Linearitdt ab. Die Kurven fiir 80 Si Cr 10 4 und 80 Si Cr 10 7 fallen stark bis auf Werte unter
0,1% bei T,=475°C ab und steigen bis T,=500°C bzw. 525°C wieder an.
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Bild 5.10: Maximale Umwandlungsdehnung fiir 80 Si 10, 80 Si Cr 10 4 und 80 Si Cr 10 7 in
Abhdingigkeit von der Umwandlungstemperatur

5.1.5. Diskussion

Bei Umwandlungstemperaturen unterhalb der Martensitstarttemperatur treten Umwandlungs-
dehnungs-Ig t-Kurven auf, wie sie z.B. in Bild 5.2 bei 200°C zu sehen sind. In [108] werden
ebenfalls Kurven dieses Typs bei isothermer Umwandlung unterhalb der Martensit-
starttemperatur beschrieben und nachgewiesen, daf3 die beschleunigte Umwandlung bei kurzen
Zeiten mit der Martensitmenge zusammenhéngt, die beim Abkiihlen auf Umwandlungs-
temperatur gebildet wird. [121] zeigt fiir eine Umwandlungstemperatur knapp iiber der Mar-
tensitstarttemperatur, da3 Bainit an diinnen Martensitnadeln wichst. Daher ist es denkbar, daf3
die schon gebildeten Martensitnadeln bevorzugte Keimstellen fiir die bainitische Umwandlung
darstellen und die Umwandlung zunéchst beschleunigen. Wenn die Oberflache der Martensit-
nadeln mit Bainitplatten besetzt ist, wird die weitere Umwandlung verzogert, bis die unbeein-
fluite Keimbildung des Bainits einsetzt.

Im Temperaturbereich des unteren Bainits werden s-formige Umwandlungs-
dehnungs-Ig t-Kurven beobachtet. Viele Autoren [1,4,83,122,123,124] berichten von Kurven
dieses Typs sowohl im Temperaturbereich des unteren Bainits als auch des oberen Bainits. Bei
den dort untersuchten Werkstoffen handelt es sich um legierte Stéhle, die nach vollstdndiger

bainitischer Umwandlung wenig oder keinen Restaustenit enthalten. Siliziumstihle zeigen
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dieses Verhalten nur im Bereich des unteren Bainits, wo die bainitische Umwandlung nach

einem einheitlichen Mechanismus und nahezu vollsténdig ablaufen kann.

Bei hoheren Umwandlungstemperaturen im Bereich des oberen Bainits verlaufen die Kurven
oberhalb 50% Umwandlung mit einer etwas geringeren Steigung als die Kurven bei tieferen
Umwandlungstemperaturen, wie es in Bild 5.2 und Bild 5.3 bei 400°C bzw. 450°C zu beobach-
ten ist. Das deutet darauf hin, daf die bainitische Umwandlung durch die zunehmende Kohlen-
stoffanreicherung im Austenit behindert wird. Im Gegensatz zum unteren Bainit, bei dem die
Kohlenstoffanreicherung des Austenits durch Abdiffusion von Kohlenstoff aus dem bereits
gebildeten bainitischen Ferrit erfolgt, ist sie beim oberen Bainit Bestandteil des Umwand-
lungsmechanismus und beeinfluf3t die Form der Umwandlungsdehnungs-lg t-Kurve. Das an-
schlieBende Abfallen der Kurve nach Erreichen des Maximums ist mit Karbidbildung im
Austenit zu erkliren. Der Kohlenstoffgehalt des Austenits nimmt dadurch ab, was zur Ver-
ringerung seiner Gitterkonstante fiihrt. Infolge der Kohlenstoffabreicherung des Austenits
kann die bainitische Umwandlung in Form einer langsamen sekundiren Ferritbildung weiter-
laufen [76]. Ist relativ wenig Austenit hoch mit Kohlenstoff angereichert, wie beim 80 Si 10, so
iiberwiegt die Kontraktion (vgl. Bild 5.2 bei 400°C). Da beim 80 Si 13 viel Austenit niedrig
mit Kohlenstoff angereichert ist, folgt der Kontraktion, die von der Karbidbildung bestimmt
wird eine ausgepragte Ferritbildung, die zu einer weiteren Dilatation fiihrt (vgl. Bild 5.3 bei
400°C und 450°C).

Die Kurven der maximalen Umwandlungsdehnung im Bild 5.8 sind wegen der Uberlagerung
der unterschiedlichen Umwandlungsgrade mit der iiberséttigungsabhéngigen Langendnderung
bei der Ferritbildung nur schwer zu interpretieren. Nur das zweite Maximum fiir 80 Si 13 bei
T,=450°C 1aBt sich durch die oben erwihnte sekundire Ferritbildung erkldren. Der Kurven-
verlauf aller untersuchten Stdhle im Temperaturbereich T,=200°C bis 250°C wird stark durch
die Martensitbildung beim Abkiihlen auf Umwandlungstemperatur beeinflullit, wenn diese
unterhalb der Martensitstarttemperatur des jeweiligen Stahles liegt. Die Martensitbildung
geschieht sehr rasch, noch vor dem Einlegen der Probe in das Dilatometer und entzieht sich so
der Messung. Die umwandlungsfiahige Austenitmenge ist also um den gebildeten Martensit-
anteil reduziert, was zu einem Abfall der Kurven mit sinkender Umwandlungstemperatur fiihrt.

Unter der Voraussetzung, dafl sich beim Abschrecken auf Raumtemperatur kein Martensit
bildet, kann man die fiir die Bainitbildung spezifische Umwandlungsdehnung bestimmen.
Dabei muB man die Anderung der Gitterkonstanten des Austenits durch unterschiedliche
Kohlenstoffgehalte vernachldssigen. Das ist moglich, da der Einflu8 des unterschiedlichen
Kohlenstoffgehaltes im Austenit aufgrund der hohen Kohlenstoffloslichkeit als gering zu
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bewerten ist. Eine Karbidbildung muf3 ebenfalls ausgeschlossen werden, da sie sich durch eine
Kontraktion stérend auf die Auswertung auswirken wiirde. Man erhilt dann einen Wert €, painit,
der unter den erwihnten Voraussetzungen der Lingendnderung bei der Bildung des bainiti-
schen Ferrits proportional ist. Diese Ldngeninderung ist wesentlich vom Kohlenstoffgehalt des
gebildeten Ferrits abhiingig, da durch die Kohlenstoffiibersittigung eine tetragonale Verzer-
rung dhnlich wie beim Martensit [26] entsteht.

Um aus den registrierten maximalen Umwandlungsdehnungen die fiir die Bainitbildung spe-
zifische Umwandlungsdehnung ¢, gainit zu berechnen, muf3 beriicksichtigt werden, dafl die
Werkstoffe bei verschiedenen Umwandlungstemperaturen nicht vollstindig umwandeln und
Restaustenit zuriickbleibt. Die Beziehung

100% 100%

e R — 2 —¢ e 5.1
u,Bainit Umaxy .. Umax 100%—vea (5-1)

zwischen der bezogenen Umwandlungsdehnung &, painit und der maximalen Umwandlungs-
dehnung &, max mit dem Volumenanteil Bainit Vg,inie bzw. dem Volumenanteil Restaustenit
Vra in % liefert die in Bild 5.11 als Funktion der Umwandlungstemperatur fiir 80 Si 6, 80 Si 10
und 80 Si 13 dargestellten Ergebnisse. Fiir 80 Si 10 und 80 Si 13 bilden sich im Temperatur-
bereich von 250°C bis 400°C ndherungsweise konstante Werte von knapp 0,6% und etwa
0,75% aus, die dann zwischen T,=400°C und 425°C zunichst sprunghaft und oberhalb
T,=425°C kontinuierlich abfallen. Bei 80 Si 6 ist der sprunghafte Abfall nur abgeschwicht zu

erkennen.

Die Kurve von 80 Si 13 verlduft im Temperaturbereich T,=250°C bis 400°C iiber der von 80 Si
10 und 80 Si 6. Das bedeutet, dal der Kohlenstoffgehalt des Ferrits des 80 Si 13 {iber dem der
anderen Legierungen liegt. Tatséchlich wird eine Umwandlungsdehnung von 0,75% erreicht,
die nahe an den Wert von 1,2% fiir die Bildung von Martensit bei diesem Kohlenstoffgehalt
heranreicht [26]. Das deutet auf die hohe Kohlenstoffiibersittigung, mit der der bainitische
Ferrit beim 80 Si 13 entstanden ist. Diese Kohlenstoffiibersittigung des Ferrits ist beim 80 Si
10 geringer, da er nur eine Umwandlungsdehnung von 0,6% erreicht. Der Unterschied 148t sich
mit dem Siliziumgehalt zu erkldren. Da Silizium die Aktivitdt des Kohlenstoffs erhoht [5],
kann der Austenit des 80 Si 13 nicht so viel Kohlenstoff wie der Austenit des 80 Si 10 bei
gleicher Umwandlungstemperatur aufnehmen. Dadurch ist der gebildete Ferrit stirker an
Kohlenstoff tiberséttigt und zeigt eine hohe Umwandlungsdehnung.
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Bild 5.11: &, painit fiir 80 Si 6, 80 Si 10 und 80 Si 13 in Abhdngigkeit von der Umwandlungs-

temperatur

Die Kurve fiir 80 Si 6 liegt dagegen bei T,=250°C iiber der von 80 Si 10 und sinkt bis
T,=350°C deutlich unter diese ab. Betrachtet man die Steigung aller Kurven, so stellt man fest,
daf3 sie mit sinkendem Siliziumgehalt steiler werden. Offensichtlich nehmen die Unterschiede
in der Kohlenstoffiibersattigung im bainitischen Ferrit der drei Werkstoffe mit wachsender
Umwandlungstemperatur zu, weil die temperaturbedingte Zunahme der Kohlenstoffdiffusion
in den Austenit mit sinkendem Siliziumgehalt starker wird.

Der ausgeprégtere Abfall der Umwandlungsdehnungen bei T,=400°C bis 425°C fiir 80 Si 13
und 80 Si 10 sowie bei T,=350°C bis 400°C fiir 80 Si 6 ist mit Karbidbildung aus dem Austenit
zu erkldren. Exakt bei diesen Temperaturen ist ein starker Abfall der Restaustenitgehalte in
Bild 5.17 zu beobachten. Das beweist einerseits, dafl die Karbidbildung fiir das Abfallen der
Kurven verantwortlich ist und bedeutet andererseits, daf3 ab diesem Abfall keine quantitativen
Aussagen mehr getroffen werden konnen, da die oben genannten Voraussetzungen nicht mehr
erfiillt sind. Im Unterschied der Temperaturen des Restaustenitabfalls macht sich die Eigen-
schaft des Siliziums bemerkbar, die Karbidbildung aus dem Austenit zu behindern [38].

In der Darstellung der bezogenen Umwandlungsdehnung €, painit in Bild 5.12 zeigt 80 Si 6 bei
250°C das hochste Maximum, gefolgt von 65 Si 7, 45 Si 10 und 80 Si 10.
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Bild 5.12: &, ainit fiir 45 Si 10, 80 Si 10, 65 Si 7 und 80 Si 6 in Abhdngigkeit von der Um-
wandlungstemperatur

Die Ausgleichskurven der Werte von 80 Si 10 und 45 Si 10 verlaufen bis 350°C etwa konstant
bei 0,56%, wihrend die beiden anderen Kurven leicht absinken. Bei 350°C nehmen die Werte
des 80 Si 6, bei 375°C die des 65 Si 7 und bei 400°C die des 80 Si 10 steil auf Werte um 0,33%
ab, wihrend die Ausgleichskurve fiir 45 Si 10 ab 400°C flacher auf diesen Wert absinkt und zu
525°C wieder etwas ansteigt. Die anderen Kurven fallen kontinuierlich fallend bis zur jeweils
hochsten untersuchten Umwandlungstemperatur ab.

Die unterschiedlichen Kohlenstoffgehalte der Legierungen spiegeln sich in Bild 5.9 und Bild
5.12 in den unter 250°C gemessenen Werten deutlich wider. Entsprechend der Unterkiihlung
unter die jeweilige Martensitstarttemperatur, die stark vom Kohlenstoffgehalt der Legierung
abhingt, zeigt 45 Si 10 die kleinsten Werte fiir &, painit, gefolgt von 80 Si 6 und 80 Si 10. Im
Temperaturbereich 250°C bis 350°C verlaufen die die Mewerte ausgleichenden Kurven nahe
zusammen und zeigen keine Abhéngigkeit vom Kohlenstoffgehalt. Der Anstieg der Werte des
45 Si 10 bei 400°C in Bild 5.9 korrespondiert mit einem starken Riickgang des Restaustenit-
gehaltes (vgl. Bild 5.17). Die dafiir verantwortlich gemachte Karbidbildung fiihrt jedoch nicht
zu einem sprunghaften Riicklauf der Kohlenstoffiibersdttigung im bainitischen Ferrit, wie Bild
5.12 belegt. Die Temperatur des steilen Abfalls der Ausgleichskurven im Bild 5.12 zwischen
350°C und 425°C ist vom unterschiedlichen Si-Gehalt der Legierungen abhédngig und zeigt
keinen Einflul des Kohlenstoffgehaltes. Lediglich das Niveau der &, painie- Werte iiber 450°C
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verhdlt sich umgekehrt proportional zum C-Gehalt der Legierungen. 80 Si 6 zeigt die nied-
rigsten Werte, da seine Neigung zur Karbidbildung durch seinen hohen C-Gehalt und seinen
niedrigen Si-Gehalt am grofBten ist. Beim 45 Si 10 fillt diese Neigung entsprechend dem ge-
ringerem C-Gehalt und hoherem Si-Gehalt geringer aus. 80 Si 10 nimmt dabei eine Zwi-
schenstellung ein.
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Bild 5.13: &, ainit ftir 80 Si 10, 80 Si Cr 10 4 und 80 Si Cr 10 7 in Abhdngigkeit von der Um-
wandlungstemperatur

In der Darstellung der bezogenen Umwandlungsdehnung &, gainit in Bild 5.13 erkennt man fiir
80 Si Cr 10 4 sowie fiir 80 Si 10 nahezu horizontale Kurvenverldufe im Bereich T,=250°C bis
400°C, wihrend die Kurve fiir den 80 Si Cr 10 7 oberhalb T,=250°C abfillt. Bei 80 Si 10 und
80 SiCr 10 4 nehmen die MefBwerte oberhalb 400°C, bei 80 Si Cr 10 7 dagegen schon bei

350°C steil ab. Die Kurven von 80 Si Cr 10 4 und 80 Si Cr 10 7 steigen oberhalb 475°C wieder
an.

Aus Bild 5.10 geht hervor, dal die Umwandlungsdehnungen mit wachsendem Chromgehalt
kleiner werden. Der Vergleich mit Bild 5.17 belegt, daf3 dies auf steigende Restaustenitgehalte
und somit auf sinkende Umwandlungsgrade zuriickzufiihren ist. Bild 5.13 zeigt, daf3 sich durch
Zugabe von Chrom die bezogene Umwandlungsdehnung vergréBert, da sich die Gitter-
aufweitung durch die Chromatome im Ferrit stirker auswirkt als im Austenit. Die Kurve fiir
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80 Si Cr 10 7 liegt allerdings unter der fiir 80 Si Cr 10 4. Beim 80 Si Cr 10 7 wurden in
Schliffbildern groBe Mengen an Chromkarbiden gefunden, die sich beim Austenitisieren nicht
aufgelost haben. Dadurch sind die im Austenit geldosten Chrom- und Kohlenstoffgehalte
kleiner als die Legierungsgehalte, was eine Verringerung der Umwandlungsdehnung bewirkt.
Die Kurven im Temperaturbereich T,=225°C bis 350°C verlaufen parallel zu der Kurve des 80
Si 10 und deuten auf vergleichbare Temperaturabhéngigkeiten der Kohlenstoffdiffusion hin. In
Bild 5.10 ist zu sehen, dall die Kurve des 80 Si Cr 10 4 dem linearen Verlauf des 80 Si 10 bis
T,=425°C folgt und dann zu geringeren Umwandlungsdehnungen abknickt, wihrend die
Kurve fiir 80 Si Cr 10 7 dies schon bei T,=325°C zeigt. 80 Si Cr 10 4 weist ab T,=425°C und 80
SiCr 10 7 ab T,=325°C einen umwandlungstriagen Bereich auf (vgl. Bild 5.45 und Bild 5.46).
Da die Proben innerhalb der gewihlten Umwandlungszeit von 4h nicht vollstindig umwan-
deln, erreichen sie entsprechend nur geringere Umwandlungsdehnungen. Ab T,=500°C kommt

es dann wieder zu hoheren Umwandlungsgraden, was die Kurve ansteigen 1a6t.

5.2. Restaustenitgehalte (RA) nach verschiedenen Umwandlungszeiten

5.2.1.  Gezielte Untersuchungen an 80 Si 10

a) RA, t,-Kurven

Bild 5.14 zeigt beispielhaft fiir 80 Si 10 die bei den Umwandlungstemperaturen 250°C, 350°C
und 425°C in Abhédngigkeit von der Umwandlungszeit nachweisbaren Restaustenitgehalte. Die
Proben wurden nach den jeweiligen Umwandlungszeiten in Wasser auf 20°C abgeschreckt.
Bei der etwas oberhalb der Martensitstarttemperatur (Mg = 243°C) liegenden Umwandlungs-
temperatur von 250°C werden etwa 7 Vol% Restaustenit bis etwa 60 s nach Um-
wandlungsbeginn gemessen. Danach durchlduft der Restaustenitgehalt bei 2000 s einen Ma-
ximalwert von 22 Vol% und féllt anschlieBend wieder auf Wert von etwa 7 Vol% ab.

Die 350°C-Kurve ist fiir den Temperaturbereich des karbidfreien oberen Bainits charak-
teristisch. Nach 90 s Umwandlungszeit steigt der Restaustenitgehalt an und erreicht nach 500 s
28 Vol%, um danach wieder asymptotisch auf 17 Vol% abzufallen.
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Bild 5.14: Restaustenit in Abhdngigkeit von der Umwandlungszeit fiir 80 Si 10 bei den Um-
wandlungstemperaturen 250°C, 350°C und 425°C
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Bild 5.15: Einfluf3 der Umwandlungstemperatur auf den Restaustenitgehalt von 80 Si 10 bei
verschiedenen Umwandlungszeiten
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Bei der 425°C Kurve, die fiir die Bildung eines karbidhaltigen oberen Bainits reprisentativ ist,
steigt der Restaustenit ausgehend von etwa 7 Vol% schon nach kurzen Umwandlungszeiten an
und erreicht nach 500 s ein Maximalwert von 41 Vol%, um anschlieend wieder stark abzufal-
len. Nach einer Umwandlungszeit > 4200 s treten lediglich noch Restaustenitgehalte von
2,5 Vol% auf.

b) RA, T,-Kurven

Bild 5.15 fat den EinfluB der Umwandlungstemperatur auf den Restaustenitgehalt von
80 Si 10 nach verschiedenen Umwandlungszeiten zusammen. Bei 250°C steigen die Werte mit
wachsender Umwandlungszeit zunéchst stark an, um dann wieder abzufallen. Zwischen 250°C
und 450°C werden bei Umwandlungszeiten > 150 s mit der Umwandlungstemperatur und der
Umwandlungszeit anwachsende Restaustenitgehalte festgestellt, die bei umso kleineren Um-
wandlungstemperaturen relativ steil auf Restaustenitgehalte < 5 Vol% abfallen, je groBer die
Umwandlungszeit ist. Bei Umwandlungszeiten < 150 s steigen dagegen die Restauste-

nitgehalte bis zur Umwandlungstemperatur von 500°C monoton an.
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Bild 5.16: Restaustenitgehalt von 80 Si 10 nach Abschrecken auf Raumtemperatur in Abhdn-
gigkeit von der Umwandlungstemperatur und Umwandlungszeit
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Bild 5.16 zeigt ein aus Bild 5.15 entwickeltes Umwandlungstemperatur-Umwandlungszeit
-Diagramm mit Linien gleicher Restaustenitgehalte. Das absolute Restaustenitmaximum
(~40 Vol%) liegt bei T,=450°C und t,=700 s, das relative Restaustenitmaximum (~20 Vol%)
dagegen nahe bei Mg=243°C und t,=3000 s.

5.2.2. Einflu} der Legierungszusammensetzung auf die RA, T,-Kurven
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Bild 5.17: Restaustenitgehalte der untersuchten Stihle nach dem praktischen Umwandlungs-
ende

Bild 5.17 fat die Restaustenitgehalte aller untersuchten Stdahle nach dem praktischen Um-
wandlungsende, d.h. nach Umwandlungszeiten zwischen 7200 s und 86400 s, zusammen. Bei
tiefen Umwandlungstemperaturen fillt der Restaustenitgehalt mit wachsendem T, ab, und
zwar am schwichsten bei 45 Si 10 und am ausgeprégtesten bei 80 Si 6. Nach Durchlaufen eines
relativen Minimums, in dem Werte zwischen 3 Vol% bei 45 Si 10 und 21 Vol% bei
80 SiCr 10 4 gemessen werden, steigen die Kurven mit Ausnahme von 80 Si 6 zu absoluten
Maxima an, die zwischen 12 Vol% (45 Si 10) und 53 Vol% (80 Si Cr 10 4) betragen. Bei
80 Si 6 wird bei 375°C ein relatives Maximum beobachtet, dessen Wert (17 Vol%) deutlich
niedriger als der MeBwert bei T,=250°C (25 Vol%) ist. An die Maxima schliefen sich steile
Abfille der Kurven an, so daB3 fiir T,>400°C (45 Si 10, 65 Si 7, 80 Si 6) bzw. fiir T;>425°C (80
Si 10 und 80 Si 13) die MeBwerte kleiner als 3 Vol% werden. Lediglich 80 SiCr 10 4 und 80 Si
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Cr 10 7 weisen bei 450°C Werte von 21 Vol% bzw. 12 Vol% und bei 475°C Werte von 8 Vol%
bzw. 12 Vol% auf.

5.2.3. Diskussion

Der im 80 Si 10 nach Umwandlung bei 250°C vorliegende Restaustenitgehalt (vgl. Bild 5.14)
ist bei kurzen Umwandlungszeiten auf mechanische Stabilisierung durch die Martensitbildung
beim Abschrecken auf Raumtemperatur zuriickzufiihren. Nach einer temperaturabhingigen
Inkubationszeit beginnt die Bainitbildung, wobei sich der Austenit zunehmend mit Kohlenstoff
anreichert (vgl. Kapitel 5.5). Diese Kohlenstoffanreicherung fiihrt zu einer chemischen Aus-
tenitstabilisierung [44,47], die die beim Abschrecken gebildete Martensitmenge reduziert, bis
sie ganz verschwindet. [38] ist der Meinung, dal} die chemische Stabilisierung nicht ausreicht,
um das Anwachsen des Restaustenits mit der Umwandlungszeit herbeizufiihren und setzt eine
mechanische Stabilisierung voraus. Eine mechanische Stabilisierung durch Bildung von Bainit
mul} aber kleiner sein als durch Bildung von Martensit, weil der Volumensprung kleiner und
die Bildungstemperatur grofer ist. Die mechanische Stabilisierung kann also allenfalls einen
Anteil unterhalb 7 Vol% zum Restaustenitgehalt liefern. Der hauptsidchliche Stabili-
sierungsmechanismus mufl demnach die Kohlenstoffanreicherung des Austenits sein.

Der Abfall der Kurve fiir die Umwandlungstemperatur von 250°C nach langen Zeiten auf
Werte um 7 Vol% deutet darauf hin, dal auch hoch angereicherter Austenit in stark iiber-
sattigten bainitischen Ferrit umgewandelt werden kann (vgl. Kapitel 5.5).

Bei einer Umwandlungstemperatur von 350°C erfolgt der Anstieg des Restaustenitgehaltes
schon nach kiirzerer Zeit, was der groleren Diffusionsfahigkeit des Kohlenstoffs im Austenit
und der hier beobachteten schnelleren Bainitbildung entspricht. Wegen der geringeren Loslich-
keit des Kohlenstoffs im bainitischen Ferrit wird schneller ein hoherer Restaustenitgehalt
erreicht. Der leichte Abfall zu ldngeren Zeiten ist mit Bildung von Ferrit aus dem ange-

reicherten Austenit zu erkléren.

Entsprechend der bei T,=425°C weiter gestiegenen Diffusionsgeschwindigkeit von Kohlen-
stoff im Austenit steigt die Restaustenitkurve schon sehr frith an. Der maximale Restaustenit-
gehalt, der liber dem fiir T,=350°C liegt, ist mit der gesunkenen Loslichkeit fiir Kohlenstoff im
Ferrit vereinbar (vgl. Bild 5.39). Zudem steigt die Aktivitdt des Kohlenstoffs bei steigenden
Temperaturen, was ein fritheres Ende der bainitischen Umwandlung bei hoheren Restauste-
nitgehalten mit sich fiihrt. Der massive Abfall der Restaustenitgehalte ab 1000 s ist mit Karbid-
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bildung aus dem Austenit verbunden, wie es auch mittels TEM Untersuchungen nachgewiesen
wurde. Diese Karbidbildung fiihrt dann ab 7200 s zu Restaustenitgehalten unter 3 Vol%.

Da nach Bild 5.39 die Kohlenstoffloslichkeit im Ferrit mit steigender Umwandlungstemperatur
sinkt, muf} bei der Bildung des bainitischen Ferrits entsprechend mehr Kohlenstoff in den
Austenit diffundieren. Die gleichzeitige Abnahme der maximalen Kohlenstoffloslichkeit im
Austenit bedingt, daB3 sich der aus dem Ferrit stammende Kohlenstoff auf wachsende Auste-
nitvolumina verteilen muf3, die dadurch gegen eine martensitische Umwandlung beim Ab-
schrecken auf Raumtemperatur stabilisiert werden. Daraus resultiert das in Bild 5.15 im
Temperaturbereich T,=250°C bis 450°C gezeigte lineare Ansteigen der Restaustenitgehalte

mit der Umwandlungstemperatur.

Bei Umwandlungszeiten unter 2000 s bei T,;=250°C bzw. unter 500 s bei T,>300°C ist die
Anreicherung des Austenits noch nicht so weit fortgeschritten, um eine Martensitbildung beim
Abschrecken auf Raumtemperatur vollig zu verhindern. Die Restaustenitgehalte steigen dann
entsprechend der Kohlenstoffanreicherung im Austenit mit der Umwandlungszeit. Bei iiber
2000 s bzw. 500 s steigenden Umwandlungszeiten sinken die Restaustenitgehalte wieder ab,
da offensichtlich auch mit Kohlenstoff angereicherter Austenit in dann zunehmend {ibersét-

tigten bainitischen Ferrit umwandeln kann.

Rechts einer Linie (A-A'") von 330°C auf der X-Achse und 450°C bei 500 s in Bild 5.15 fallen
die Kurven abrupt ab. Dieser Abfall der Restaustenitgehalte ist mit einer Anderung der Mik-
rostruktur verbunden, wie sie licht- und elektronenmikroskopisch zu beobachten ist. In diesem
Bereich scheiden sich Karbide aus dem angereicherten Austenit aus. Diese Karbidausschei-
dung wird bei hoheren Temperaturen zu kiirzeren Umwandlungszeiten verschoben, da die
Kohlenstoffloslichkeit zuriickgeht und durch die gesteigerte Kohlenstoffdiffusion schneller ein
kritischer Wert iiberschritten wird. Die Karbidausscheidung fiihrt zum Absinken des Koh-
lenstoffgehaltes im Austenit, so dafl weitere Bainitbildung moglich wird.

In Bild 5.16 werden diese Bereiche nochmals verdeutlicht. Die Restaustenitgehalte steigen bei
konstanter Umwandlungszeit von tiefen zu hoheren Temperaturen, wie es der sinkenden
Kohlenstoffloslichkeit im bainitischen Ferrit und Austenit entspricht. Bei konstanter Tempe-
ratur steigen die Restaustenitgehalte zundchst an, da sich bei kurzen Zeiten die mechanische
und die chemische Stabilisierung iiberlagern. Bei lingeren Zeiten wandelt dann auch hoch
angereicherter Austenit bainitisch um, wodurch die Restaustenitgehalte wieder sinken. Bei
steigenden Umwandlungstemperaturen verlagert sich der Anstieg zu kiirzeren Zeiten, da die
Kohlenstoffanreicherung, oberhalb derer kein Martensit mehr beim Abschrecken entsteht,
durch die schnellere Kohlenstoffdiffusion in kiirzeren Zeiten erreicht wird.
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Aus Bild 5.17 geht hervor, daBB sowohl eine Steigerung des Siliziumgehaltes als auch des
Kohlenstoffgehaltes zu hoheren Volumenanteilen an Restaustenit fiihrt. Durch Zugabe von
Chrom wird diese Tendenz noch verstirkt, so dafl 80 Si Cr 10 4 und 80 Si Cr 10 7 die héchsten
Restaustenitgehalte von 55 Vol% aufweisen. Die Werte der beiden Werkstoffe sind gleich, da
sich die im Anlieferungszustand vorliegenden Chromkarbide beim Austenitisieren nicht voll-
standig auflosen und sich eine der Austenitisierungstemperatur entsprechende Konzentration

von C und Cr im Austenit einstellt.

Die Hohe des Restaustenitminimums im Bereich um 250°C entspricht etwa den Restaustenit-
gehalten, die bei rein martensitischer Umwandlung auftreten. Der Restaustenitanstieg bei
tieferen Temperaturen ist im gewéhlten Beobachtungszeitraum von 4h stark vom erreichten

Umwandlungsgrad abhéngig.

Der starke Abfall der Restaustenitwerte wird durch die zunehmende Behinderung der Karbid-
bildung mit steigendem Siliziumgehalt zu hoheren Temperaturen verschoben. Die Cr-haltigen
Werkstoffe bilden eine Ausnahme, da die Abnahme des RA-Gehaltes auf die unvollstindige
Umwandlung im auftretenden umwandlungstragen Bereich und die anschlieBende Martensit-
bildung beim Abkiihlen von Umwandlungs- auf Raumtemperatur zuriickzufiihren ist. Uber
500°C fiihrt die starke Karbidbildung bei allen Werkstoffen zu Restaustenitgehalten unter 5
Vol%.

5.3. Gefiigestrukturen nach praktischem Umwandlungsende
53.1. 80Si10

Bild 5.18 zeigt ein Schliffbild von 4h bei 250°C umgewandelten 80 Si 10. Obwohl die Um-
wandlung knapp tliber der Martensitstarttemperatur durchgefithrt wird, zeigt das Bild ein
martensitdhnliches Gefiige. Es liegt unterer Bainit mit ldnglichen, aber sehr diinnen Platten vor.
Diese Platten werden im Schliffbild geschnitten und sind daher als diinne Nadeln dargestellt. In
der entsprechenden transmissionselektronenmikroskopischen (TEM) Aufnahme in Bild 5.19
wird die Anordnung dieser diinnen Platten in parallelen Blocken sichtbar. Dieses Gefiige 1463t

sich dem unteren Bainit zuordnen.

Das Gefiige des 4h bei T,=350°C umgewandelt 80 Si 10 in Bild 5.20 erscheint im Schliftbild
nadelformig, was typisch fiir karbidfreien oberen Bainit in Siliziumstéhlen ist. Einige Platten

zeigen eine sternformige Konfiguration, wihrend andere parallel zueinander angeordnet sind.
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Die entsprechende TEM-Aufnahme in Bild 5.21 zeigt einen Ausschnitt aus einer Bainitplatte.
Man sieht, daf} diese aus weiteren parallelen Untereinheiten besteht.

Bild 5.18: Gefiige von 80 Si 10 nach 4h Umwandlung bei Tu=250°C (1200x)

Das Schliftbild des 4h bei 450°C umgewandeltem 80 Si 10 in Bild 5.22 weist einen groflen
Unterschied in der Morphologie zu den Gefiigen auf, die bei tieferen Temperaturen entstehen.
Die Kontur der Bainitplatten ist unscharf und das Geflige erscheint granular. Aus dem zuge-
horigen TEM-Bild (vgl. Bild 5.23) 148t sich entnehmen, dal sich Karbide aus dem Austenit
ausgeschieden haben. Sie sind als kleine schwarze Platten zu erkennen. Durch das Abdiffun-
dieren des Kohlenstoffs aus dem Austenit in die Karbide kann der Ferrit quer zur Plattenachse
weiter wachsen. Diese sekundére, diffusionskontrollierte Ferritbildung verwischt die ehemals
glatte, scherungskontrolliert entstandene Phasengrenzfliche zwischen bainitischen Ferrit und
Austenit, was zu dem granularen Aussehen fiihrt. Dieses Geflige ist als karbidhaltiger oberer

Bainit anzusprechen und entsteht bei Umwandlungstemperaturen zwischen 400°C und 500°C.
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Bild 5.20: Gefiige von 80 Si 10 nach 4h Umwandlung bei Tu=350°C (1200x)
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Bild 5.22: Gefiige von 80 Si 10 nach 4h Umwandlung bei Tu=450°C (1200x)
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Bild 5.23: Gefiige von 80 Si 10 nach 4h Umwandlung bei Tu=450°C (21 000x)

5.3.2. Einfluf} der Legierungszusammensetzung
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Bild 5.24: Gefiige von 80 Si 13 nach 2h Umwandlung bei Tu=350°C (1200x)
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Bild 5.26: Gefiige von 80 Si Cr 10 4 nach 4h Umwandlung bei Tu=350°C (1200x)

80 Si 13 zeigt nach Umwandlung bei Tu=350°C im Schliffbild (vgl. Bild 5.24) relativ grofe Bai-
nitplatten. Diese Platten sind, wie man schon lichtmikroskopisch erkennen kann, in
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Bild 5.27: Gefiige von 80 Si Cr 10 4 nach 4h Umwandlung bei Tu=475°C (1200x)

Untereinheiten unterteilt. Die zugehdrige TEM-Aufnahme in Bild 5.25 zeigt diese Unterteilung
deutlicher. Zwischen den einzelnen Ferriteinheiten liegen diinne Filme aus Restaustenit. Diese
Filme wurden wéhrend der Bainitbildung stark verformt, wie aus der hohen Versetzungsdichte zu
schliefen ist. Im Gegensatz zu 80 Si 10, bei dem sich der Restaustenit vollstdndig in den Filmen um
die Bainitplatten und Untereinheiten verteilt, treten beim 80 Si 13 auch grofle Restaustenitblocke
auf, die die mechanischen Eigenschaften des Materials stark beeinflussen.

In Bild 5.26 ist das Geflige des 4 Stunden bei T,=350°C umgewandelten 80 Si Cr 10 4 dargestellt.
Die Bainitplatten zeigen teilweise die sternformige Anordnung, wie sie auch beim 80 Si 10 bei
dieser Umwandlungstemperatur gefunden wird. Daneben tritt auch die granulare Struktur auf, die
fiir karbidhaltigen oberen Bainit typisch ist. Eine Karbidausscheidung ist jedoch bei dem beo-
bachteten hohen Gehalt an Restaustenit, der sich als helle Flichen im Bild 5.26 abzeichnet, aus-
geschlossen. Nach Umwandlung bei T,=475°C liegt ebenfalls ein granulares Gefiige vor (vgl. Bild
5.27), das sich durch den wesentlich geringeren Restaustenitgehalt und durch geringe Anteile von
Perlit vom Gefiige in Bild 5.26 unterscheidet. Der geringe Restaustenitgehalt deutet auf karbid-
haltigen oberen Bainit hin. Die Perlitbildung findet erst nach langerer Zeit nach der Bainitbildung
statt. Der umwandlungstrage Bereich zwischen 350°C und 475°C (vgl. Abschn. 5.1.5 und 5.6.5)
trennt also in Siliziumstdhlen nicht nur Perlit und Bainit, sondern auch karbidhaltigen von kar-
bidfreien Bainit.
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Bild 5.29: Gefiige von 80 Si Cr 10 7 nach 4h Umwandlung bei Tu=475°C (1200x)
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Bild 5.28 und Bild 5.29 zeigen die Gefiige von 80 Si Cr 10 7 nach Umwandlung unter- und
oberhalb des umwandlungstrdgen Bereichs. Bei T,=350°C in Bild 5.28 iiberwiegt, im Ver-
gleich mit 80 Si Cr 10 4, die granulare Gefligeausbildung mit sehr grolen Restaustenitberei-
chen. Bei der Umwandlungstemperatur 475°C kommt es wie, in Bild 5.29 zu sehen ist, neben
der Bainitbildung auch zu einer Perlitausscheidung. Betrachtet man die Gefiigebilder der
chromhaltigen Siliziumstéhle genauer, so stellt man eine grof3e Zahl von kleinen Teilchen fest,
die sowohl in martensitischen, bainitischen und perlitischen Gefiigeanteilen zu finden sind.
Thre Anzahl ist beim 80 Si Cr 10 7 wesentlich hoher als beim 80 Si Cr 10 4. Es handelt sich
dabei um Chromkarbide, die bei den gewéhlten Austenitisierungsbedingungen nicht aufgelost
wurden. Entsprechend des hoheren Chromgehaltes treten sie im 80 Si Cr 10 7 hdufiger auf.

5.3.3. Karbidbildung

Die bainitische Umwandlung kommt zum Erliegen, wenn der angereicherte Austenit keinen
Kohlenstoff mehr aufnehmen kann, so dafl groe Mengen hoch kohlenstoffangereicherten
Austenits zwischen den Platten erhalten bleibt. Bei hinreichend hohen Umwandlungs-
temperaturen setzt nach lingeren Umwandlungszeiten Karbidbildung in diesem Austenit ein.
Nach Abreicherung des Austenits durch Karbidbildung kann ein Breitenwachstum des Bainits
stattfinden. Der Austenit wird auf diese Weise fast vollstindig umgewandelt, und die in den
ehemaligen Austenitfilmen entstandenen Karbide werden von bainitischem Ferrit umschlos-
sen. Dieses mit der Karbidbildung verbundene Ferritwachstum 14Bt sich dilatometrisch
nachweisen und bildet sich im ZTU-Diagramm als Nase im Temperaturbereich 400°C-500°C
ab.

Aufgrund der mit sinkenden Umwandlungstemperaturen steigenden Kohlenstoffloslichkeit im
Austenit und der gleichzeitig verlangsamten Kohlenstoffdiffusion erfolgt die Karbidaus-
scheidung zu tieferen Temperaturen hin nach immer lingeren Zeiten. Legt man die Maxima
des Restaustenitgehaltes im Bild 5.15 als Beginn der Karbidbildung fest, so ergeben diese
Maxima miteinander verbunden eine Gerade (A-A'), die fiir lingere Umwandlungszeiten zu
tieferen Temperaturen flihrt. Extrapoliert man die Gerade in Bild 5.15 bis zur Abzisse, so 143t
sich feststellen, dafl unterhalb T,=330°C auch nach sehr langen Zeiten kein Karbid aus dem
Austenit ausgeschieden wird. T,=330°C ist also, nach der Definition in Abschn. 2.3.7, die
Ubergangstemperatur von unterem Bainit zu oberem Bainit fiir 80 Si 10.

Die bei TEM-Untersuchungen beobachteten Karbide zeigen eine martensitdhnliche, nadelige

Struktur. Die Elementarzelle ist, wie aus Beugungsbildern zu entnehmen ist, stark tetragonal
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verzerrt, was auf eine scherungskontrollierte Bildung der Karbide hindeutet. Bei Temperatu-
ren, bei denen Karbidbildung auftritt, ist zwar Kohlenstoffdiffusion moglich, aber die Matrix-
atomdiffusion ist so stark eingeschrdnkt, dafl ein rein diffusionskontrollierter Bildungs-
mechanismus ausscheidet, wie es auch [101] vermutet. Energiedispersive Untersuchungen am
80 Si 10 zeigen in den Karbiden einen weit unter dem Legierungsgehalt liegenden Silizium-
gehalt.

54. Quantitative Ansitze zur Auswertung des Umwandlungsgeschehens
5.4.1.  Zener Ansatz

Zur Beschreibung einer heterogenen Ungleichgewichtsumwandlung wird von Zener [125] die
empirische Beziehung

Iglg (ﬁ) =nlgt—nlgk — 2,3 (5.2)

vorgeschlagen. Darin ist a der maximal umgewandelte Austenitanteil und y der zum Zeitpunkt
t umgewandelte Austenitanteil. Die Konstante n hingt vom Umwandlungsmechanismus ab. k

ist durch

1

== Cexp (-2 (5.3)

k RT

gegeben, wobei C eine Konstante, R die Gaskonstante, Q die Aktivierungsenthalpie der Um-
wandlungsreaktion und T die Umwandlungstemperatur in K ist. Aus 5.3 und 5.2 folgt

Iglg (ﬁ) =nlgt—nlgC - 2L —23. (5.4)

Bei konstantem n, was bei einheitlichem Umwandlungsmechanismus gilt, 148t sich diese Be-
ziehung auch als Geradengleichung schreiben.
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y=ax+b
mit

= hia ()

a=n (5.5
x=lgt
b= —nlgC— —2%——23

2303RT

Wird Iglg (ﬁ) iiber lg t aufgetragen, so ergibt die Ausgleichsgerade durch die MeBpunkte

die Steigung a=n und den Achsenabschnitt b. Die Auftragung von b tiber 1/T schlie8lich liefert
als Steigung der Ausgleichsgeraden

e (5.6)

" 2,303R

woraus sich die empirische Aktivierungsenthalpie Q ergibt.

5.4.2. Austin-Rickett-Ansatz

Als zweite Moglichkeit bietet sich an, die Reaktionskinetik durch eine autokatalytische Néhe-
rung nach Austin und Rickett [78,126] zu beschreiben, bei der das Produkt der Umwandlung
selbst als Katalysator fiir die Reaktion angesehen wird. Fiir einen autokatalytischen ProzeB 1.
Ordnung gilt

lgayTyzAlgt—B (5.7)

Dabei ist a der maximal umgewandelte Austenitanteil und y der zur Zeit t umgewandelte
Austenitanteil. A und B sind vom Umwandlungsmechanismus abhéngige Konstanten, die sich
aus den linearisierten lg (ayTy)’ lg t-Zusammenhéngen als Steigung der Ausgleichsgeraden

und als deren Achsenabschnitt bestimmen lassen.
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5.4.3. Das Umwandlungsverhalten von 80 Si 10

a) Zener Ansatz
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Bild 5.30: Parameter n der Zener — Gleichung fiir 80 Si 10

Bei der Bestimmung der Parameter der Zener-Gleichung wurden abschnittsweise lineare
Iglg (ﬁ), lg t-Zusammenhinge flir den Umwandlungsbeginn, fiir 50% Umwandlung und fiir das

Umwandlungsende gefunden und jeweils getrennt ausgewertet. Bild 5.30 zeigt den Parameter n in
Abhiéngigkeit von der Umwandlungstemperatur. Die Kurve fiir den Umwandlungsbeginn steigt
von 0,7 bei T,=225°C auf etwa 2 bei T,=300°C an. Im Temperaturbereich T,=300°C bis 525°C
fallen dann die n-Werte kontinuierlich auf 1 ab. Die Kurve fiir 50% Umwandlung fallt von ~0,3 bei
T,=200°C auf 0,2 bei T,=350°C ab und springt dann bei T,=380°C auf 1,3. Mit steigender Um-
wandlungstemperatur verlduft die Ausgleichskurve dann etwa parallel zu der des Umwandlungs-
beginns und erreicht bei T,=525°C einen Wert von 0,5. Die nur zwischen T,=400°C und 525°C
erfafite Kurve des Umwandlungsendes verlduft parallel zur Verlingerung des vorderen Teils der
50%-Kurve.

In Bild 5.31 sind die auf n bezogenen Achsenabschnitte der Zener-Gleichung 5.5 iiber 1/kT
aufgetragen und aus der Steigung der Ausgleichsgeraden nach GIl. 5.6 berechneten Aktivie-

rungsenthalpien vermerkt. Im Temperaturbereich 200°C bis 275°C ergibt sich fiir
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Bild 5.31: Bestimmung der empirischen Aktivierungsenergie fiir 80 Si 10

Umwandlungsbeginn und Umwandlungsende eine Aktivierungsenthalpie von 0,99 eV, im
Temperaturbereich 275°C bis 350°C von 0,52 eV. Nach einem Ubergangsbereich, in dem
keine sinnvolle Auswertung moglich ist, 148t sich iiber 400°C flir den Umwandlungsbeginn
und tiber 500°C fiir 50% Umwandlung und das Umwandlungsende eine Aktivierungsenthalpie
von 1,24 eV ermitteln.

b) Austin-Rickett-Ansatz

Bild 5.32 zeigt die Parameter A und B des Austin-Rickett-Ansatz fiir 80 Si 10 fir Um-
wandlungsbeginn, 50% Umwandlung und Umwandlungsende. Die Parameter A und B ver-
laufen fiir Umwandlungsbeginn und 50% Umwandlung symmetrisch zueinander. Fiir den
Umwandlungsbeginn gilt A =2 = const., wihrend fiir 50% Umwandlung A zwischen 325°C
und 400°C von 0,5 auf 3,5 ansteigt. Das zwischen T,=400°C und 525°C erfaBBte Umwand-
lungsende ist durch leicht ansteigende A-Werte von —2 bis etwa 0 gekennzeichnet. Das Um-
wandlungsende bei tieferen Temperaturen 146t sich ndherungsweise durch die A-Werte der
50% Umwandlung beschreiben. Der Parameter B fiir Umwandlungsbeginn ist unabhingig von
Ty (A = 3). Fiir 50% Umwandlung fallen die B-Werte flir 350°C und 400°C um —1 auf etwa —7
ab.
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Bild 5.32: Parameter der autokatalytischen Niherung fiir 80 Si 10
5.4.4. Das Umwandlungsverhalten von 80 Si 13
a) Zener Ansatz

Der Parameter n der Zener-Gleichung ist fiir 80 Si 13 in Bild 5.33 in Abhédngigkeit von der
Umwandlungstemperatur dargestellt. Zwischen 200°C und 350°C liegen die Werte fiir den
Umwandlungsbeginn konstant bei 0,5 bzw. der Wert fiir 50% Umwandlung konstant bei 1.
Zwischen 350°C und 425°C steigen die Daten fiir den Umwandlungsbeginn auf etwa 7 an. Fiir
50% Umwandlung fallen die MeBBwerte im Temperaturbereich 350°C bis 500°C auf etwa 0 ab,
wihrend die nur in diesem Temperaturintervall auftretenden Werte fiir das Umwandlungsende
von 0 auf -2 absinken.

Die aus den Steigungen der Ausgleichsgeraden nach Gl. 5.5 fiir 80 Si 13 bestimmten Aktivie-
rungsenthalpien sind in Bild 5.34 vermerkt. Im Temperaturbereich 200°C bis 375°C ergibt sich
eine Aktivierungsenthalpie von 0,69 eV. Von T,=375°C bis 500°C laB3t sich jeweils eine Ak-
tivierungsenthalpie fiir den Umwandlungsbeginn von 0,29 eV und fiir 50% Umwandlung von
1,17 eV bestimmen. Eine sinnvolle Auswertung der Werte flir das Umwandlungsende ist in
diesem Temperaturbereich nicht moglich.
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Bild 5.34: Bestimmung der empirischen Aktivierungsenergie fiir 80 Si 13
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b) Austin-Rickett-Ansatz
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Bild 5.35: Parameter der autokatalytischen Néiherung fiir 80 Si 13

Eine Auswertung nach dem Ansatz von Austin und Rickett fiir 80 Si 13 ist in Bild 5.35 dar-
gestellt. Der Parameter A fiir den Umwandlungsbeginn besitzt praktisch die gleiche Tempe-
raturabhéngigkeit wie der entsprechende n-Wert in Bild 5.33. Die Parameter A und B fiir den
Umwandlungsbeginn und 50% Umwandlung verlaufen auch hier symmetrisch zueinander.
Von 200°C bis 350°C gilt fiir das Umwandlungsbeginn A=const=0,5 und 50% Umwandlung
A=const=2. Von 350°C bis 400°C steigt A fiir den Umwandlungsbeginn auf den Wert 6 an, der
bis 500°C beibehalten wird. Zwischen 350°C und 500°C fallen die Werte fiir 50% Umwand-
lung auf 0 ab. Die nur im Temperaturbereich 350°C bis 450°C auftretenden Werte fiir das Um-
wandlungsende sinken von —2,5 auf —4 ab. Der Parameter B zeigt im Temperaturbereich
T,=200°C bis 350°C fiir den Umwandlungsbeginn einen Wert von etwa —3 und sinkt von
350°C bis T,;=400°C auf—8 ab. Fiir 50% Umwandlung steigt die Kurve im Temperaturbereich
200°C bis 500°C linear von —5 bis —2 an.

5.4.5. Diskussion
[36] stellt die Aktivierungsenthalpien Q und den Zener-Index n zur Beurteilung der AnlaB3-
prozesse in Siliziumstahl zusammen. So wird die Aktivierungsenthalpie von Kohlenstoff-
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diffusion im Austenit mit 1,2 bis 1,48 eV angegeben. Das entspricht in etwa den Werten die fiir
80 Si 10 und 80 Si 13 oberhalb T,=400°C ermittelt werden. Fiir die Kohlenstoffdiffusion im
Ferrit gibt [36] eine Aktivierungsenthalpie von 0,87 eV an. Die Werte des 80 Si 10 liegen im
Temperaturbereich von T,=200°C bis 275°C etwas dariiber und zwischen T,=300°C und
375°C zusammen mit den Werten des 80 Si 13 etwas darunter. Daraus ist zu schlieen, dafl im
Bereich des karbidhaltigen oberen Bainits, oberhalb T,=400°C die Kohlenstoffdiffusion im
Austenit der geschwindigkeitsbestimmende Prozef ist. Fiir den unteren Bainit und den kar-
bidfreien oberen Bainit liegen die in dieser Arbeit bestimmten Aktivierungsenthalpien deutlich
niedriger als die Werte fiir die Volumendiffusion des Kohlenstoffs im Ferrit. Es ist denkbar,
da hier Grenzflichendiffusion oder Versetzungskerndiffusion die Aktivierungsenthalpie
herabsetzen.

[127] ist der Meinung, daB3 die empirischen Auswertungsmethoden und die dabei erhaltenen
Aktivierungsenthaltpien die Vorginge der Keimbildung und der Bildungskinetik nicht be-
schreiben konnen. [46,128] bestimmen dagegen die Aktivierungsenthalpie des geschwin-
digkeitsbestimmenden Prozefl nach einem thermodynamischen Gesetz. Man kann die dort
angegebenen Produkte aus der Grenzflichengeschwindigkeiten V und dem Spitzenradius der
Bainitplatten p nach

Q=—kTInl (5.8)

Vo p

in Aktivierungsenthalpien umrechnen. Dabei ist V, der priexponentielle Geschwindigkeits-
faktor fiir die thermisch aktivierte Grenzflaichenbewegung, k die Boltzmannkonstante und T
die Temperatur in Kelvin. Als Ergebnis erhilt man fiir den unteren Bainit 0,99 eV und fiir den
oberen Bainit 1,14 eV. Das zeigt, daB mittels der Auswertung von Umwandlungs-
dehnungs-Zeit-Kurven Aktivierungsenthalpien ermittelt werden konnen, die thermodynami-
sche Giiltigkeit besitzen.

Die Auswertung des Zener-Index liefert nach [36] fiir den Umwandlungsbeginn beim 80 Si 10
bei T,=250°C das Wachstum von zylinderformigen Produkten als Umwandlungsmechanis-
mus. Oberhalb T,=350°C konnen die Werte fiir den Beginn und 50% Umwandlung als
Wachstum aneinanderstoender zylinderformiger Produkte interpretiert werden. Aus den
geringen Werten bei 50% Umwandlung bis T,=350°C konnte auf das Wachstum diinner
Platten - evt. Zementitplatten - geschlossen werden, was aber durch TEM Untersuchungen
nicht bestdtigt werden konnte. Die negativen Werte kdnnen nicht interpretiert werden. Danach

wire im unteren Bainit die Umwandlung selbst der geschwindigkeitsbestimmende Proze$3. Im
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oberen Bainit wird die Umwandlung durch das Aneinanderstoen der Bainitplatten ver-

langsamt. Nach ldngerer Umwandlungszeit entsteht dann Zementit aus dem Austenit.

Beim 80 Si 13 kann aufgrund der geringen Werte bis T,=350°C nur auf Bildung von anein-
andersto3enden diinnen Platten oder Zylindern geschlossen werden. Die Abnahme der Werte
fiir 50% Umwandlung 146t sich mit steigender Ausscheidung von diinnen Zementitplatten
erklaren. Unerklarlich ist jedoch das starke Ansteigen der Werte des Umwandlungsbeginns ab
T,=350°C und die negativen Werte des Umwandlungsendes bei den gleichen Temperaturen.

Hier kommen offensichtlich Mechanismen zum Tragen, die von der Zener-Gleichung nicht
beschrieben werden konnen.

5.5. Zur Kohlenstoffverteilung in den Umwandlungsphasen bei 80 Si 10

5.5.1. Experimentelle Befunde
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Bild 5.36: Volumenanteile an Bainit, Restaustenit und Martensit von 80 Si 10 nach dem Ab-

schrecken von einer Umwandlungstemperatur von 400°C als Funktion der Um-
wandlungszeit.
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Bild 5.36 zeigt fiir 80 Si 10 die Entwicklung der Gefligeanteile Bainit, Martensit und Rest-
austenit wihrend der isothermen Umwandlung bei 400°C. Die angegebenen Volumenanteile
gelten nach Abschrecken von 400°C auf Raumtemperatur. Dabei wandelt sich der bei der iso-
thermen Umwandlung nicht in Bainit tibergegangene Austenit z.T. in Martensit um und ver-
bleibt z.T. als Restaustenit. Der Volumenanteil an Restaustenit wurde in Abhéngigkeit von der
Umwandlungszeit rontgenographisch gemessen (vgl. Kapitel 4). Der Volumenanteil an Bainit
in Abhingigkeit von der Umwandlungszeit wurde mit Hilfe der Umwandlungs-
dehnung-Zeit-Kurve berechnet, wobei davon ausgegangen wurde, da3 nach hinreichend lan-
gen Umwandlungszeiten ausschlieBlich Restaustenit und Bainit vorliegen und daf3 beim Ab-
kithlen von Umwandlungs- auf Raumtemperatur keine Anderung der Phasenanteile durch
Austenitumwandlung eintritt. Nach t, = 2000 s konnte das Aufireten anderer Gefiigeanteile
aufgrund lichtmikroskopischer und transmissionselektronenmikroskopischer Untersuchungen
ausgeschlossen werden. Bei dieser Umwandlungszeit addieren sich die Restaustenit- und die
Bainitmenge zu 100 Vol%. Davon ausgehend 148t sich aus der Umwandlungs-
dehnungs-Zeit-Kurve die Bainitmenge und somit auch der Martensitanteil in Abhéngigkeit von
der Umwandlungszeit bestimmen.

Wie aus Bild 5.36 ersichtlich ist, bildet sich nach kurzen Umwandlungszeiten nur wenig Bai-
nit, so daB fast der gesamte verbleibende Austenit beim Abschrecken auf Raumtemperatur
martensitisch umwandelt. Der verbleibende Restaustenitanteil hingt von der chemischen Zu-
sammensetzung des Austenits ab, die sich wihrend der isothermen Umwandlung durch Koh-
lenstoffanreicherung dndert. Bei steigender Umwandlungszeit werden wachsende Anteile von
Austenit in Bainit umgewandelt, die beim Abschrecken nicht mehr fiir eine martensitische
Umwandlung zur Verfligung stehen. Entsprechend sinkt der Martensitanteil nach dem Ab-
schrecken. Der Restaustenitanteil, der bei konstanter Austenitstabilitdt ein festes Verhiltnis
zum Martensitanteil bilden sollte, steigt jedoch stark an und erreicht bei 2000 s Umwand-
lungszeit 32 Vol%, da sich der Austenit im Zuge der Umwandlung mit Kohlenstoff anreichert.

Bestimmt man die in Bild 5.36 gezeigten Zusammenhinge fiir verschiedene Umwandlungs-
temperaturen, kann der Kohlenstoffgehalt im Austenit in Abhéngigkeit von der Umwand-
lungstemperatur und -zeit nach

Vea = exp(—1,1-1072 - [Mg — T]) (5.9)

berechnet werden. Diese Koistinen-Marburger-Gleichung [18] stellt eine Beziehung zwischen
dem gemessenen Restaustenitanteil Vra, bezogen auf den Anteil des vor dem Abschrecken auf
T noch vorhandenen Austenits, und der Martensitstarttemperatur Mg her, die von der Kohlen-
stoffanreicherung des Austenits wihrend der bainitischen Umwandlung beeinflu3t wird. Diese
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Gleichung hat sich auch bei der Berechnung von Restaustenitanteilen verschiedenster Stéhle
bewdhrt und als recht genau erwiesen [33].

Die bekannte Beziehung nach Eckstein [31], die die Berechnung der Martensitstarttemperatur
aus der chemischen Analyse des Materials ermdglicht, kann fiir diese Anwendung vereinfacht
werden:

M=M,-350-C, (5.10)

Der Wert fiir die Martensitstarttemperatur des kohlenstoffreien Materials My wurde experi-
mentell zu 532°C bestimmt. Dazu wurde Mg bei reiner martensitischer Hartung mit bekanntem
Legierungskohlenstoffgehalt gemessen und in die Gleichung (5.10) eingesetzt. Setzt man

Gleichung (5.10) in (5.9) ein, so kann man nach dem Kohlenstoffgehalt des Austenits Ca
auflosen.
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Bild 5.37: Kohlenstoffgehalt des Austenits fiir 80 Si 10 bei verschiedenen Umwandlungs-
temperaturen in Abhdngigkeit von der Umwandlungszeit.

Ergebnisse dieser Berechnung sind im Bild 5.37 dargestellt. Alle Kurven beginnen mit dem
Legierungskohlenstoffgehalt von 0,75% bei 10 s. Bei 250°C setzt eine Kohlenstoffanreiche-

rung des Austenits nach einer Inkubationszeit von etwa 150 s ein und steigt kontinuierlich auf
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etwa 1,5% an. Mit steigender Umwandlungstemperatur verkiirzt sich die Inkubationszeit bis
auf 15 s bei 500°C. Weiterhin streben die Kurven mit einer der Umwandlungstemperatur
entsprechend steigenden Geschwindigkeit gegen eine Asymptote von 1,5%.

Mit der Mischungsregel

Ve GtV C =V G (5.11)

kann dann aus den in Bild 5.37 dargestellten Werten der Kohlenstoffgehalt im bainitischen
Ferrit, sofern keine Karbidausscheidung stattfindet, abgeschitzt werden. Bei den hier betrach-
teten Umwandlungstemperaturen ist diese Vorraussetzung giiltig. Dabei sind Vg die Volu-
menanteile von Austenit und Bainit, Ca g die Kohlenstoffgehalte in Austenit und Bainit, V das
Gesamtvolumen und Cy der Legierungskohlenstoffgehalt.
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Bild 5.38: Kohlenstoffgehalte fiir 80 Si 10 im Austenit und Ferrit fiir verschiedene Um-
wandlungszeiten als Funktion der Umwandlungstemperatur

Bild 5.38 fafit die Berechnungen fiir die Kohlenstoffgehalte in Austenit und bainitischem Ferrit
in Abhéngigkeit von der Umwandlungstemperatur zusammen. Die Kohlenstoffkonzentration
im Austenit entspricht bei kurzen Umwandlungszeiten von 30 s bis zu Umwandlungs-
temperaturen von 400°C der Legierungskohlenstoffkonzentration Cy. Mit wachsender Um-

wandlungstemperatur und wachsender Umwandlungszeit nimmt die Kohlenstoffanreicherung
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zunéchst stark zu. Bei 400°C erreicht die Kurve fiir 300 s einen Kohlenstoffgehalt im Austenit
von 1,5%, der auch bei hoheren Temperaturen und ldngeren Zeiten nicht tiberschritten wird.
Der Kohlenstoffgehalt im Ferrit kann erst ab 90 s bei 350°C mit etwa 0,1% berechnet werden.
Bei 450°C nehmen die Werte bis etwa 0,3% bei einer Umwandlungszeit von 500 s zu, wihrend
bei 250°C schon 0,6% gemessen werden. Die Kurven fiir den Kohlenstoffgehalt im Ferrit
nédhern sich mit steigender Umwandlungszeit an die Legierungskohlenstoffkonzentration an.

5.5.2. Diskussion

Das Ansteigen des Restaustenitgehaltes mit der Umwandlungszeit (vgl. Bild 5.36) ist eine
Auswirkung des hohen Siliziumgehaltes der Legierung, der eine Karbidbildung verzogert oder
sogar verhindert. Wegen der hohen Loslichkeit des Kohlenstoffs im Austenit und der Abwe-
senheit von Karbiden als Kohlenstoffsenken reichert sich der Austenit stark mit Kohlenstoff
an. Dadurch steigt der Widerstand des Austenits gegen martensitische Umwandlung und damit
der Restaustenitanteil, bis schlieBlich beim Abschrecken von Umwandlungs- auf Raum-
temperatur kein Martensit mehr gebildet wird. Ferner kommt die bainitische Umwandlung
zum Erliegen, sobald die Kohlenstoffanreicherung im Austenit die Grenze der Ldslichkeit
erreicht und somit Kohlenstoff vor der Phasengrenze nicht mehr abdiffundieren kann.

Die Geschwindigkeit der Kohlenstoffanreicherung des Austenits nimmt mit wachsender
Umwandlungstemperatur entsprechend der wachsenden Diffusionsfihigkeit des Kohlenstoffs
zu (vgl. Bild 5.37). Bei hohen Umwandlungstemperaturen (350-500°C) ndhern sich die Kur-
ven asymptotisch einem Wert von etwa 1,5 Masse% an, wihrend die Kurven flir niedrige
Umwandlungstemperaturen keine asymptotische Annidherung zeigen. Der Wert 1,46 Masse%
Kohlenstoff im Austenit, bei dem alle Kurven enden, stellt eine Berechnungsgrenze dar, da
hier die Martensitstarttemperatur des Restaustenits gerade Raumtemperatur erreicht hat. Bei
hoheren Kohlenstoffgehalten im Austenit bildet sich beim Abschrecken auf Raumtemperatur
kein Martensit mehr und die vorgeschlagene Berechnung kann nicht mehr durchgefiihrt wer-
den.

Bild 5.39 zeigt die Ty, Ty, Axsund A%; Linien fiir den Stahl 43 Mn Si 12 9, wie sie von [129]
bestimmt wurden. Die Ubertragbarkeit der Kurven aus [129] auf den untersuchten Stahl ist
weitgehend gegeben, da der Siliziumgehalt nahezu identisch ist und unterschiedliche Kohlen-
stoffgehalte die Lage der Linien nicht beeinflussen [130]. Lediglich der Mangangehalt
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Bild 5.39: Gleichgewichtslinien fiir Austenit und Ferrit mit Diffusion (A,;, Ays3), sowie dif-
fusionslos (T, Tp)

unterscheidet sich wesentlich. Die Toy-Linie stellt die Gleichgewichtslinie zwischen Austenit
und Ferrit bei diffusionsloser Umwandlung dar, so daB3 sich unterhalb dieser Linie der Austenit
ohne Kohlenstoffdiffusion in Ferrit mit identischem Kohlenstoffgehalt umwandeln kann. Be-
riicksichtigt man zusdtzlich die im Ferrit gespeicherte Verzerrungsenergie, so verschiebt sich
die Linie zu tieferen Temperaturen (Tg). Die Ag-Linie (im Bild nicht eingezeichnet) ist die
Gleichgewichtslinie zwischen Austenit und Ferrit bei diffusionsgesteuerter Umwandlung. Sie
entspricht der Gleichgewichtslinie im Fe-Fe;C-Schaubild, die hier bis in den Temperaturbe-
reich T,=200°C-500°C extrapoliert wird. Da bei diesen Temperaturen nur eine sehr geringe
Diffusion der Substitutions- und Matrixatome moglich ist, muf3 die Linie zu Aj; korrigiert
werden. Wenn man noch zusétzlich die gespeicherte Verzerrungsenergie des Ferrits bertick-
sichtigt, so erhilt man die Ay;-Linie. Im Temperatur- und Konzentrationsbereich zwischen
der T, und der AZ;Linie kann Austenit nur mit Hilfe von Kohlenstoffdiffusion in Ferrit um-
wandeln. Nach [131] stellt die Al ;-Linie die maximale Kohlenstoffloslichkeit im Austenit dar.

Nach [131] geschieht die y-a-Umwandlung diffusionslos, wobei bainitischer Ferrit der
Ty-Konzentration entsteht, der im weiteren Verlauf der Umwandlung bei der jeweiligen Um-
wandlungstemperatur angelassen wird und so weiter Kohlenstoff an den noch nicht gesittigten
Austenit abgeben kann. Folglich sollten die Kohlenstoffgehalte des Austenits fiir alle Um-
wandlungstemperaturen zwischen der Tg- und der AZ;-Linie sowie die des bainitischen Ferrits
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links von der Tj-Linie liegen. Vergleicht man Bild 5.38 mit Bild 5.39 so erkennt man, daB die
Ferritwerte fiir laingere Umwandlungszeiten sich an die Ty-Linie anndhern, da der Ferrit bei
fortschreitender Umwandlung und damit zunehmender Kohlenstoffanreicherung im Austenit
immer weniger Kohlenstoff abgeben kann. Die Werte fiir den Kohlenstoffgehalt im Austenit
fachern zundchst fir hohe Umwandlungstemperaturen auf, stagnieren aber sobald sie die
A7;-Linie berithren. Bei langen Umwandlungszeiten fachern die Kurven fiir tiefe Umwand-
lungstemperaturen auf, weil hier die maximale Kohlenstoffloslichkeit im Austenit am gréf3ten

ist und ndhern sich der Aj;-Linie.

Einige Werte bei hohen Temperaturen liegen aber iiber der Ay;-Linie, was zunéchst als Wi-
derspruch erscheint. Man muf} jedoch bedenken, da die Ay;-Linie nur fiir das metastabile
Gleichgewicht gilt. Das ist jedoch fiir diese Punkte nicht gegeben. Nur kurze Zeit nach dem in
Bild 5.38 dargestellten Zeitraum konnte ausgepréagte Karbidbildung beobachtet werden, so daf3
bei diesen Werten die Vorraussetzung fiir eine solche Berechnung nicht mehr gegeben ist.

5.6. Entwicklung von Zeit-Temperatur-Umwandlungs (ZTU)-Schaubildern

Da die Umwandlungsdehnung der umgewandelten Austenitmenge und damit auch der ent-
stehenden Bainitmenge bzw. der verbleibenden Restaustenitmenge proportional ist, lassen sich
die Umwandlungsdehnungs-Zeit-Kurven in Umwandlungsmengen-Zeit-Kurven umrechnen
und nach [132,133] in ZTU-Schaubildern darstellen, sofern diec am Ende der dilatometrischen
Untersuchungen vorliegenden Bainit- bzw. Restaustenitanteile bekannt sind. Letztere wurden
rontgenographisch bestimmt und sind in Bild 5.17 als Funktion der Umwandlungstemperatur
aufgetragen. Die Zeitzdhlung beginnt jeweils mit dem Eintauchen der Proben in das Salzbad.

5.6.1.  Vergleich: 80 Si 6, 80 Si 10, 80 Si 13

Bild 5.40 zeigt das isotherme ZTU-Diagramm fiir 80 Si 6 in der Bainitstufe. Es ist zu erkennen,
dall wegen der zuriickbleibenden Restaustenitanteile praktisch nie vollstindige Umwand-
lungen erreicht werden. Unterhalb 250°C knicken die Kurven konstanter Um-
wandlungsmengen < 3 Vol% zu kiirzeren Zeiten ab, wihrend die Kurven konstanter Um-

wandlungsmengen > 5 Vol% hier etwas steiler verlaufen. Bei 325°C bilden die Kurven fiir
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Bild 5.40: Isothermes ZTU-Diagramm fiir 80 Si 6 in der Bainitstufe

Umwandlungen < 50 Vol% ein relatives Minimum der Umwandlungszeit, wogegen die Kurve
fiir 90 Vol% zu sehr langen Zeiten strebt. Zwischen 325°C und 375°C verbleiben bis zu
18 Vol% Restaustenit (vgl. Bild 5.17 ), so daB innerhalb 10> s nicht wesentlich mehr als 80
Vol% umgewandelt werden. Die 1-50 Vol% Umwandlungskurven zeigen bei 375°C Knicke.
Oberhalb 375°C sind wieder hohere Umwandlungsgrade bis zu 97 Vol% allerdings bei un-
terschiedlichen Zeiten erreichbar. Oberhalb 500°C deutet das Zuriickweichen der Umwand-

lungskurven auf umwandlungstrage Prozesse hin.

Bild 5.41 zeigt das isotherme ZTU-Diagramm fiir 80 Si 10 in der Bainitstufe. Gegeniiber
80 Si 6 liegt ein um 1% hoherer Siliziumgehalt vor. Dadurch haben sich die Kurven konstanter
Umwandlungsmenge insgesamt zu kiirzeren Zeiten verschoben. Das Abknicken der Um-
wandlungskurven zu kiirzeren Zeiten tritt hier unterhalb 275°C auf und betrifft nur Kurven fiir
Umwandlungsmengen < 10 Vol%. Die Umwandlungskurve flir 80 Vol% strebt bei 350°C und
die fiir 90 Vol% bei 300°C zu langen Zeiten, wihrend die Kurven fiir Umwandlungsmengen
<10 Vol% bei 350°C einen Knick aufweisen. Im Temperaturbereich 350°C bis 400°C erreicht
die Umwandlung etwas mehr als 70 Vol%, so daf3 bis zu 30 Vol% Restaustenit zuriickbleiben.
Dieser Bereich hat sich im Vergleich zum 80 Si 6 insgesamt um etwa 25°C zu hoheren Tem-
peraturen verschoben. Uber 400°C werden wieder hohere Umwandlungsgrade von bis zu 97

Vol% erreicht. Der Knick in den 90 bis 97 Vol% Kurven weist auf umwandlungstrage Prozesse
hin.
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Bild 5.41: Isothermes ZTU-Diagramm fiir 80 Si 10 in der Bainitstufe
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Bild 5.42: Isothermes ZTU-Diagramm fiir 80 Si 13 in der Bainitstufe
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Bild 5.42 zeigt das isotherme Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild fiir 80 Si 13 in der
Bainitstufe. Gegeniiber 80 Si 10 liegt der Siliziumgehalt um etwa 0,8% hoher. Die Lage der
Kurven hat sich im Vergleich zu 80 Si 10 nur wenig gedndert. Unter T,=250°C knicken die
Kurven fiir Umwandlungsmengen < 10 Vol% zu kiirzeren Zeiten. Bei etwa 350°C streben die
Kurven fiir 70 Vol% und 80 Vol% Umwandlung zu sehr langen Zeiten. Im dariiber liegenden
Temperaturbereich von 350°C bis 400°C werden Restaustenitgehalte iiber 30 Vol% be-
obachtet, so dafl die Umwandlung unter 70 Vol% bleibt. Dieser Bereich hat sich im Vergleich
zum 80 Si 10 nur wenig zu héheren Temperaturen verschoben. Uber 400°C treten wieder
hohere Umwandlungsgrade bis zu 97 Vol% auf. Die 50 bis 80 Vol% Kurven haben sich ge-
geniiber dem 80 Si 10 nur wenig, die 90 bis 97 Vol% Kurven dagegen stark zu langeren Zeiten

verschoben. Bei 475°C deuten sich ebenfalls umwandlungstrage Prozesse an.

5.6.2.  Vergleich: 45 Si 10, 80 Si 10
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Bild 5.43: Isothermes ZTU-Diagramm fiir 45 Si 10 in der Bainitstufe

45 Si 10 besitzt einen um 0,35% kleineren Kohlenstoffgehalt als 80 Si 10. Wie Bild 5.43 zeigt,
knicken die Kurven fiir Umwandlungsmengen < 10 Vol% entsprechend der hoheren Martensit-
starttemperatur bereits bei T,=325°C ab. Unterhalb dieser Temperatur verlaufen die Kurven
bei kiirzeren, oberhalb 375°C aber eher bei lingeren Umwandlungszeiten als beim 80 Si 10.

Die 90 Vol% Kurve hat sich im Temperaturbereich bis etwa 350°C zu hoheren Temperaturen
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und kiirzeren Zeiten verschoben. Damit hat sich der Bereich, in dem Restaustenitgehalte {iber
10 Vol% auftreten, auf 350°C bis 375°C eingeengt. Oberhalb 375°C treten wieder Umwand-
lungsgrade iiber 99 Vol% auf. Die Umwandlungkurven > 90 Vol% haben sich im Vergleich
mit 80 Si 10 zu ldngeren Zeiten verschoben. Unveréndert treten bei einer Umwandlungstem-

peratur von 475°C weitere umwandlungstrage Prozesse auf.

5.6.3. Vergleich: 65 Si 7, 80 Si 6
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Bild 5.44: Isothermes ZTU-Diagramm fiir 65 Si 7 in der Bainitstufe

Der kommerzielle Federstahl 65 Si 7 wurde im Temperaturbereich 250°C bis 425°C unter-
sucht. Das ZTU-Diagramm in Bild 5.44 zeigt alle Umwandlungskurven im Vergleich zum 80
Si 6 zu kiirzeren Zeiten verschoben. Die tiefste beobachtete Umwandlungstemperatur ent-
spricht etwa der Martensitstarttemperatur (vgl. Tab. 3.2). Ein Abknicken der Kurven zu kiir-
zeren Zeiten wird hier nicht beobachtet. Allerdings verlaufen die Kurven fiir Umwandlungen <
5 Vol% bei 250°C etwas steiler als im dariiberliegenden Umwandlungstemperaturbereich. Die
90 Vol% Umwandlungskurve zeigt bei 300°C ein relatives Maximum der Umwandlungszeit
und strebt bei 350°C zu sehr langen Zeiten. Im Temperaturbereich 350°C bis 375°C treten
Restaustenitgehalte von knapp 20 Vol% auf. Die untere Grenze dieses Bereichs hat sich ge-
gentiiber 80 Si 6 auf 350°C angehoben, wihrend die obere Grenze ebenfalls bei 375°C liegt. Bei
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350°C, 25°C niedriger als beim 80 Si 6, deuten auch die Kurven < 50 Vol% umwandlungstrige
Vorginge an. Oberhalb 375°C treten wieder sehr hohe Umwandlungsgrade iiber 99 Vol% auf.

5.6.4. Vergleich: 80 Si 10, 80 Si Cr 10 4,80 Si Cr 10 7
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Bild 5.45:  Isothermes ZTU-Diagramm fiir 80 Si Cr 10 4 in der Bainitstufe

Bild 5.45 zeigt das isotherme ZTU-Diagramm fiir 80 Si Cr 10 4 in der Bainitstufe. Die Kurven
sind durch den Chromgehalt von 1% im Vergleich zum 80 Si 10 stark zu ldngeren Zeiten
verschoben. Die Kurve fiir 1 Vol% Umwandlung knickt bei T,=250°C zu kurzen Umwand-
lungszeiten ab, wihrend die anderen Kurven bei dieser Umwandlungstemperatur lediglich eine
leichte Anderung der Steigung aufweisen. Bei 325°C strebt die Kurve fiir 70 Vol% Um-
wandlung zu sehr langen Zeiten. Oberhalb 325°C treten Restaustenitgehalte von fast 50 Vol%
auf. Dieser Bereich hat sich im Vergleich zum 80 Si 10 um 25°C nach unten verschoben,
withrend seine obere Grenze unveréndert bleibt. Uber 400°C streben alle Kurven zu sehr lan-
gen Zeiten. In diesem Bereich sind hohe Restaustenitgehalte >50 Vol%, aber auch niedrige
Restaustenitgehalte um 20 Vol% mit groen Mengen an Martensit, der beim Abschrecken auf
Raumtemperatur entstanden ist, zu beobachten. Oberhalb 475°C treten dann wieder Um-
wandlungsgrade bis zu 95 Vol% auf.
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Bild 5.46: Isothermes ZTU-Diagramm fiir 80 Si Cr 10 7 in der Bainitstufe

Wird der Chromgehalt auf 1,5% erhoht, so erhdlt man das im Bild 5.46 dargestellte
ZTU-Diagramm fiir 80 Si Cr 10 7. Die Lage der Umwandlungskurven von 50 Vol% - 95 Vol%
ist etwa mit der des 80 Si Cr 10 4 zu vergleichen. Die Kurve fiir 1 Vol% knickt bei T,=250°C
und die fiir 3 Vol% bis 10 Vol% Umwandlung bei T,=225°C zu kiirzeren Zeiten ab. Bei 300°C
strebt die Kurve fiir 70 Vol% zu sehr langen Zeiten. Dariiber schliet sich ein Bereich an, in
dem ein geringerer Umwandlungsgrad erreicht wird. Die obere Grenze dieses Bereichs wird
von der 50% Kurve gebildet, die bei T,=400°C zu sehr langen Zeiten strebt. Dieser Bereich ist
im Vergleich zum 80 Si Cr 10 4 zu etwas tieferen Temperaturen verschoben. Im Tempera-
turbereich 400°C bis 475°C liegen die Umwandlungskurven < 10 Vol% bei etwa 100 bis 150 s
und es findet keine weitere Umwandlung statt. Erst {iber 475°C werden wieder Umwand-
lungsgrade bis zu 97 Vol% erreicht.

5.6.5. Diskussion

Die Verkiirzung der Inkubationszeit unterhalb der Martensitstarttemperatur wurde auch von
[1,134] festgestellt. Beim Abkiihlen auf eine Umwandlungstemperatur T, unter der Marten-
sitstarttemperatur Mg bildet sich Martensit mit einem Volumenanteil Vy, der nach [133] ge-
méal
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Vyy = 1-Crexp [-C, (M-T,)%] (5.12)

berechnet werden kann. C;, C; und Cs sind dabei Konstanten. Die Martensitnadeln liegen vor
dem Beginn der bainitischen Umwandlung im Gefilige vor und stellen nach [72] durch ihre
Phasengrenzfliche sowie den durch die Einformung des Martensits in den umgebenden Aus-
tenit entstandenen Spannungen und préformierten Keimen bevorzugte Keimpléitze dar. Zu
lingeren Zeiten verschwindet der Einflu3, da die Martensitnadeln dann mit Bainitplatten be-
setzt sind und somit nicht mehr als Keimstellen zur Verfligung stehen. Die Keimbildung des
Bainits am Martensit nimmt ferner mit der Anndherung an die Martensitstarttemperatur auf-

grund der verschwindenden Martensitmenge ab.

Wegen der mit steigender Umwandlungstemperatur abnehmenden Keimwirkung des Marten-
sits und der mit T, anwachsenden Beweglichkeit der Kohlenstoffatome bilden die Kurven fiir
1 Vol% bis, je nach Material, 10 Vol% Umwandlung ausgeprigte Knicke, die etwas oberhalb
der jeweils gemessenen Martensitstarttemperaturen liegen. [134] findet den Knick ebenfalls
oberhalb der Martensitstarttemperatur, wéhrend [1] ihn unmittelbar mit der Marten-
sitstarttemperatur in Zusammenhang bringt. Die Abweichung der Temperatur des Knick-
punktes von der Martensitstarttemperatur ist moglicherweise dadurch bedingt, daf3 der Einsatz
der Martensitbildung in isothermen Umwandlungsexperimenten sich von der bei kontinuier-
licher Abkiihlung - die zur Bestimmung von Mg diente - unterscheidet. Beim Abkiihlen einer
Probe auf eine Warmbadtemperatur, die der Martensitstarttemperatur entspricht, gleicht sich
die Temperatur iiber dem Probenquerschnitt rasch aus. Dagegen bilden sich beim kontinuier-
lichen Bestimmen von Mg starke Gradienten aus, die einerseits die exakte Messung von Mg er-
schweren, da Mg iiber dem Probenquerschnitt nicht gleichzeitig erreicht wird, und andererseits
durch auftretende Abkiihl- und Umwandlungsspannungen die Martensitstarttemperatur des
Materials beeinflussen.

Im Temperaturbereich bis etwa 350°C tritt unterer Bainit auf. Er zeichnet sich im Gegensatz zu
dem sich bei hoheren Temperaturen anschlieBendem Bereich durch einen hoheren Um-
wandlungsgrad (70% bis 95%) aus. Die Ubergangstemperatur vom unteren zum oberen Bainit
liegt bei allen untersuchten Werkstoffen im Bereich T,=325 bis 350°C und zeigt eine nur
geringe Abhdngigkeit vom Legierungsgehalt an Kohlenstoff, Silizium oder Chrom. Lediglich
beim 80 Si Cr 10 7 sinkt die Ubergangstemperatur auf 300°C ab. Die Inkubationszeit des
unteren Bainits 148t sich dagegen stark von Legierungselementen beeinflussen. Sie wird bei
Erniedrigung des Siliziumgehaltes von 50 s (80 Si 13) auf 200 s (80 Si 6) verschoben, wihrend
eine Erhdhung des Kohlenstoffgehaltes die Inkubationszeit nur wenig von 10 s (45 Si 10) auf
20 s (80 Si 10) anhebt.
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Der Temperaturbereich des oberen Bainits 148t sich in zwei Bereiche unterteilen. Uber
T,=325°C bis 350°C tritt karbidfreier oberer Bainit auf, wie ihn auch [135] beobachtet hat.
Nach Erreichen eines Umwandlungsgrades, der je nach betrachteter Legierung 50 bis 80 Vol%
betrédgt, hat sich der Austenit so stark mit Kohlenstoff angereichert, daB3 die bainitische Um-
wandlung zum Erliegen kommt. Der hohe Siliziumgehalt verhindert Karbidbildung und damit
die zur Fortsetzung der Umwandlung notwendige Kohlenstoffausscheidung [76]. Darum treten
in diesem Temperaturbereich die hochsten Restaustenitgehalte auf. Entsprechend werden in
der gewihlten Umwandlungszeit von vier Stunden Umwandlungsgrade von 50% beim 80 Si
Cr 10 7 und 80 Si Cr 10 4 bis 85% beim 45 Si 10 erzielt. Durch Erhéhen des Legierungs-
Kohlenstoffgehaltes wird die Ausgangskonzentration im Austenit grofler und damit die kriti-
sche Kohlenstoffaktivitit im Austenit, bei der die bainitische Umwandlung zum Erliegen
kommt, schneller erreicht. Silizium und Chrom erhohen die Aktivitdt des Kohlenstoffs, so daf}
die kritische Konzentration zu kleineren Werten verschoben wird, und die Umwandlung nach
kiirzeren Zeiten und geringeren umgewandelten Mengen gestoppt wird.

Die Temperatur, oberhalb der Karbidauscheidung aus dem Austenit aufiritt, ist die Obergrenze
dieses Bereiches des karbidfreien oberen Bainits. Der Einsatz der Karbidbildung macht sich
durch die wieder steigenden Umwandlungsgrade bemerkbar, die mit sinkendem Rest-
austenitgehalten verbunden sind. Die Ubergangstemperatur zum karbidhaltigen oberen Bainit
sinkt mit fallendem Siliziumgehalt von T,=400°C beim 80 Si 13 und 80 Si 10 auf T,=375°C
beim 80 Si 6 ab. Da bei sinkendem Siliziumgehalt die verzogernde Wirkung auf die Karbid-
bildung nachldft, setzt sie schon bei tieferen Temperaturen ein. Gleichzeitig verlagert sich der
Beginn der Karbidbildung zu kiirzeren Zeiten. Die durch den geringeren Siliziumgehalt sin-
kende Kohlenstoffaktivitit ermdglicht offensichtlich ein schnelleres Ausdiffundieren des
Kohlenstoffs aus dem bainitischen Ferrit. Bei Erhohen des Kohlenstoffgehaltes steigt die
Ubergangstemperatur zwischen karbidfreien und karbidhaltigen oberen Bainit von T,=375°C
bei 45 Si 10 und 65 Si 7 auf T,=400°C beim 80 Si 10 an.

Die Karbidbildung verschiebt sich bei steigenden Temperaturen zu kiirzeren Zeiten. Nach
mehr oder weniger langer Wartezeit kann die bainitische Umwandlung mit erneuter Ferritbil-
dung weiterlaufen. Es kommt dann zur sekundidren Bainitbildung, die wieder hohe Um-
wandlungsraten von z.B. 99% beim 45 Si 10 erreichen kann. Dies wurde auch von [76] beo-
bachtet. Die Karbidbildung erfolgt bei den hoch siliziumhaltigen Stéhlen 80 Si 10 und 80 Si 13
oberhalb T,=400°C. Eine Absenkung des Siliziumgehaltes oder des Kohlenstoffgehaltes senkt
auch den Beginn der Karbidbildung auf T,=375°C ab. Bei den chromhaltigen Stdhlen 80 Si Cr
10 4 und 80 Si Cr 10 7 setzt die Karbidbildung erst bei T,=450°C bzw. bei 475°C ein, da bei

tieferen Temperaturen ein umwandlungstriger Bereich jegliche Umwandlung verhindert.
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Oberhalb des Bereiches des karbidhaltigen oberen Bainits {iberlagern sich zwei Umwandlungs-
mechanismen. Der Austenit wandelt zundchst bainitisch um, bis dann nach ldngeren Um-
wandlungszeiten Perlitbildung einsetzt. Nach [136] kann Bainit und Perlit durchaus bei der
gleichen Umwandlungstemperatur entstehen. Nach [133] tritt nach Beginn der Perlitbildung
keine andere Reaktion mehr auf, so daf§ sich tatsdchlich zundchst karbidhaltiger oberer Bainit
und dann feinstreifigem Perlit bildet.

Die Perlitbildung zeichnet sich in den ZTU-Diagrammen als eigene C-Kurve ab, die sich zu
Umwandlungstemperaturen fortsetzt, die auBlerhalb des untersuchten Temperaturbereiches
liegen. Der Beginn der Perlitbildung wird von den zulegierten Elementen beeinfluflt. So erhoht
sich der Beginn der Perlitbildung von T,=475°C auf 525°C, wenn der Siliziumgehalt von 3,3%
beim 80 Si 13 auf 1,5% beim 80 Si 6 abgesenkt wird. Das Absenken des Kohlenstoffgehaltes
von 0,8% beim 80 Si 10 auf 0,45% beim 45 Si 10 hebt den Beginn der Perlitbildung von
T,=475°C auf 500°C an. Die beiden chromhaltigen Stdhle 80 Si Cr 10 4 und 80 Si Cr 10 7
zeigen einen Beginn der Perlitbildung bei T,=500°C, der allerdings nur mittels metallogra-
phischer Untersuchungen zu bestimmen ist. Im ZTU-Diagramm von 80 Si Cr 10 4 deutet sich
die Perlitbildung als leichter Knick der 10% und 50% Kurve bei dieser Temperatur an (Pfeil in
Bild 5.45).

Der im Temperaturbereich T,=400°C bis 500°C auftretende umwandlungstriage Bereich ist
nach [5] mit dem Ubergang zweier Umwandlungsmechanismen zu erkliren. Die Bildungs-
kinetik der einen Phase verlangsamt sich, wihrend sich die Bildungskinetik der anderen mit
steigenden Temperaturen beschleunigt. [104] macht die Karbidausscheidung innerhalb der
sich bewegenden Phasengrenzfliche fiir die Verminderung der Beweglichkeit der Grenzfliche
verantwortlich. Da durch die hdheren Volumenanteile an Cr-Karbid im 80 Si 10 7 der geldste
C-Gehalt gegeniiber 80 Si Cr 10 4 erniedrigt wird, ist es erstaunlich, da} der umwandlungs-
trage Bereich sich vergroBert, denn vom 80 Si 10 zum 45 Si 10 senkt sich die untere Grenze der
Karbidausscheidung ab. Sicher ist jedenfalls, dal der umwandlungstrdge Bereich in den un-
tersuchten Legierungen die untere Grenze der Karbidausscheidung aus dem Austenit darstellt
und karbidfreien oberen Bainit von karbidhaltigen oberen Bainit trennt und nicht, wie oft

angenommen, Bainit von Perlit.

Die beim 80 Si Cr 10 7 im Vergleich zu 80 Si Cr 10 4 erreichten kleineren Umwandlungsgrade
deuten darauf hin, da die Erniedrigung des in der Matrix gelosten Kohlenstoffs in
Cr-Karbiden im 80 Si Cr 10 7 durch eine Erhohung der Kohlenstoffaktivitét iiberkompensiert
wird. Da diese Aktivitidtserhdhung durch Cr temperaturabhingig ist, kann die Reaktion ober-
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halb einer bestimmten Umwandlungstemperatur schon nach geringen Umwandlungsmengen

zum Erliegen kommen.

Der chromhaltige Siliziumstahl 80 Si Cr 10 7 zeigt eine weitere Besonderheit. Nach einer sehr
schnellen Umwandlung bis zu 10% setzt die weitere Umwandlung erst nach lingerer Wartezeit
ein, oder kommt im Temperaturbereich T,=400°C bis 500°C ganz zum Erliegen. Durch den
relativ hohen Cr-Gehalt enthilt der Werkstoff im Anlieferungszustand Cr-Karbide, die bei den
gewdhlten Austenitisierungsbedingungen nicht aufgelost werden konnen, wie an metallo-
graphischen Schliffen zu erkennen ist. Diese Karbide wirken als bevorzugte Keimplitze fiir die
Bainitplatten und beschleunigen, dhnlich wie der beim Abschrecken auf T,<Ms gebildete
Martensit, die Umwandlung. Da die Cr-Karbide recht klein sind und damit schnell von Bai-
nitplatten besetzt werden konnen, reicht ihre Auswirkung nicht {iber die 10%-Linie hinaus.
Diese Cr-Karbide sind auch im Schliffbild des 80 Si Cr 10 4 zu erkennen, doch ist ihre Wir-
kung auf die bainitische Keimbildung entsprechend ihres kleineren Volumenanteils geringer
als beim 80 Si Cr 10 7.
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6. Mechanische Untersuchungen an 80 Si 10
6.1. Ziigiges Verformungsverhalten bei Raumtemperatur

6.1.1.  Einflufl der Umwandlungstemperatur
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Bild 6.1: o, &, - Kurven bei Raumtemperatur

Bild 6.1 zeigt den Zusammenhang zwischen Nennspannung o, und plastischer Dehnung ¢,
wie er sich bei der Raumtemperatur-Zugverformung von unterschiedlich umgewandeltem
80 Si 10 ergibt. Bei den einzelnen Kurven sind jeweils die Temperaturen vermerkt, bei denen
die Zugproben 4 Stunden umgewandelt wurden. Die hochste Zugfestigkeit wird nach einer
Umwandlung bei 200°C beobachtet. Mit steigender Umwandlungstemperatur nehmen die
Zugfestigkeiten stetig ab, wihrend die Bruchdehnungen zundchst ansteigen. Bei der Um-
wandlungstemperatur von 250°C, die knapp iiber der Martensitstarttemperatur von 240°C
liegt, betrigt die Zugfestigkeit noch etwa 2300 N/mm” und die Bruchdehnung 4%. Erst ober-
halb dieser Temperatur werden Einschniirungen der Versuchsproben vor der Bruchausbildung
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beobachtet. Bei im Temperaturbereich T,=325°C und 400°C umgewandelten Proben wird der
Beginn der Einschniirung deutlich zu gréBeren plastischen Dehnungen verschoben. Den Zu-
stand mit der groBten GleichmaBBdehnung zeigen Proben der Umwandlungstemperatur
T.=400°C. Bei einer Zugfestigkeit von 1400 N/mm’ betrigt die Bruchdehnung 31%. Bei
oberhalb 400°C umgewandelten Proben tritt ein drastischer Riickgang der Bruchdehnung auf,
wihrend die Zugfestigkeit mit steigender Umwandlungstemperatur weiter abnimmt. Bei
T,=525°C ist ein erneuter leichter Anstieg der Zugfestigkeit und der Bruchdehnung festzus-
tellen.

Berechnet man unter der Voraussetzung der Volumenkonstanz aus der Nennspannung ¢, die
wahre Spannung 6, gemél oy, = o, (1+¢,) und tréigt diese liber der plastischen Dehnung ¢, auf,
so ergibt sich Bild 6.2.

2300
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Bild 6.2: o, &, - Kurven bei Raumtemperatur

Da die Querschnittsabnahme bei der Einschniirung der Proben nicht erfa3t wurde, gilt die
Umrechnung nur bis zum Erreichen der Zugfestigkeit. Die danach wieder abfallenden Werte
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sind in Bild 6.2 gestrichelt dargestellt. Fiir Umwandlungstemperaturen zwischen 325°C und

400°C fallt auf, daB3 der Beginn der Einschniirung, nach einer nahezu linearen Verfestigung,

stets bei einer wahren Spannung von 1750 N/mm® beginnt.
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Bild 6.3: Zugfestigkeit R,, verschiedene Dehngrenzen R, und Streckgrenze R.s bei Raum-

temperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=4h)

Bild 6.3 zeigt, daB8 die Zugfestigkeit bei T,=200°C ein Maximum von 2400 N/mm” aufweist
und mit steigenden Umwandlungstemperaturen monoton abfillt bis auf 1100 N/mm® bei

T,=525°C. Die Dehngrenzen und die Streckgrenze zeigen ein Maximum bei T,=250°C und

fallen fiir tiefere Temperaturen stark ab. Mit anwachsenden Umwandlungstemperaturen wer-

den sie dhnlich wie die Zugfestigkeit kleiner.

Nach Bild 6.4 erreicht die Bruchdehnung bei T,=200°C einen Wert von 3%, steigt dann bis
Tu=325°C auf 12% an, um schlief3lich bis T,=400°C ein Maximum von 31% zu erreichen. Fiir

Umwandlungstemperaturen iiber 425°C liegen die Bruchdehnungen wieder unter 12%. Das

Maximum der Bruchdehnung ist auf das starke Anwachsen der Gleichma3dehnung
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B Bruchdehnung As
v Gleichmagdehnung A,

A Einschnirdehnung Agpn
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Dehnung [%]

10

200 300 400 500

Umwandlungstemperatur [°C]
Bild 6.4: Bruchdehnung As, Einschniirdehnung A, und Gleichmafidehnung A, bei Raum-

temperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=4h)

zuriickzufiihren. Letztere bleibt bis T,=325°C konstant bei 3%, wachst dann bis T,=400°C auf
23% an und sinkt fiir hohere Temperaturen auf etwa 7% ab, um schlieBlich mit weiter stei-
gender Temperatur wieder leicht anzusteigen. Die Einschniirdehnung ist erst ab T,=250°C von
Null verschieden und steigt bis T,=325°C auf 8% an. Im Bereich 325°C<T,<425°C, in dem die
Gleichmaf3dehnung ein scharf ausgepriagtes Maximum durchlduft, sinken die Mewerte auf
4% ab. Bei noch hoheren Umwandlungstemperaturen éndert sich die Einschniirdehnung nur

noch wenig.

Bei T,=200°C umgewandelte Proben liefern nach Bild 6.5 eine Brucheinschniirung von 30%.
Fiir T,=225°C sinkt Z steil auf 8% ab, um dann fiir T,=300°C einen Maximalwert von 53%
anzunehmen. Bei weiter steigenden Umwandlungstemperaturen nimmt die Bruchein-

schniirung - unterbrochen durch eine sprungartige Anderung bei T,=425°C - nahezu linear ab.
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Bild 6.5: Brucheinschniirung Z bei Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungs-

temperatur (t,=4h)

240000

220000

200000 * .

180000

Elastizitdtsmodul [N/mm?Z]

160000

| | | |
200 300 400 500
Umwandlungstemperatur [°C]

Bild 6.6: Elastizitdtsmodul bei Raumtemperatur als Funktion der
Umwandlungstemperatur (t,=4h)
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Umwandlungsgrad

max. Umwandlungsgrad 20% 40% 60% 80% 100%
Umwandlungszeit [s] 532 712 1102 2056 14400
Bainit [Vol%] 18,5 36,9 55,4 73,8 92,3
Restaustenit [Vol%] 6,5 9,1 11,7 19,0 7,7
Martensit [Vol%] 75,0 54,0 32,9 7,2 0,0
E-Modul  [1000 N/mm?] - 242 225 215 195
Res [N/mm’] 918 1041 338 666 1472
Rp001 [N/mm’] 948 1041 436 819 1793
Ry0.1 [N/mm’] | 1285 1332 761 819 1793
Rp02 [N/mm’] - 1487 918 979 1890
Rp05 [N/mm®] - - 1260 1360 2057
Ry [N/mm’] - - 1697 1850 2162
Rps [N/mm®] - - - - 2186
R [N/rnrnz] 1289 1514 2526 1922 2287
As [%] 0,04 0,13 5,44 1,07 6,22
A, [%] 0,04 0,13 5,44 1,07 2,37
Acin [%] 0 0 0 0 3,84

Z [%] 0 0 0 1,23 19,82

Tab. 6.1:  Der Einfluf} von Umwandlungsgrad bzw. Umwandlungszeit auf mechanische
Kenngrofen bei Tu=250°C
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Umwandlungsgrad

max. Umwandlungsgrad 20% 40% 60% 80% 100%
Umwandlungszeit [s] 104 141 189 320 7200
Bainit [Vol%] 13,8 27,6 41,4 55,2 69,0
Restaustenit [Vol%] 15,2 21,1 28,6 34,8 31,0
Martensit [Vol%] | 71,0 51,3 30,0 10,0 0,0
E-Modul  [1000 N/mm®] - 224 - 235 187
Res [N/mm?] 749 601 250 516 748
Ry0.01 [N/mm’] 747 595 394 523 951
Ryo.1 [N/mm’] 989 877 688 812 990
Ry0.2 [N/mm’] 1163 1016 818 909 1012
Ry0.s [N/mm®] | 1495 1252 1005 1025 1034
R, [N/mm®] | 1544 1505 1179 1110 1054
Rps [N/mm®] - - - 1295 1188
R [N/mm®] 1618 1636 1622 1554 1386
As [%] | 0,63 1,40 5,16 27,56 30,53
A, [%] | 0,63 1,40 5,16 24,27 23,15
Acin [%] 0 0 0 3,29 7,38

V4 [%] | 2,01 5,17 - 26,60 45,47

Tab. 6.2:  Der Einfluf} von Umwandlungsgrad bzw. Umwandlungszeit auf mechanische
Kenngrofen bei Tu=400°C
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Bild 6.6 zeigt die bei Raumtemperatur ermittelten dynamischen Elastizititsmoduln als Funk-
tion der Umwandlungstemperatur. Im betrachteten Umwandlungstemperaturintervall
200°C < T, £500°C gilt

N N

E(T,) = 36 -T, + 190 000

(6.1)

mm?2 °c mm?

6.1.2.  Einflufl der Umwandlungszeit

Der EinfluB8 der Umwandlungszeit auf die Zugverfestigungskurven wurde fiir die knapp tliber
der Martensitstarttemperatur liegende Umwandlungstemperatur T,=250°C und fiir 400°C
untersucht. Die dabei nach verschiedenen Umwandlungszeiten erreichten Umwandlungsgrade,
bezogen auf die bei 250°C bzw. 400°C maximal erreichbaren Umwandlungsgrade (vgl. Bild
5.41), sind zusammen mit den vorliegenden Gefligeanteilen und kennzeichnenden Kenngréf3en
der bei Raumtemperatur durchgefiihrten Zugversuche in Tab. 6.1 und Tab. 6.2 zusammenge-

faf3t. Die 6., €, bzw. die oy, €, -Kurven fiir bezogene Umwandlungsgrade von jeweils 20, 40,
60, 80 und 100% gibt Bild 6.7 und Bild 6.8 sowie Bild 6.9 und Bild 6.10 wider.
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Bild 6.7: Zugverfestigungskurven von unterschiedlich lange bei T,=250°C umgewandelten
Proben
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Bild 6.8: o, &, - Kurven von unterschiedlich lange bei T,,=250°C umgewandelten Proben

Nach Bild 6.7 treten flir T,=250°C bei 532s und 712s wegen der erheblichen Martensitanteile
sehr kleine Gleichma3dehnungen auf. Fiir t,=2056s wird bei einer Streckgrenze von 600
N/mm’ eine Gleichmaflidehnung von 1,3% beobachtet, wobei die Probe bei 1900 N/mm?
bricht. Nach maximaler Umwandlung wird die héchste Streckgrenze von ~1470 N/mm® und
die hichste Zugfestigkeit von ~2300 N/mm” bei geringer Einschniirung und einer Bruchdeh-
nung von 6% erreicht. Generell gilt (vgl. Tab. 6.1 ), dal die Streckgrenze und die Dehngrenzen
Rpoo1, Rro1, Rpo2, Rpos, Rpi und Rps - soweit nicht vorher Bruch einsetzt - mit steigendem
Umwandlungsgrad zunehmen.
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Bild 6.9: Zugverfestigungskurven von unterschiedlich lange bei T,=400°C umgewandelten

Proben

Die bei 400°C 104s bzw 141s umgewandelten Proben zeigen ebenfalls sehr kleine Gleich-
maBdehnungen (vgl. Bild 6.9). Fiir t,=320 s wird bei einer Streckgrenze von ~520 N/mm® und
einer Zugfestigkeit von ~1550 N/mm? eine GleichmaBdehnung von ~24% sowie eine Bruch-
dehnung von ~28% beobachtet. Bei maximaler Umwandlung steigt die Streckgrenze auf
~750 N/mm?, wobei die Zugfestigkeit auf ~1400 N/mm® sinkt. Die GleichmaBdehnung steigt
auf ~23% und die Bruchdehnung auf ~31%. Die Dehngrenzen Rp; und Rps sowie die Zug-
festigkeit sinken generell mit steigendem Umwandlungsgrad, wihrend die Streckgrenze und
die Dehngrenzen Rpo o1, Rpo.1, Rpo2 sowie Rpos bei 60% der maximalen Umwandlung ein Mi-

nimum bilden.
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Bild 6.10: oy, €, - Kurven von unterschiedlich lange bei T,=400°C umgewandelten Proben

6.1.3.  Verfestigungsbedingte Restaustenitumwandlungen

In Bild 6.11 sind die Restaustenitgehalte im Probenkopf, in der MeBstrecke nach Erreichen der
GleichmaBBdehnung und auf der Bruchfliche der jeweils 4 Stunden umgewandelten Zugproben
in Abhéngigkeit von der Umwandlungstemperatur aufgezeichnet. Der Restaustenitgehalt im
Probenkopf fillt von etwa 20 Vol % bei T,;=200°C auf etwa 7 Vol% bei T,=250°C ab und steigt
dann auf etwa 33 Vol% bei T,=400°C an. Ab T,=425°C werden nur noch sehr kleine Res-
taustenitwerte gemessen. Der Restaustenitgehalt in der MeBstrecke nach Erreichen der
Gleichmafldehnung wird fiir T,=325°C mit etwa 10 Vol% maximal und fillt zu tieferen und
hoheren Umwandlungstemperaturen auf Werte unter 2 Vol% ab.
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Bild 6.11: Restaustenitgehalte im Probenkopf, in der Mefistrecke und auf der Bruchfliche in
Abhdingigkeit von der Umwandlungstemperatur

Der Unterschied des Restaustenitgehaltes zwischen Probenkopf und MeBstrecke ARA stellt
den Restaustenitanteil dar, der wihrend der homogenen Verformung der MeBstrecke ver-
formungsinduziert umgewandelt wurde. Er ist im oberen Teil von Bild 6.12 nochmals ge-
sondert aufgezeichnet. Die ARA, T,-Kurve verlduft dhnlich der Restaustenitkurve im Pro-
benkopf (vgl. Bild 6.11). Bezieht man diese Differenz auf die Gleichma3dehnung, so erhilt
man die im unteren Teil von Bild 6.12 wiedergegebenen Zahlenwerte, die der Stabilitédt des
Restaustenits gegen verformungsinduzierte Umwandlung umgekehrt proportional sind. Der
Restaustenitgehalt der Bruchflichen der bei verschiedenen Temperaturen umgewandelten
Proben schwankt um 2 Vol%.

Tab. 6.3 und Tab. 6.4 geben die Abhdngigkeiten der Restaustenitgehalte fiir den Probenkopf
und fiir die MeBstrecke von den Umwandlungszeiten bei T,=250°C und T,=400°C wieder. Bei
beiden Umwandlungstemperaturen nimmt der Restaustenitgehalt im Probenkopf mit dem
bezogenen Umwandlungsgrad bis 80% zu und fillt dann bei maximalem Umwandlungsgrad
wieder leicht ab. Die Restaustenitgehalte in der MeBstrecke erreichen bei beiden Umwand-
lungstemperaturen bei 60% des maximalen Umwandlungsgrades ein Maximum. Die hochsten
Werte fiir ARA/A, werden bei 40% bzw. 20% des maximalen Umwandlungsgrades be-
obachtet.
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Bild 6.12: ARA (oberes Bild) und ARA/A, (unteres Bild) in Abhdngigkeit von der Umwand-

lungstemperatur
Umwandlungsgrad
max. Umwandlungsgrad 20% 40% 60% 80% 100%
Umwandlungszeit [s] 532 712 1102 2056 14400
Restaustenitgehalte:
Probenkopf [Vol%]
6,54 9,12 18,69 19,03 7,75
Mefstrecke [Vol%] 6,05 6,34 18,26 4,12 4,26
ARA [Vol%] 0,49 2,78 0,37 14,91 3,49
ARA/A, [Vol%/%)] 5,41 50,64 3,36 10,64 1,27

Tab. 6.3: Restaustenitgehalte bei T,=250°C in Abhdngigkeit von der Umwandlungszeit
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Umwandlungsgrad

max. Umwandlungsgrad 20% 40% 60% 80% 100%
Umwandlungszeit [s] 102 141 189 320 7200
Restaustenitgehalte:
Probenkopf [Vol%]

15,23 21,10 31,51 34,79 31,74

Mefstrecke [Vol%] 7,19 10,83 15,50 3,73 1,96
ARA [Vol%] 8,04 10,27 16,01 31,06 29,78
ARA/A, [Vol%/%)] 10,52 6,61 3,10 1,27 1,28

Tab. 6.4: Restaustenitgehalte bei T,=400°C in Abhdngigkeit von der Umwandlungszeit

6.2. Temperatureinfluf auf das ziigige Verformungsverhalten

Die Untersuchung des Temperatureinflusses auf das ziigige Verformungsverhalten erfolgte fiir
zwei Probenlose, wobei das erste zwei Stunden bei T,=250°C und das zweite 60 Minuten bei
T,=400°C umgewandelt wurde. Die ausgewihlten Zustdnde besa3en nach Abschn. 6.1.2 und
6.1.3 die besten Festigkeits- und Duktilitdtseigenschaften. Die Verformungsexperimente er-

folgten zwischen 175°C und —196°C bei jeweils um 25°C verschiedenen Temperaturen.

6.2.1. T,=250°C, t,=120 min

Die Streckgrenze und die 0,01%-Dehngrenze zeigen in Bild 6.13 Hochstwerte bei —196°C und
-10°C sowie relative Minima bei etwa —100°C und +150°C. Die 0,1%, 0,2% und
0,5%-Dehngrenzen besitzen praktisch die gleichen Temperaturabhéingigkeiten, die durch einen
kontinuierlichen Abfall auf konstante Niveaus beiderseits von 0°C und Minima bei ~150°C
charakterisiert sind. Die Zugfestigkeit verlduft im Temperaturintervall —100°C bis +175°C

ndherungsweise konstant. Unterhalb —125°C setzt ein Steilabfall von R, ein.
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Bild 6.13: Streckgrenze R.s, verschiedene Dehngrenzen R,. und Zugfestigkeit R, fiir
T,=250°C in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur

Nach Bild 6.14 sind Bruch- und GleichmaB3dehnung unterhalb 0°C gleich grof3 und zeigen bei
—100°C relative Maxima. Das absolute Maximum der Bruchdehnung stellt sich im untersuch-
ten Temperaturbereich bei etwa 50°C ein. Dort ist As=6,7%, Ay=3,8 und A.x=2,9. Bei 175°C
tritt wieder ein Bereich (As=A,=2,7%) ohne Brucheinschniirung auf. As und A, betragen dort
2,7%.

Die Brucheinschniirung in Bild 6.15 zeigt prinzipiell die gleiche Abhéngigkeit von der Ver-
formungstemperatur wie die Bruchdehnung, wenn auch die Werte, begriindet durch den
hochfesten Werkstoffzustand, eine grofle Streuung aufweisen. Das relative Maximum von
etwa 5% stellt sich bei —125°C, das absolute Maximum von etwa 16% bei +100°C ein.
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Im iiberstrichenen Temperaturbereich fallen die mit DehnungsmeBstreifen ermittelten Elasti-
zitdtsmoduln nach Bild 6.16 gemél
N 6.2)

mm?

N
E(T,) = =33 ———"T, + 200 200

mit steigender Verformungstemperatur ab.
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Bild 6.14: Bruchdehnung As, Gleichmafsdehnung A, und Einschniirdehnung A, fiir T,=250°C

in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur
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Bild 6.15: Brucheinschniirung Z in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur fiir bei
T,=250°C umgewandelte Proben

300000 : :
<
£ 2500001 .
™~
=
> ....I
3 200000 = . . " -
E " n
k2
E
N
= 150000 .
O
I
100000 | | !
200 100 0 100 200

Verformungstemperatur [°C]

Bild 6.16: Elastizitdtsmodul E fiir T,=250°C in Abhdngigkeit von der Verformungs-

temperatur
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6.2.2. T,=400°C, t,=60 min
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Bild 6.17: Streckgrenze R.s, verschiedene Dehngrenzen R,. und Zugfestigkeit R, fiir
T,=400°C in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur

Fiir die bei T,=400°C (t,=60 Min) umgewandelten Proben gelten die in Bild 6.17 dargestellten
Abhingigkeiten der Werkstoffwiderstinde. Die Streckgrenze und die 0,01% Dehngrenze
zeigen die gleiche Temperaturabhingigkeit. Sie verlaufen oberhalb —25°C auf etwa konstan-
tem Niveau von 770 N/mm?, fallen bis —125°C steil auf 425 N/mm® ab und sind bei noch
tieferen Temperaturen nicht mehr bestimmbar. Die 0,1% bis 1%-Dehngrenzen fallen von
threm Maximum bei 175°C kontinuierlich zu einem relativen Minimum ab. Das relative Mi-
nimum liegt fiir die 0,1%-Dehngrenze bei —175°C (390 N/mm®) und verschiebt sich bis zur
1%-Dehngrenze auf —~100°C (970 N/mm?). Die 5%-Dehngrenze zeigt eine dhnliche Tempe-
raturabhéngigkeit wie die Zugfestigkeit, sie wird aber unter —125°C nicht mehr erreicht. Die
Zugfestigkeit zeigt ein relatives Minimum von 1300 N/mm” bei 75°C und ein Maximum von
1700 N/mm® bei —100°C. Unterhalb dieser Temperatur erfolgt ein Steilabfall auf 1340 N/mm”.
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Bild 6.18: Bruchdehnung As, Gleichmafsdehnung A, und Einschniirdehnung A, fiir T,=400°C

in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur

Bei den bei 400°C umgewandelten Proben fallen Bruch- und GleichmaB3dehnung erst unterhalb
—100°C zusammen (vgl. Bild 6.18). Im untersuchten Temperaturbereich steigt die Bruch-
dehnung zu ihrem Maximum von 39% bei 150°C und die GleichmaBdehnung zu 38% bei
100°C an. Dieser Anstieg wird durch nahezu konstante Werte zwischen —100°C und —50°C
unterbrochen. Die Einschniirdehnung verlduft im Temperaturbereich zwischen —100°C und

+25°C konstant bei etwa 6% und bildet bei 75°C ein relatives Minimum von 2%.

Die Brucheinschniirung in Bild 6.19 steigt von konstanten Werten von etwa 3% zwischen

—196°C und —150°C in einer s-formigen Kurve bis 0°C zu einem Plateau von etwa 47% an.
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Bild 6.19: Brucheinschniirung Z fiir T,=400°C in Abhdngigkeit von der Verformungs-

temperatur
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Bild 6.20: Elastizitdtsmodul E fiir T,=400°C in Abhdngigkeit von der Verformungs-
temperatur
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Der mittels DehnungsmeBstreifen bestimmte Elastizitdtsmodul in Bild 6.20 ldBt sich im
Temperaturbereich —125°C bis +175°C durch die Gerade

E(T,) = =12 ———"T, + 208 700 —— (6.3)
und im Temperaturbereich —196°C bis —125°C durch die Gerade

E(T,) = 1354———-T, + 389 000 —— (6.4)
anndhern.
6.3. Restaustenitumwandlung bei ziigiger Umformung zwischen —196°C und 175°C

In Bild 6.21 ist fiir T,=250°C der Restaustenit im Probenkopf und in der MeBstrecke bei Er-
reichen der Gleichmaldehnung in Abhéngigkeit von der Verformungstemperatur wie-
dergegeben. Im Temperaturbereich —100°C bis +175°C zeigen beide Restaustenitgehalte
konstante Werte. Unter —100°C néhern sich die Restaustenitwerte der MeBstrecke den fal-
lenden Werten im Probenkopf an.

Die Differenz der Restaustenitgehalte von Probenkopf und MefBstrecke, die jeweils den ver-
formungsinduziert umgewandelten Restaustenit ARA angibt, zeigt Bild 6.22. Relative Maxima
der ARA-Werte treten bei —125°C und ~0°C auf. Die Werte von ARA/A, sind zwischen 175°C
und etwa —100°C nédherungsweise konstant und steigen unterhalb —100°C mit sinkender
Temperatur steil an.

Entsprechende Daten sind fiir T,=400°C in Bild 6.23 und Bild 6.24 zusammengestellt. Im
Probenkopf treten erheblich groBere Restaustenitgehalte als bei T,=250°C auf. Der Rest-
austenit wird bei ziigiger Verformung bis A, auch in groBerem Malle umgewandelt als bei
T,=250°C. Dagegen nimmt das Verhéltnis ARA/A, fiir T,=400°C stets kleinere Werte als fiir
T,=250°C an.
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Bild 6.21: Restaustenitgehalte im Probenkopf und in der Mepstrecke fiir T,=250°C in Ab-
héingigkeit von der Verformungstemperatur

0 ' ! 20
>
O
=M ~4 15 —
? AN
~
G g 3
0 O
%J 10 m ARA ( Probenkopf — MeBstrecke ) 110 2
= \ A ARA/Aq -
[ ‘\‘ <
; g
0 R
\ <
3 S5+ A 1.
_‘_J \
n \
(0]
o N,
O lm . | T e I
-200 -100 0 100 200

Verformungstemperatur [°C]
Bild 6.22: ARA und ARA/A, fiir T,=250°C in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur



134

Mechanische Untersuchungen an 80 Si 10

50 [ [ [
1
X 40 -
O
>
[ " m | | | |
+ = = 1 " L
= n
T 30 . -
()
[o)) . .
= m  im Probenkopf
C
9 20 - 4o in der MeBstrecke der n
m Proben nach Erreichen
g der GleichmaBdehnung
»
& 1 O Iz““ A ]
A
A U ARy
'y AT 'S
0 Y S | | 4
-200 -100 0 100 200

Verformungstemperatur [°C]

Bild 6.23: Restaustenitgehalte im Probenkopf und in der Mefstrecke fiir T,=400°C in Ab-
héingigkeit von der Verformungstemperatur
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Bild 6.24: ARA und ARA/A, fiir T,=400°C in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur
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6.4. Anlaflbestindigkeit
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Bild 6.25: Anlaf3schaubild fiir t,=1h

Die Untersuchung der AnlaBBbestindigkeit der bainitischen Gefiige erfolgte an den jeweils in 8
Teile zerlegten Zylinderproben, an denen die dynamischen Elastizitdtsmoduln gemessen wurden.
Immer ein Teil wurde bei jeweils um 50°C gesteigerter Temperatur zwischen 0°C und 700°C eine
Stunde gegliiht und danach hinsichtlich der Rockwellhérte vermessen. Das Ergebnis der Unter-
suchungen ist in Bild 6.25 zusammengefal3t. Die bei T,=250°C umgewandelten Proben weisen die
hochste Harte von 59 HRC auf. Diese Hirte bleibt bis zu einer AnlaStemperatur von 300°C kon-
stant und fallt dann bis 700°C auf 21 HRC ab. Alle anderen Umwandlungstemperaturen bewirken
kleinere HRC-Werte, die auf AnlaBBtemperaturen zwischen 50°C und etwa 450°C nur wenig rea-
gieren. In diesem Temperaturintervall steigen die Hérten beziiglich T, in der Rangfolge 500°C,
450°C...—...300°C, 225°C, 200°C. Nach einstiindiger Glithung bei 600°C liegen fiir alle Um-
wandlungszusténde, auBler fiir T,=250°C, etwa gleich groBe HRC-Werte vor.

Durch die Anla8behandlung werden auch die Restaustenitgehalte verdndert. Bild 6.26 zeigt
exemplarisch die bei T,=250°C und 400°C vorliegenden Verhéiltnisse. Bei den bei T,=250°C
umgewandelten Proben bleibt der Restaustenitgehalt beim Anlassen bis 300°C praktisch konstant
und fallt dann bis 400°C auf einen sehr kleinen Wert ab. Dagegen fallen die Restaustenitwerte der
bei T,=400°C umgewandelten Proben beim Anlassen bis 400°C um knapp 7 Vo0l% ab und betragen
dann oberhalb 500°C nur noch etwa 2 Vol%.
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Bild 6.26: Restaustenitgehalte der Proben (T,=250°C und T,=400°C) in Abhdngigkeit von
der Anlafitemperatur

6.5. ZyKklisches Verformungsverhalten bei Raumtemperatur
6.5.1. Wechselbiegebeanspruchung

Die Untersuchung des Wechselbiegeverhaltens erfolgte an Proben aus der in Abschn. 3 als 80
Si 10 b bezeichneten Charge. Alle Proben wurden nach der Wiarmebehandlung zum Entfernen
der durch Oxydation und Entkohlung geschiddigten Randschichten geschliffen. Ein Teil der
Proben wurde zusdtzlich noch kugelgestrahlt (Strahlmittel S170 mit 54 - 56 HRC, Strahldruck
3 bar, zweifache Uberdeckung).

Bild 6.27 zeigt in der Gegeniiberstellung die Wohlerkurven des 120 min bei T,=275°C um-
gewandelten Werkstoffes mit geschliffener sowie mit geschliffener und kugelgestrahlter
Oberfliche. Es sind jeweils die aus den MeBwerten mit Hilfe des arc-sin-\_,P-Verfahrens
berechneten Wohlerkurven mit 5%, 50% und 95% Bruchwahrscheinlichkeit wiedergegeben.
Die nicht kugelgestrahlten Proben zeigen eine Biegewechselfestigkeit Ryw s505=525 N/mm”.
Der 50% Zeitfestigkeitsast erreicht bei 3 - 10° Lastwechsel die Wechselfestigkeit. Durch Ku-
gelstrahlen der geschliffenen Probenoberflichen wird die Ryw.sov auf 770 N/mm® angehoben.
Der Zeitfestigkeitsast erreicht die Wechselfestigkeit bei 1,5 - 10 Lastwechsel.
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Bild 6.27: Wéhlerkurven von 120 min bei 275°C umgewandelten Proben mit geschliffenen

sowie geschliffenen und anschlieffend kugelgestrahiten Oberfldchen
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Bild 6.28: Wéhlerkurven von 60 min bei 350°C umgewandelten Proben mit geschliffenen

sowie geschliffenen und anschlieffend kugelgestrahiten Oberfldchen
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Die entsprechenden Versuchsergebnisse fliir 60 min bei 350°C umgewandelte Proben zeigt
Bild 6.28. Hier betrigt die 50%-Wechselfestigkeit der geschliffenen Proben 540 N/mm’.
Durch zusitzliches Kugelstrahlen steigt die Wechselfestigkeit auf Ryw.505,=782 N/mm” an.

6.5.2.  Zug - Druck - Wechselbeanspruchung
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Bild 6.29: Spannungswohlerkurve von 60 min bei 400°C umgewandelten Proben

Diese Untersuchungen erfolgten an Proben aus der Charge 80 Si 10 (vgl. Abschn. 3), die 60
min bei 400°C umgewandelt wurden.

a)  Spannungskontrollierte Versuche

Die durch einfaches Ausgleichen der MeBpunkte erhaltene Spannungswohlerkurve ist in Bild
6.29 dargestellt. Der Werkstoffzustand besitzt eine Zug-Druck-Wechselfestigkeit Ryw=450
N/mm’. Die Zeitfestigkeit zeigt eine nahezu lineare Abhingigkeit vom Logarithmus der

Bruchlastspielzahl. Bei einer Spannungsamplitude von 1000 N/mm* wird noch eine Bruch-
lastspielzahl von etwa 10’ erreicht.
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Bild 6.30: ¢4, lg N— Kurven von bei 400°C umgewandelten Proben
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Bild 6.31: &,), Ig N — Kurven von 60 min bei 400°C umgewandelten Proben
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In Bild 6.30 sind die &,4, lg N-Kurven des untersuchten Werkstoffzustandes in Abhéngigkeit
von der Spannungsamplitude dargestellt. Die Bruchlastspielzahlen nehmen mit steigender
Spannungsamplitude ab. Bis zu 6,=600 N/mm” sind die gemessenen Totaldehnungen im ge-
samten Lebensdauerbereich konstant und enthalten keine plastischen Dehnungsanteile. Bei
6,=700 N/mm” steigt die anfangs konstante Totaldehnung nach etwa 10° Lastwechsel leicht an.
Bei groBeren Spannungsamplituden werden schon nach wenigen Lastwechsel ansteigende
Totaldehnungen beobachtet. Ab 6,=850 N/mm” bilden sich Maxima in den &,, lg N-Kurven
aus, deren Lage mit steigender Spannungsamplitude zu kleineren Lastspielzahlen verschoben
wird.

Fiir die Spannungsamplituden von 800, 850, 900 und 1000 N/mm® sind im Bild 6.31 die plas-
tischen Dehnungsamplituden als Funktion von Ig N wiedergegeben. Wahrend bei ¢,=800
N/mm’ die plastische Dehnungsamplitude nahezu kontinuierlich bis etwa 1% bei 5 - 10°
Lastwechsel steigt, zeigen die &, ,, lg N-Kurven bei 6,=850 N/mm” etwa nach 800 Lastwechsel,
bei 900 N/mm® etwa nach 400 Lastwechsel und etwa nach 90 Lastwechsel bei 6,=1000 N/mm®
maximale g, ,-Werte.
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Bild 6.32: Zyklische Verfestigungskurve fiir 60 min bei T,=400°C umgewandelten Proben

Die Bild 6.30 fiir Ng/2 entnommenen Wertepaare von Nennspannungsamplituden und Total-
dehnungen sind in Bild 6.32 gegeneinander aufgetragen, durch einen Kurvenzug zur zykli-
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schen Verfestigungskurve ausgeglichen und der mit , =10 1/s aufgenommenen Zugver-
festigungskurve gegeniibergestellt. Die zyklische Streckgrenze ergibt sich zu etwa 560 N/mm’.
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Bild 6.33: Restaustenitgehalte von 60 min bei T,= 400°C umgewandelten Proben in Abhdn-
gigkeit von der Spannungsamplitude

Die Ergebnisse von Restaustenitmessungen an den bis zum Bruch wechselverformten Proben
sind in Bild 6.33 in Abhéngigkeit von der Spannungsamplitude dargestellt. Die Restaustenit-
werte wurden am Probenkopf, innerhalb der MeBstrecke sowie auf der Bruchfldche ermittelt.
Die fiir den plastisch nicht verformten Zustand reprisentativen Restaustenitgehalte sind
unabhingig von der Spannungsamplitude und liegen bei etwa 30 Vol%. In der MefBstrecke
werden nach Schwingbeanspruchung mit 6,=500 N/mm’ etwa 28 Vol%, nach Schwingbean-
spruchung mit 6,=1000 N/mm” etwa 20 Vol% Restaustenit festgestellt. Die Bruchflichen
zeigen konstante Restaustenitwerte von etwa 2 Vol%.

b) Totaldehnungskontrollierte Versuche
Die totaldehnungskontrollierten Versuche ergaben fiir den LCF-Bereich die in Bild 6.34 in
doppelt logarithmischer Darstellung gezeigte Dehnungswohlerkurve. Bei einer Totaldeh-
nungsamplitude von 3,5%o werden Np=1,5 - 10, bei 6,5%0 Ng=2,6 - 10° Lastwechsel und bei
8%o nur noch Np=50 Lastwechsel erreicht.
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Bild 6.34: Dehnungswéhlerkurve von 60 min bei T,,=400°C umgewandelten Proben
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Bild 6.35: Zyklische Verfestigungskurve bei spannungs- und dehnungskontrollierter Ver-
suchsfiihrung
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Trégt man die bei Np/2 vorliegenden Wertepaare von Totaldehnungsamplitude und Span-

nungsamplitude zusammen mit der zyklischen Verfestigungskurve auf, so ergeben sich, wie
Bild 6.35 belegt, gut iibereinstimmende Werte.

6.6.

6.6.1.

Diskussion

Zugverfestigungskurven

Die in Bild 6.1 gezeigten Raumtemperatur-Zugverfestigungskurven lassen sich beziiglich ihrer

Abhingigkeiten von der Umwandlungstemperatur vier Temperaturintervallen zuordnen:

1)

2)

3)

200°C < T, <250°C

Mit den bei Temperaturen um und unter der Martensitstarttemperatur von 240°C
umgewandelten Proben werden die hochsten Zugfestigkeiten erreicht. Die beim
Abkiihlen auf T, < Mg gebildete Martensitmenge fiihrt zu geringen Bruchdehnungen.
Ein optimales Festigkeits- zu Duktilititsverhiltnis bei gleichzeitig groBen Streck-
und Dehngrenzen ldft sich durch eine isotherme Umwandlung knapp iiber der
Martensitstarttemperatur bis zu einem maximal erreichbaren Umwandlungsgrad er-

zielen.

275°C < T, <325°C

Die Zugverfestigungskurven der bei diesen Temperaturen umgewandelten Proben
weisen die gleiche Form auf, wie sie auch bei nicht restaustenithaltigen Gefiigezu-
stinden beobachtet wird. Nach jeweils kurzer Gleichmal3dehnung folgen lange
Einschniirdehnungen, denen bei 300°C die grofite Brucheinschniirung von 55%
zugeordnet ist. Offensichtlich sind hier die Verformungsvorgénge im bainitischen
Ferrit maf3geblich fiir das makroskopische Verformungsverhalten.

350°C < T, £400°C
Bei Proben, die in diesem Temperaturbereich umgewandelt wurden, wird der Beginn

der Einschniirung zu hdheren Dehnungen verschoben. Bild 6.2 macht deutlich, daf3
der Beginn der Einschniirung bei allen Proben bei etwa der gleichen wahren Span-
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nung einsetzt. Das aufiretende Maximum in der Bruch- und Einschniirdehnung (vgl.
Bild 6.4) und die starke Restaustenitumwandlung (vgl. Bild 6.12) deuten auf aus-
gepriagte TRIP-Effekte (transformation induced plasticity) hin. Es liegen grofe,
durch Kohlenstoffanreicherung chemisch hoch stabilisierte Restaustenitmengen vor,
die auf Filme zwischen den Bainitnadeln verteilt sind. Dies gewdihrleistet, daf3
Umwandlungen nur in kleinen Bereichen stattfinden, was zu einer stetigen Verzo-
gerung der Einschniirung und damit zu den beobachteten groBen Gleichmal3deh-
nungen flihrt [35].

4) 425°C < T, <£525°C

Bei weiterer Erhohung der Umwandlungstemperatur verdndern sich die mechani-
schen Werkstoffeigenschaften zwischen 400°C und 425°C so stark, dal kleinere
Bruchdehnungen auftreten, als sie fiir zwischen 350°C und 400°C umgewandelten
Proben gefunden wurden. Dies ist auf Karbidbildung zuriickzufiihren [102].

6.6.2.  Festigkeitskennwerte

Die in Bild 6.3 gezeigte Abhéngigkeit der Festigkeitskenngroen von der Umwandlungs-
temperatur stimmt mit den in [102,137] festgestellten iiberein. Die Zugfestigkeit fillt von
einem Maximalwert etwas unterhalb der Martensitstarttemperatur kontinuierlich mit wach-
sender Umwandlungstemperatur bis zum Beginn der Perlitbildung bei 525°C ab. Alle anderen
KenngroBen nehmen beiderseits T,=240°C (Martensitstarttemperatur) sowohl mit ab-

nehmender als auch mit steigender Umwandlungstemperatur kleinere Werte an.

Der Abfall der Festigkeitskennwerte im Temperaturintervall 250°C bis 525°C ist einerseits auf
die abnehmende Versetzungsdichte und die geringere Mischkristallverfestigung aufgrund des
sinkenden Kohlenstoffgehaltes des bainitischen Ferrits (vgl. Kapitel 5.4) zuriickzufiihren,
andererseits vergrobert sich die Struktur des bainitischen Gefliges mit steigender Umwand-
lungstemperatur. Bild 6.36 zeigt eine Auftragung der Zugfestigkeit und der 0,2% Dehngrenze
iiber der reziproken Wurzel der Breite der Untereinheiten, aus denen sich die Bainitplatten
aufbauen, und der Breite der Bainitplatten gemi3 der Hall-Petch-Beziehung. Ein linearer
Zusammenhang der Kennwerte mit der Bainitplattenbreite wie ihn [137] und [3] feststellten,
kann nicht gefunden werden. Der Abfall der Kennwerte ist also auch auf die wachsende Breite

der Untereinheiten zuriickzufiihren.
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Bild 6.36: Zugfestigkeit und 0,2% Dehngrenze in Abhdngigkeit von der Bainitplattenbreite

und der Breite der Untereinheiten bei Raumtemperatur

Fiir den Umwandlungstemperaturbereich 275°C bis 400°C, in dem Restaustenitgehalte {iber
8 Vol% auftreten, besteht nach Bild 6.37 ein linearer Zusammenhang sowohl fiir die Zug-
festigkeit als auch fiir die 0,2% Dehngrenze mit dem Restaustenitgehalt [138]. In diesem
Temperaturbereich ist die verformungsinduzierte Restaustenitumwandlung der vorwiegende

Verfestigungsmechanismus.

Uber 400°C treten karbidhaltige Gefiige auf, die im Bild 6.37 entsprechend gekennzeichnet
sind. Aufgrund ihres niedrigen Restaustenitgehaltes, und der Abreicherung des bainitischen
Ferrits an Kohlenstoff, wirken sich verformungsinduzierte Restaustenitumwandlungen und
Mischkristallverfestigung nur gering aus. Hier tritt hauptsédchlich Verfestigung durch die ein-
gelagerten Karbidteilchen auf.

Die martensithaltigen Zustdnde, die im Bild ebenfalls gekennzeichnet sind, werden bei Um-
wandlungstemperaturen unterhalb Mg beobachtet. Hier treten relativ groe Mengen gering
stabilisierten Restaustenits auf, der schon bei geringer Beanspruchung umwandelt (vgl. Bild
6.12) und ein sprodes Werkstoffversagen verursacht. Die bei geringen Spannungen auf-
tretenden umwandlungsinduzierten Dehnungsbeitrige verursachen den Abfall der Dehn- und
Streckgrenzen unterhalb der Martensitstarttemperatur (im Bild 6.37 nicht eingezeichnet).
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Bild 6.37: Zugfestigkeit und 0,2% Dehngrenze in Abhdngigkeit vom Restaustenitgehalt
fiir 80 Si 10 bei Raumtemperatur

6.6.3. Dehnungskennwerte

Nach Bild 6.4 treten die kleinsten Bruchdehnungen fiir Umwandlungstemperaturen unterhalb der
Martensitstarttemperatur auf. Darin zeigt sich die versprodende Wirkung des Martensits, der beim
Abkiihlen auf Umwandlungstemperatur gebildet wird. Fiir 200°C < T, < 325°C steigt die Bruch-
dehnung mit T, an, wihrend die Zugfestigkeit (vgl. Bild 6.3) absinkt. Proben, die zwischen
T,=350°C und 400°C umgewandelt wurden, zeigen maximale Bruch- und GleichmaBBdehnungen,
was auf den oben erwihnten TRIP-Effekt zuriickzufiihren ist. Nach Umwandlungen bei T ,=425°C
werden wieder Bruchdehnungen beobachtet, wie sie schon bei T,=300°C erreicht wurden, obwohl
die Zugfestigkeiten dieser Zustinde um bis zu 1000 N/mm? kleiner sind als bei der tieferen Um-
wandlungstemperatur. Die Erkldrung liegt in der ab T,=425°C bei ldngeren Umwandlungszeiten
auftretenden Karbidbildung aus dem Austenit in den Grenzbereichen der bainitischen Ferritplatten
[102]. Die Einschniirdehnung steigt von 200°C zunédchst mit T, an, um dann im Temperaturbereich
des TRIP - Effekts bis auf die Hélfte des etwa bei 325°C erreichten Maximalwertes abzufallen. Das
beruht auf der wihrend der Gleichma3dehnung erfolgten Umwandlung von Restaustenit in Mar-
tensit, wodurch bei Beginn der Einschniirung ein sprodes Gefiige vorliegt. Das Absinken der
GleichmaB- und der Einschniirdehnung nach Umwandlungen oberhalb T,=400°C ist wiederum auf
die schon erwéhnte Karbidbildung zuriickzufiihren.
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Die Brucheinschniirung (vgl. Bild 6.5) folgt bis T,=325°C der Tendenz der Bruchdehnung,
féllt aber fiir steigende Umwandlungstemperaturen wieder ab, da die verfestigende Wirkung
des wihrend der Verformung gebildeten Martensits eine Einschniirung behindert. Oberhalb
T,=400°C sinkt die Brucheinschniirung weiter, da die im Grenzbereich der bainitischen Fer-
ritplatten gebildeten Karbide ein Aufreilen der Phasengrenzen begiinstigen und somit die
Duktilitdt vermindern.

6.6.4. Elastizitatsmodul

Der Elastizitdtsmodul wichst mit steigender Umwandlungstemperatur leicht an (vgl. Bild 6.6).
Wie in Abschn. 5.5 beschrieben wird, sinkt die Menge des im bainitischen Ferrit geldsten
Kohlenstoffs mit steigender Umwandlungstemperatur, wodurch sich die Gitterverzerrung und
der mittlere Atomabstand etwas verringert. Wegen der Abhingigkeit vom mittleren Atomab-
stand ist der Anstieg des Elastizititsmoduls nach [139] auf den sinkenden Kohlenstoff im
bainitischen Ferrit zuriickzuflihren.

6.6.5.  Restaustenitgehalt

unvallstdndige
Umwandlung

Restaustenitgehalt

Karbidbildung

Chemische

mechanische Stabilisierung

Stabilislerung
I

RT M

S
Umwandlungstemperatur

Bild 6.38: Mechanismen der Restaustenitstabilisierung



148 Mechanische Untersuchungen an 80 Si 10

Die Abhingigkeit des Restaustenitgehaltes im Probenkopf von der Umwandlungstemperatur
(vgl. Bild 6.11) 14Bt sich anhand der schematischen Darstellung in Bild 6.38 diskutieren. Nach
dem Abschrecken von Austenitisierungs- auf Raumtemperatur (RT) liegt 7,8 Vol% durch den
gebildeten Martensit rein mechanisch stabilisierter Restaustenit vor. Diese mechanische Sta-
bilisierung muB}, entsprechend der Abnahme der gebildeten Martensitmenge, bei Steigerung
der Umwandlungstemperatur bis Ms abnehmen. Der beobachtete hohe Restaustenitgehalt bei
Umwandlungstemperaturen unterhalb M ist die Folge der Uberlagerung der mechanischen
und der chemischen Restaustenitstabilisierung bei der Bainitbildung, wobei die iiber den
Raumtemperaturwert hinausgehende Restaustenitmenge eine Folge der bei diesen Tempera-
turen nur unvollstdndig ausgefiihrten Umwandlung ist. Der Austenit ist so hoch mit Kohlens-
toff angereichert, dal beim Abkiihlen kein Martensit mehr entsteht, bei einer lingeren Um-
wandlung aber noch eine bainitische Umwandlung moglich wire. Dieser mechanisch und
chemisch stabilisierte Restaustenit unterhalb der Martensitstarttemperatur ist jedoch instabil
gegen verformungsinduzierte Umwandlung, wie es Bild 6.12 im unteren Teil zeigt. Die fiir
mechanische Stabilisierung wesentlichen Eigenspannungsfelder, die einer thermisch induzier-
ten Austenitumwandlung entgegenwirken, konnen bei mechanischer Beanspruchung leicht
verdndert und somit unwirksam werden. Daher treten schon bei geringen Spannungen um-
wandlungsinduzierte plastische Dehnungsanteile und damit eine Erniedrigung der Streck-
grenzen- und Dehngrenzenwerte auf.

Untersuchungen an Proben, die 17 Stunden bei 200°C umgewandelt wurden, zeigten Rest-
austenitgehalte von 11,25 Vol% und einem ARA/A, - Wert von 2,1 Vol%/%. Durch die weiter
fortgeschrittene Umwandlung hat sich der Restaustenitgehalt reduziert und der gestrichelten
Linie in Bild 6.38 angendhert, die als Grenzwert fiir t, — o zu betrachten ist. Der verbleibende
Restaustenit hat sich weiter mit Kohlenstoff angereichert und damit gegen ver-
formungsinduzierte Umwandlung stabilisiert. Infolge dessen steigen die Streckgrenz- und
Dehngrenzwerte an und verlaufen auch unterhalb der Martensitstarttemperatur parallel zur
Zugfestigkeit (vgl. Werte in Tab. 6.5 mit Bild 6.3).

Der Restaustenitgehalt knapp oberhalb Mg ist ausschlieBlich auf die Vorgénge der bainitischen
Umwandlung zuriickzufiihren (vgl. Bild 6.38). Es ist nicht auszuschlieBen, dal auch die Bai-
nitbildung eine mechanische Restaustenitstabilisierung bewirkt, doch ist diese gemil3 der
geringeren Volumenzunahme bei der Umwandlung geringer als die des Martensits und nimmt
mit steigender Umwandlungstemperatur ab (vgl Abschn. 5.1), so daB3 dieser Einflu} bei ho-
heren Umwandlungstemperaturen gegeniiber der chemischen Stabilisierung vernachléssigbar

wird.
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Restaustenit
Probenkopf MeBstrecke ARA/A,
[ Vol% ] [ Vol% ]
11,25 4,83 2,1
Kennwerte
Res Rpop R As A, Z
[N/mm’] [N/mm?] [N/mm?] [%] [%] [%]
1663 1891 2289 2,32 2,32 2,77

Tab. 6.5: Restaustenitgehalte und mechanische Kennwerte fiir 17 Stunden bei 200°C um-

gewandelte Proben

Oberhalb T,=400°C setzt Karbidbildung aus dem Austenit ein und reduziert den Restaustenit-
gehalt auf Werte unter 2 Vol%. Entsprechend verschwinden auch die Effekte, die aus der

Restaustenitumwandlung resultieren.

Auf der Bruchfldche sind nur geringe Restaustenitgehalte zu messen, da die plastische Zone
des zum Versagen fiihrenden Risses den nach der homogenen Verformung zuriickgebliebenen
Restaustenit fast vollstindig in Martensit umgewandelt hat.

Bild 6.39 zeigt den nahezu linearen Verlauf der Restaustenitumwandlung in Abhéngigkeit von
der plastischen Dehnung. Nach Umwandlung fast des gesamten Restaustenitgehaltes setzt
nach wenigen % weiterer Dehnung die Einschniirung ein, und die Probe bricht. Die erreichbare
Gleichmafldehnung ist also von der umwandlungsfahigen Restaustenitmenge abhingig. Vor-
aussetzung fiir die beobachtete langsame Restaustenitumwandlung ist eine hinreichend hohe
Stabilitdt gegen verformungsinduzierte Umwandlung, und eine Verteilung der gesamten
Restaustenitmenge in feinen Filmen um die Bainitnadeln [35].
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Bild 6.40 zeigt eine Untersuchung der Restaustenitumwandlung mittels Schallemissions-
analyse an 60 min bei 400°C umgewandelten Proben in Gegeniiberstellung mit der ent-
sprechenden Verfestigungskurve. Bei diesem Verfahren wird ausgenutzt, da3 jeder Umklapp-
prozeB, der Restaustenit in Martensit iiberfiihrt, einen Schallimpuls erzeugt. Das Ergebnis zeigt
sehr viele Schallimpulse, die ab einer plastischen Dehnung von 1,1% und einer Spannung von
800 N/mm” einsetzen. Die Impulshéhe steigt innerhalb weniger % Dehnung an, um bis zum
Probenbruch etwa konstant zu verlaufen. Daraus 148t sich folgern, dafl die Restaustenit-
umwandlung wihrend des Zugversuches erst nach Uberschreiten eines Spannungs- oder
Dehnungsschwellwertes einsetzt und sich dann mit gleichbleibender Umwandlungsrate bis
zum Probenbruch fortsetzt. Diese konstante Umwandlungsrate entspricht auch den Ergebnis-
sen aus Bild 6.39. Die grofle Anzahl von einzelnen Impulsen deutet darauf, da3 der Restaus-
tenit in sehr kleinen Einheiten umwandelt und damit die Voraussetzung fiir den beobachteten
TRIP - Effekt liefert.

6.6.6.  Einflufl der Umwandlungszeit

Der Abfall der Bruchdehnung und der Zugfestigkeit fiir T,=250°C bei kiirzeren Um-
wandlungszeiten in Bild 6.7 und Bild 6.8 ist auf die Martensitbildung beim Abschrecken von
Umwandlungs- auf Raumtemperatur zuriickzufiihren. Nach 2056s Umwandlung erreicht die
Kohlenstoffanreicherung im Austenit etwa 1,5% (vgl. Bild 5.37), so daB} sich beim Ab-
schrecken auf Raumtemperatur gerade kein Martensit bildet. Der vorhandene Restaustenit
zeigt sich jedoch wenig stabil gegen verformungsinduzierte Umwandlung (vgl. Tab. 6.3), was
zu einer niedrigen Streckgrenze, zu geringen Dehngrenzwerten und dem sichtbaren Abknicken
der Zugverfestigungskurve flihrt (vgl Tab. 6.1). Erst bei maximal erreichbarer Umwandlung
wird die hochste Zugfestigkeit und Bruchdehnung erzielt.

Bei der Umwandlungstemperatur 400°C fiihrt eine Reduzierung der Umwandlungszeit zum
Sinken der Bruchdehnung bei gleichzeitig ansteigenden bzw. gleichbleibenden Zugfestigkei-
ten. Der beim Abschrecken auf Raumtemperatur gebildete Martensit wirkt sich zwar negativ
auf die Bruchdehnung aus, wirkt aber verfestigend, da es sich um ein hérteres Geflige handelt
als der bei T,;=400°C gebildete obere Bainit. Die Kurve fiir t,=320 s liegt iiber der Kurve fiir
t,=7200 s bei kaum verringerter Bruchdehnung. Dafiir konnen geringe Mengen an Martensit
verantwortlich sein, die beim Abschrecken entstanden sind, da nach Bild 5.37 die Kohlenstoft-
anreicherung im Austenit nach 320 s nicht hoch genug ist, um eine Martensitbildung voll-

standig zu verhindern.
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Interessant ist, daf3 bei der Umwandlungstemperatur 400°C die Stabilitdt des Restaustenits mit
steigender Umwandlungszeit kontinuierlich zunimmt, wéihrend sich fiir T,=250°C bei 40% ein
relatives Minimum einstellt. (vgl. Tab. 6.3 und Tab. 6.4) Durch die hohe Diffusionsge-
schwindigkeit des Kohlenstoffs bei T,=400°C steigt der Kohlenstoffgehalt im Austenit rasch
an und iiberwiegt die mechanische Stabilisierung durch den beim Abschrecken auf RT gebil-
deten Martensit. Bei der Umwandlungstemperatur 250°C wird der Austenit zundchst mecha-
nisch gegen weitere martensitische Umwandlung stabilisiert. Diese Stabilisierung, die sich auf
den Widerstand gegen verformungsinduzierte Umwandlung ohnehin wenig auswirkt, nimmt
mit Wachsender Umwandlungszeit ab. Die fiir das Verformungsverhalten wichtigere chemi-
sche Stabilisierung erfolgt erst spéter, wenn geniigend Kohlenstoff aus dem schon gebildeten
Bainit in den Austenit abdiffundiert.

6.6.7.  Einfluf} der Verformungstemperatur

Die Temperaturabhéngigkeit der in Bild 6.13 aufgetragenen Werkstoffwiderstinde von
120 min bei 250°C umgewandelten Proben beruht auf der komplexen Uberlagerung der
Temperaturabhéngigkeiten des thermischen FlieBspannungsanteils, der Einsatzspannungen fiir
umwandlungsinduzierte = Plastizierungen und  dynamischer = Reckalterungsprozesse
[140,141,142]. Aufgrund des mit sinkender Verformungstemperatur anwachsenden thermi-
schen FlieBspannungsanteils sollten die Werkstoffwiderstinde zunehmen, wie es fiir die
Streckgrenze und die 0,01% Dehngrenze zwischen 125 und —25°C auch beobachtet wird. Der
Anstieg setzt sich aber zu tiefen Temperaturen nicht fort, weil dort umwandlungsinduzierte
Plastizierungen auftreten. Beide KenngroBen fallen zwischen —25 und —100°C ab, weil die
Triebkraft flir die Restaustenitumwandlung groBer und somit die dafiir erforderliche Einsatz-
spannung kleiner wird. Der erneute Anstieg unterhalb —100°C ist auf thermisch induzierte
Restaustenitumwandlung beim Abkiihlen auf Versuchstemperatur zuriickzuftihren (vgl. Bild
6.21). Bei den tibrigen Dehngrenzen - also bei groBeren plastischen Dehnungen - wirken sich
umwandlungsinduzierte Dehnungsanteile schwécher aus, und es kommt insgesamt zu einem
leichten Anstieg der Mefwerte unterhalb —25°C. Bei sehr tiefen Temperaturen werden die
Dehngrenzen durch die Zugfestigkeit begrenzt, da durch den frithen Probenbruch die Deh-
nungswerte der Dehngrenzen nicht mehr erreicht werden [140]. Oberhalb —25°C ist die
Temperaturabhéngigkeit von Ry bis Ry ebenfalls deutlich schwécher als die von Res und
Rpo01. Dies beruht auf dynamischen Reckalterungsprozessen, die aufgrund der hohen Koh-
lenstoffliberséttigung im bainitischen Ferrit bereits in diesem Temperaturbereich auftreten
konnen und deren festigkeitssteigernde Wirkung mit wachsender plastischer Verformung
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zunimmt. Dieser Einflu wird moglicherweise noch durch die zunehmende Instabilitdt des
Restaustenits gegen diffusionsgesteuerten Zerfall iiberlagert. Zwar ist aufgrund des AnlaB3-
schaubildes (vgl. Bild 6.25) Stabilitidt des Werkstoffzustandes bis 300°C gegeben, unter me-
chanischer Beanspruchung sind jedoch andere Verhiltnisse zu erwarten. Durch Uberlagerung
von dynamischer Reckalterung und Restaustenitzerfall kommt es vermutlich zur Ausbildung
der absoluten Minima der MeBwerte bei 150°C, die bei Res und Rpy0,01 am stérksten ausgepragt

sind.

Entsprechend ist der Verlauf der Dehnungskennwerte mit der Verformungstemperatur zu
erkldren (vgl. Bild 6.14). Ausgehend von absoluten Maxima bei T,=50°C sinkt die Bruch-
dehnung fiir steigende Temperaturen parallel zu der Einschniirdehnung, die bei T,=150°C
verschwindet. Dies wird durch dynamische Reckalterung bewirkt, die die Gleichmaf3dehnung
wenig beeinfluflt, aber die plastische Verformbarkeit in der Einschniirphase herabsenkt. Bei
von T,=50°C fallenden Temperaturen sinken alle drei Kurven steil ab, so daB sich der Uber-
gang duktil - sprode bei diesem hochfesten Werkstoffzustand eindeutig zwischen 25 und 0°C
festlegen 14Bt. Uberraschend ist aber, daB die GleichmaBdehnung und damit die Bruchdehnung
nach Durchlaufen eines Minimums bei —75°C wieder zu einem relativen Maximum bei—100°C

ansteigt.

Aus Bild 6.21 folgt, daf3 die sekundédre Martensitstarttemperatur Mg fiir diesen Zustand etwa
-100°C betragt. Bei Anndherung an diese Temperatur wird die Restaustenitstabilitdt so weit
herabgesetzt, dal bei der plastischen Verformung entstehende Ortliche Spannungskonzen-
trationen - die bruchausldosend wirken - durch lokale Restaustenitumwandlung optimal ver-
mindert werden. Dadurch wird der Bruchvorgang hinausgezdgert und umwandlungsinduzierte
Plastizitét erzeugt (TRIP-Effekt). Beinoch tieferen Temperaturen steigt die dehnungsbezogene
Restaustenitumwandlung weiter an (vgl. Bild 6.22). Die damit verbundene ausgepriagte Mar-
tensitbildung wirkt sich zusammen mit dem beim Abkiihlen auf T,<Mg thermisch gebildeten
Martensit weniger giinstig auf die Verformbarkeit aus. Daher sinken GleichmaR- und Bruch-
dehnung unterhalb -100°C ab. Relative Maxima der Bruchdehnung knapp oberhalb Mg
wurden auch von [33] an restaustenithaltigen, martensitisch gehérteten Stdahlen beobachtet.

Auf der gleichen Basis 1d6t sich der Temperaturverlauf der Brucheinschniirung in Bild 6.15
verstehen.

Der Anstieg des Elastizitditsmoduls mit sinkender Verformungstemperatur (vgl. Bild 6.16)
beruht auf der Abnahme der Atomabstinde und den damit verbundenen Anderungen der
Bindungsverhéltnisse [143].
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Die 60 min bei 400°C umgewandelten Proben besitzen aufgrund der in Abschn. 6.6.2 und 6.6.3
erorterten Zusammenhédnge durchweg geringer Festigkeitswerte und hohere Dehnungen als
120 min bei 250°C umgewandelte Proben. Fiir die Temperaturabhédngigkeit der Kennwerte ist
das Zusammenspiel der oben erdrterten Mechanismen verantwortlich, wobei sich aufgrund des
verdnderten Umwandlungszustandes z.T. vollig andere Temperaturverldufe einstellen. Wegen
des hoheren Restaustenitgehaltes werden die Streckgrenze und die 0,01 bis 1%-Dehngrenzen
viel stdrker von umwandlungsinduzierten Dehnungsanteilen beeinflu3t. Res und Ry 1 fallen
unterhalb 0°C monoton bis —125°C ab und sind unterhalb dieser Temperatur nicht mehr be-
stimmbar. Mit wachsender plastischer Verformung - also in der Reihenfolge Ryo01 bis Rys -
werden die Kurvensteigungen flacher und es wird ein immer ausgeprigterer Wiederanstieg der
MeBwerte bei tiefen Temperaturen beobachtet. Bei der 0,1%-Dehngrenze ist er auf thermisch
induzierte Restaustenitumwandlung beim Abkiihlen zuriickzufiihren. Bei den {ibrigen Dehn-
grenzen kommt hinzu, dafl die Auswirkung umwandlungsinduzierter Dehnungsanteile mit
wachsender plastischer Verformung schwicher wird und somit der Anstieg des thermischen
FlieBspannungsanteils zu tiefen Temperaturen hin immer stidrker zum Tragen kommt. Ferner
wirken sich die durch Restaustenitumwandlungen gebildeten Martensitanteile verfestigend aus
[144]. Daher verschiebt sich das auftretende Minimum der MeBBwerte zu hoheren Temperatu-
ren, wie Bild 6.41 zeigt. Die 1%- und 5%-Dehngrenzen werden bei tiefen Temperaturen durch
die Kurve der Zugfestigkeit begrenzt, da bei diesen Temperaturen keine groBBeren Bruchdeh-
nungen auftreten (vgl. Bild 6.18). Oberhalb —100°C folgt sie etwa der Kurve der
5%-Dehngrenze. Oberhalb 50°C fichern alle Kurven aufgrund einsetzender dynamischer
Reckalterungsprozesse auf. Dagegen spielt diffusionsgesteuerter Zerfall des Restaustenits
aufgrund der relativ hohen Stabilitit des Umwandlungszustandes (vgl. Bild 6.25) offenbar
keine Rolle.

Der TemperatureinfluB auf die Dehnungskennwerte (vgl. Bild 6.18) unterscheidet sich stark
von den Befunden in Bild 6.14. Bruchdehnung und Gleichma3dehnung zeigen weder einen
scharf ausgeprigten Ubergang duktil - sprode zu tiefen, noch einen starken EinfluB der dy-
namischen Reckalterung zu hohen Temperaturen hin. Dagegen wird bei der Einschniirdehnung
ein relativ steiler Abfall unterhalb —100°C und oberhalb 25°C beobachtet. Aufgrund der in-
sgesamt kleinen A.-Werte wird der Temperaturverlauf der Bruchdehnung davon nur wenig
beeinfluBit. Dieser wird entscheidend von der Gleichmaf3dehnung und somit vom
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Bild 6.41: Position des Minimums der Streck- und Dehngrenzkurven in Abhdngigkeit von der

Verformungstemperatur

temperaturabhidngigen TRIP-Effekt geprigt. Offensichtlich erreicht die dehnungsbezogene
Restaustenitumwandlung bei Verformungstemperaturen um 100°C ein Optimum, so dal} sich
hohe Bruchdehnungen von knapp 40% einstellen. Mit abnehmender Verformungstemperatur
steigt aufgrund der zunehmenden Triebkraft fiir die Umwandlung die dehnungsbezogene
Umwandlungsrate leicht an. Als Folge wird der umwandlungsfdhige Restaustenitanteil bei
kleineren Dehnungen erschopft und Gleichmaldehnung sowie Bruchdehnung nehmen ab.
Dieser Abfall geht bei —75°C, also etwas oberhalb M',S (vgl. Bild 6.23) in ein Plateau iiber.
Hierfiir und fiir den weiteren Abfall der Mefwerte unterhalb —100°C sind &hnliche Prozesse
verantwortlich, wie sie oben fiir das in Bild 6.14 bei —100°C auftretende Maximum von A, und
As diskutiert wurden.

Die Brucheinschniirung in Bild 6.19 zeigt deutlich eine Hoch- und Tieflage der Werte mit der
Ubergangstemperatur T,=100°C. Die Ubergangstemperatur fillt mit der M§ - Temperatur
zusammen.

Der Elastizititsmodul fiir diesen Warmebehandlungszustand zeigt oberhalb —100°C den er-
warteten, mit der Verformungstemperatur abfallenden Verlauf (vgl. Bild 6.20). Unterhalb
—100°C sinken die Werte jedoch stark (gestrichelte Linie). Wie schon anhand von Bild 6.41
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diskutiert verschiebt sich der Einsatz der Restaustenitumwandlung bei sinkenden Temperatu-
ren zu kleineren Dehnungen, bis sie ab —100°C schon nach geringsten Dehnungen einsetzt. Da
der Elastizitaitsmodul bei ziigiger Beanspruchung mittels DMS gemessen wurde, lieferte die
Restaustenitumwandlung einen Dehnungsbeitrag, der die Steigung der Zugver-

festigungskurven und damit den gemessenen Elastizititsmodul erniedrigte.

6.6.8.  AnlaBlbestindigkeit

Die erste Anlafstufe zeigt bei allen Umwandlungszustinden keine Wirkung, da die hier statt-
findenden Vorgéinge der Kohlenstoffumverteilung schon bei der bainitischen Umwandlung
abgelaufen sind.

Bild 6.26 belegt, dall im Anla3temperaturbereich 20°C bis 300°C fiir niedrige Umwandlungs-
temperaturen (250°C) keine Restaustenitumwandlung stattfindet, wéhrend fiir hohere Um-
wandlungstemperaturen (400°C) eine leichte Abnahme des Restaustenits gefunden wird.
Trotzdem verlaufen die Hértewerte aller untersuchter Umwandlungszustinde in diesem
Temperaturintervall konstant (vgl. Bild 6.25). Im Temperaturbereich 300°C bis 400°C zerfillt
der Restaustenit der bei 250°C umgewandelten Proben fast vollstidndig in Ferrit und Zementit,
was aber nur einen leichten Hérteabfall bewirkt. Offensichtlich wird die Entfestigung durch
das Ferritkornwachstum durch die Ausscheidungsverfestigung der Karbide nahezu kompen-
siert. Entsprechend ist der konstante Hérteverlauf der bei 400°C umgewandelten Proben im
Temperaturbereich 400°C bis 500°C zu erklaren. Hier wird die Entfestigung wegen der stir-
keren Karbidbildung vollstindig kompensiert. Ab T,=600°C kommt es dann zur Koagulation
der Zementitteilchen [145] was zu dem beobachten starken Harteabfall fiihrt.

Zusammenfassend 148t sich feststellen, daBl unterer Bainit, der im Temperaturbereich
T,=200°C bis 350°C umgewandelt wurde eine AnlaBbestindigkeit bis etwa 300°C besitzt,
wihrend der im Umwandlungstemperaturbereich 400°C bis 500°C entstandene obere Bainit
bei einer geringeren Ausgangshérte, bis zu einer Anla3temperatur von 400°C keinen nen-

nenswerten Hérteabfall aufweist.

Fiir nicht restaustenithaltige bainitische Stihle wird von AnlaBbestidndigkeiten bis T,=500°C
berichtet [91,146,147], da diese Stdhle nicht den Mechanismus des Restaustenitzerfalls zeigen.
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6.6.9.  Zyklisches Verformungsverhalten

Aus Bild 6.27 und Bild 6.28 geht hervor, daB3 sich die Biegewechselfestigkeit beim Erhéhen
der Umwandlungstemperatur von 275°C auf 350°C kaum éndert, obwohl im Zugversuch (vgl.
Bild 6.3) deutliche Unterschiede in den Streckgrenzen und Zugfestigkeiten beobachtet wurden.
Nach Absenken der Umwandlungstemperatur auf 250°C sinkt die Biegewechselfestigkeit, wie
die ergdnzenden Versuchsergebnisse in Bild 6.42 zeigen, sogar deutlich ab. Bei diesen tiefen
Umwandlungstemperaturen, wo die Umwandlung sehr langsam erfolgt, kann nicht ausge-
schlossen werden, dal} sich beim Abschrecken von der Umwandlungstemperatur auf Raum-
temperatur Martensit bildet. Dieser nicht angelassene Martensit wirkt sich nicht negativ auf die
Festigkeitskennwerte bei Zugverformung aus, erniedrigt aber die Verformbarkeit und die
Dauerfestigkeit des Materials.

Durch die Kugelstrahlbehandlung werden in die randnahen Werkstoffbereiche Druckeigen-
spannungen eingebracht, die durch verformungsinduzierte Restaustenitumwandlung noch
vergrofert werden [148]. Es ist zu erwarten, da3 die Druckeigenspannungen bei den vor-
liegenden Festigkeitswerten die Ermiidungsrif3bildung behindern und dadurch die Lebensdauer
erhohen. Wéhrend bei den nicht kugelgestrahlten Proben der Ermiidungsbruch meist von ei-
nem Oberfliachenfehler ausging, wurde bei den kugelgestrahlten Proben der Bruchausgang von
Einschliissen unter der Oberflache beobachtet. Dieser Effekt 148t sich mit dem Konzept der
ortlichen Dauerfestigkeit beschreiben, fiir das nach [149]

Rpp jokar = Row —m - 055 +n- AHV, 4 (6.5)

angesetzt werden kann. Dabei ist Ryw die Biegedauerfestigkeit des eigenspannungsfreien
Werkstoffzustandes, m - 6> der Eigenspannungs- und n- AHV,; der Hirteeinfluf auf die
Biegedauerfestigkeit. Durch Kugelstrahlen bedingte Druckeigenspannungen und verfesti-
gungsbedingte Hértesteigerung wird in der Randschicht lokal eine sehr hohe Dauerfestigkeit
erreicht, die auBerhalb der durch Kugelstrahlen beeinfluten Zone auf den warmebehand-
lungsbedingten Ausgangswert abfillt. Bei Schwingbeanspruchung bildet sich der bruch-
auslosende Rif3 unterhalb der vom Kugelstrahlen verformten Randschicht, wenn dort lokal die
Beanspruchungsamplitude iiber der Dauerfestigkeit liegt [148].

Einige Wechselbiegeversuche mit der bei den Zugversuchen verwendeten Charge des 80 Si 10
(vgl. Abschn. 3) zeigt Bild 6.42. Aufgrund der geringen Anzahl an MeBwerten wurde auf eine
statistische Auswertung verzichtet und die Kurven durch Mittelung bestimmt. Der 120 min bei
T.,=250°C wirmebehandelte Werkstoffzustand weist eine Wechselfestigkeit von 250 N/mm”
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Bild 6.42: Wéhlerkurven fiir 120 min bei T,=250°C und 60 min bei T,=400°C umge-

wandelten Proben aus 80 Si 10, im Wechselbiegeversuch ermittelt

auf. Wird die Umwandlungstemperatur auf 400°C erhoht, so steigt die Wechselfestigkeit auf
500 N/mm”*

Der Vergleich, der in den Biegewechsel- und den Zug-Druck-Wechselversuchen erhaltenen
Wechselfestigkeiten, ergibt Ry/R,, = 1,1. Der Knick bei 800 N/mm?® in der doppelt logarith-
misch aufgetragenen Wohlerkurve in Bild 6.43 tritt bei einer Spannungsamplitude auf, die fiir
diesen Wirmebehandlungszustand der Streckgrenze im Zugversuch entspricht. Bei Span-
nungsamplituden iiber 800 N/mm”® treten daher plastische Deformationen schon im ersten
Lastwechsel auf (vgl. Bild 6.31). Dann tritt nach Bild 6.30 umso ausgepréigtere Wechsel-
entfestigung auf, je groBer die Spannungsamplitude ist. Die aufiretende starke Zunahme der
plastischen Dehnung und vor allem das Auftreten von Maxima der €,, Werte, sind die Folge
einer starken Probenerwirmung. Wie Bild 6.44 fiir eine Spannungsamplitude von 850 N/mm?
belegt, erwarmt sich die Probe bis zum Probenbruch auf 160°C. Dadurch entsteht eine ther-
misch bedingte Mitteldehnung der Probe. AuBlerdem sinken die Werkstoffwiderstdnde des
Materials ab. Entsprechend der hoheren Energiedissipation bei hdheren Spannungsamplituden
und der daraus folgenden schnelleren Erwdrmung verschiebt sich das Maximum der €, , - Werte zu
kleineren Lastspielzahlen. Der sich anschlieBende Abfall der plastischen Dehnungsamplitude bei
hoheren Lastspielzahlen ist auf dynamische Reckalterung zuriickzufiihren, die bei ziigiger Be-

anspruchung, allerdings bei einer Verformungsgeschwindigkeit von €=10" 1/s, oberhalb 75°C
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Bild 6.43: Spannungswohlerkurve fiir 60 min bei T,=400°C umgewandelten Proben aus
80 Si 10, im Zug-Druck-Versuch ermittelt

auftritt. Dynamische Reckalterungsvorgdnge bewirken aufgrund der Wechselwirkung der
Kohlenstoffatomen mit den Gleitversetzungen eine Anhebung der Festigkeitskennwerte und
damit eine Abnahme der plastischen Dehnungsamplituden [150].

Spannungskontrollierte und der totaldehnungskontrollierte Versuche liefern nach Bild 6.35 die
gleiche zyklische Nennspannungs-Totaldehnungs-Kurve. Die zyklische Verfestigungskurve
liegt unterhalb der zligigen Verfestigungskurve, was mit der beobachteten Wechselentfesti-
gung vertraglich ist. Die zyklische Streckgrenze ist Res 2=700 N/mm? ist damit etwas kleiner
als die ziigig ermittelte. Allerdings wurde die zligige Verfestigungskurve bei einer Dehnge-
schwindigkeit von 10™ 1/s und die zyklischen Versuche mit einer Dehngeschwindigkeit von
107 1/s ermittelt. Bei gleicher Dehngeschwindigkeit wiirde die ziigige Verfestigungskurve
noch weiter oberhalb der zyklischen verlaufen. Der Verlauf der zyklischen Verfestigungskurve
wird durch das Ansteigen der Probenerwédrmung und die auftretende dynamische Reckalterung
gepragt, da bei der Bezugslastspielzahl N=Np/2 die Probentemperatur fast ihr Maximum er-
reicht hat und die plastischen Dehnungsamplituden wieder stark abgesunken sind. Gleichzeitig
wandelt mehr Restaustenit in Martensit um, was ebenfalls eine Verfestigung verursacht.
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Bild 6.44: Verlauf der Probenerwdirmung, der Totaldehnungs- und der plastischen Deh-
nungsamplitude fiir 6,=850 N/mm’, jeweils gekiihlt und ungekiihlt

Die gemessenen Restaustenitgehalte in Bild 6.33 zeigen eine groBe Streuung. Die Rest-
austenitgehalte des Probenkopfes liegen bei etwa 30 Vol%. Das entspricht dem Restaustenit-
gehalt des vorliegenden Wérmebehandlungszustandes. Die Restaustenitgehalte in der MeB-
strecke nehmen linear mit der Spannungsamplitude ab, entsprechend nimmt der Anteil des
umgewandelten Restaustenits linear zu. Interessanterweise wird bei Nennspannungen, die
diesen Spannungsamplituden entsprechen, noch keine Restaustenitumwandlung beobachtet.
Das bedeutet, dafl die schwingende Beanspruchung Restaustenitumwandlungen begiinstigt.
Auch unterhalb o, = 800 N/mm”, wo keine plastischen Dehnungsamplituden mehr zu beo-
bachten sind, tritt eine Restaustenitumwandlung auf. Aus der Extrapolation der Rest-
austenitgehalte des Probenkopfes und der MeBstrecke zu geringeren Spannungsamplituden
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folgt, daB, ein Schwellwert von o, = 350 N/mm? existiert, unterhalb dem keine Restaustenit-

umwandlung mehr auftritt.
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7. Mechanische Untersuchungen an 80 Si 13

7.1. Ziigiges Verformungsverhalten bei Raumtemperatur

7.1.1.  Einflufl der Umwandlungstemperatur
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Bild 7.1: oy, ¢, - Kurven bei Raumtemperatur

Bild 7.1 zeigt den Zusammenhang zwischen der Nennspannung und der plastischen Dehnung
wie er sich bei der Raumtemperatur-Zugverformung von unterschiedlich umgewandeltem
80 Si 13 ergibt. Bei den einzelnen Kurven sind die Temperaturen vermerkt, bei denen die Zug-
proben 2 Stunden umgewandelt wurden. Bei einer Umwandlungstemperatur von T,=250°C
wird eine Zugfestigkeit von 1600 N/mm” beobachtet. Sie steigt bis T,=275°C zum Maxi-
malwert von 2200 N/mm” mit einer Bruchdehnung von 6% an. Mit weiter steigenden Um-
wandlungstemperatur nehmen die Zugfestigkeiten stetig ab. Die Bruchdehnungen steigen bis
T,=350°C zu einem Maximum von etwa 29% mit einer Zugfestigkeit von 1700 N/mm?’ an und

fallen zu hoheren Umwandlungstemperaturen wieder ab. Eine Einschniirung der Proben fand
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nur bei Umwandlungstemperaturen von 300°C bis 350°C statt. In diesem Temperaturintervall
wird der Beginn der Einschniirung durch einen nahezu linearen Verfestigungsanstieg zu gro-
Beren Dehnungen verschoben.
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Bild 7.2: o, &, - Kurven bei Raumtemperatur

Die Kurven der wahren Spannung (Bild 7.2) sind, wie im Abschn. 6.1.1 beschrieben, unter
Voraussetzung der Volumenkonstanz aus den Nennspannungskurven berechnet. Da diese
Rechnung nur bis zur Gleichma3dehnung giiltige Werte liefert, sind die Kurvenverldufe nach
Beginn der Einschniirung sind gestrichelt eingezeichnet. Bei Umwandlungstemperaturen von
300°C bis 350°C setzt die Einschniirung konstant bei der wahren Spannung von 2100 N/mm”
ein, und der lineare Verfestigungsanstieg verlduft in diesem Temperaturintervall parallel. Bei
Umwandlungstemperaturen iiber T,=350°C wichst die Steigung des linearen Kurventeils und
der Bruch tritt vor Beginn der Einschniirung auf.

Bild 7.3 zeigt, daB die Zugfestigkeit bei 275°C ein Maximum von 2200 N/mm” aufieist und

mit steigenden Temperaturen monoton bis auf 1200 N/mm?® bei 450°C, mit sinkenden
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Bild 7.3: Zugfestigkeit R,, verschiedene Dehngrenzen R, und Streckgrenze R.s bei Raum-

temperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=2h)

Temperaturen auf 1500 N/mm?” bei 250°C abfillt. Die 5% Dehngrenze wurde nur im Tempe-
raturbereich T,=300°C bis T,=400°C bestimmt, da nur hier Gleichmafdehnungen {iber 5%
auftreten. Die Dehngrenzen und die Streckgrenze zeigen etwa die gleiche Abhéngigkeit von
der Umwandlungstemperatur wie die Zugfestigkeit, wobei oberhalb 400°C Wiederanstiege der
MeBwerte beobachtet werden.

Nach Bild 7.4 steigt die Bruchdehnung von sehr kleinen Werten bei 250°C zu einem Maximum
von 29% bei 350°C an und fillt bis 450°C wieder auf Werte um 1% ab. Bei tiefen und bei
hohen Umwandlungstemperaturen setzt der Probenbruch ohne Einschniirung ein. Nur im
Temperaturbereich 300°C bis 350°C tritt eine Einschniirdehnung von etwa 6% auf. Das Ma-
ximum der GleichmaBdehnung von etwa 23% wird bei 375°C beobachtet.

Die Abhdngigkeit der Brucheinschniirung Z von der Umwandlungstemperatur entspricht nach

Bild 7.5 etwa der der Bruchdehnung. Von 0% bei T,=250°C steigt sie zum Maximum von etwa
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Bild 7.4: Bruchdehnung As, Einschniirdehnung A, und Gleichmafidehnung A, bei Raum-

temperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=2h)

35% bei Ty=300°C an und fillt ab T,=350°C kontinuierlich auf Werte unter 3% bei 450°C ab.

Bild 7.6 zeigt den mittels DehnmeBstreifen bei ziigiger Beanspruchung ermittelten Elastizi-
taitsmodul E als Funktion der Umwandlungstemperatur. Im betrachteten Umwandlungs-
temperaturintervall 250°C < T, < 375°C gilt

N .T,+ 223600 —~

E(T,) = —123

(7.1)

mm?2°c mm?

Oberhalb 375°C sinken die MeBwerte etwas schwiicher auf 170 000 N/mm? bei 450°C ab.
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Bild 7.5:  Brucheinschniirung Z bei Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungs-

temperatur (t,=2h)
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Bild 7.6: Elastizitdtsmodul bei Raumtemperatur als Funktion der
Umwandlungstemperatur (t,=2h)
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7.1.2.  Einflufl der Umwandlungszeit

Umwand-
lungszeit [s] 60 300 600 1200 3000 6000 7200
Bainitanteil

[Vol%] 9,0 36,3 43,7 46,7 47.4 47,9 49,0
Restauste-
nit [Vol%] 16,6 21,5 39,9 53,3 48,3 50,8 42,4
Tab. 7.1: Umwandlungszeiten und dabei eingestellte Bainit- und Restaustenitmengen

2000 : :

1500 1200 s _
3000 s

600 s 7200 s

1000 =

Nennspannung [N/mm?]

500 - .

0 I I
0 5 10 15

plastische Dehnung [%]

Bild 7.7: Zugverfestigungskurven von unterschiedlich lange bei T,=400°C umgewandelten

Proben

Unterschiedlich lange Umwandlung von 80 Si 13 bei 400°C fiihrt zu den in Tab. 7.1 aufge-
fithrten Bainit und Restaustenitmengen. Der bei kiirzeren Zeiten zu 100% fehlende
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Bild 7.8: o, &, - Kurven von unterschiedlich lange bei T,,=400°C umgewandelten Proben

Gefligeanteil ist Martensit, der beim Abschrecken auf Raumtemperatur aus dem nicht umge-
wandelten Austenit entstanden ist. Nach 1200 s Umwandlung treten nur Bainit und Restaus-
tenit auf. Nach 3000 s tritt dann Karbid als dritter Bestandteil auf.

Der Einflul der Umwandlungszeit auf die Zugverfestigungskurven fiir die bei 400°C umge-
wandelten Proben ist in Bild 7.7 und auf die oy-gp,-Kurven in Bild 7.8 dargestellt. Die bei 60 s
und 300 s umgewandelten Proben brechen aufgrund ihres hohen Martensitanteils bei Ry, <
1000 N/mm” fast ohne plastische Verformung. Ab 600 s Umwandlungszeit tritt eine meBbare
Bruchdehnung auf. Bei ldngeren Umwandlungszeiten nimmt die Bruchdehnung weiter zu,
wobei die Zugfestigkeit oberhalb 1200 s wieder absinkt. Die 6,-¢,-Kurven in Bild 7.8 zeigen
die gleiche Tendenz wie Bild 7.7, wobei der Probenbruch bei 1200 s <t, <7200 s stets bei der
wahren Spannung von knapp 1500 N/mm” eintritt.
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Bild 7.9: Zugfestigkeit R, Streckgrenze R.s und 0,2% sowie 0,01% Dehngrenze (R > und
Ry001) als Funktion der Umwandlungszeit (T,=400°C)

Die Zugfestigkeit in Bild 7.9 steigt mit wachsender Umwandlungszeit von 600 N/mm” bei 60 s
auf 1400 N/mm? bei 1200 s an und nimmt leicht bis auf 1300 N/mm? bei 7200 s ab. Die 0,2%
Dehngrenze wird nur im Bereich iiber 300 s beobachtet, da nur hier Gleichmaf3dehnungen iiber
0,2% erreicht werden. Sie fillt von 850 N/mm?” bei 600 s auf 700 N/mm? bei 1200 s ab und
verliuft dann bis 7200 s etwa konstant. Die Streckgrenze steigt von 250 N/mm” bei 60 s zu
einem Maximum von 450 N/mm? bei 300 s an, bildet bei 600 s ein relatives Minimum und
nimmt bis 7200 s kontinuierlich auf 350 N/mm® zu. Die 0,01% Dehngrenze zeigt die gleiche
Abhingigkeit von der Umwandlungszeit wie die Streckgrenze und ist lediglich um 100 N/mm?®

zu hoheren Spannungen verschoben.

Bild 7.10 zeigt die Bruchdehnung als Funktion der Umwandlungszeit. Sie verlduft bis 600 s bei
sehr geringen Werten und steigt bis zum Maximum von 11% bei 3000 s an und fillt bis 7200 s
auf 10% ab. Da bei allen untersuchten Umwandlungszeiten keine Brucheinschniirung auftrat,
ist die Gleichmaf3dehnung identisch mit der Bruchdehnung.
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Bild 7.12: FElastizitdtsmodul E in Abhdngigkeit von der Umwandlungszeit (T,=400°C)

Die Brucheinschniirung in Bild 7.11 zeigt die gleiche Abhéngigkeit von der Umwandlungszeit
wie die Bruchdehnung in Bild 7.10. Sie steigt ab 600 s zum Maximum von 10% bei 3000 s an
und féllt bis 7200 s wieder auf 9% ab.

Der in Bild 7.12 dargestellte Elastizitdtsmodul 148t sich durch

N
mm?

N

mm?

E(t,)) = 19 400——1lgt, + 133 000 (7.2)

annihern.

7.1.3.  Verfestigungsbedingte Restaustenitumwandlungen

In Bild 7.13 sind die im Probenkopf, in der MefBstrecke nach Erreichen der GleichmaB3dehnung
und auf der Bruchfliche der 2 Stunden umgewandelten Proben gemessenen Rest-
austenitgehalte in Abhingigkeit von der Umwandlungstemperatur aufgetragen. Der Rest-
austenitgehalt im Probenkopf steigt von 28 Vol% bei T,=250°C auf ein relatives Maximum
von 30 Vol% bei T,=275°C und bildet bei T,=300°C ein relatives Minimum von 25 Vol%.
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Bild 7.13: Restaustenitgehalte im Probenkopf, in der Mefistrecke und auf der Bruchfliche in
Abhdingigkeit von der Umwandlungstemperatur (t,=2h)

Von T,=300°C bis T,=400°C steigen die Restaustenitwerte bis zum absoluten Maximum von
42 Vol% an und sinken bis 450°C auf 20 Vol% ab. Die Restaustenitwerte in der MeBstrecke
fallen von 20 Vol% bei T,=250°C auf etwa 4 Vol% im Temperaturbereich 300°C bis 350°C.
Bei T,=400°C wird das Maximum von 22 Vol% erreicht und bis T,=450°C sinken die Werte

auf etwa 10 Vol% ab. Die Restaustenitgehalte der Bruchfldche verlaufen unabhéngig von der
Umwandlungstemperatur konstant bei etwa 3 Vol%.

Der wihrend der Verformung der Proben im Zugversuch umgewandelte Restaustenit, die
ARA-Kurve in Bild 7.14, steigt von 10 Vol% bei T,;=250°C auf ein Plateau von 24 Vol%
beiderseits 300°C und weiter zu einem Maximum von 35 Vol% bei T,=350°C an. Bei weiter
steigenden Umwandlungstemperaturen féllt die Kurve auf etwa 8 Vol% bei T,=450°C ab. Die
ARA/A, T-Kurve fillt von 8 Vol%/% bei T,=250°C auf etwa 2 Vol%/% bei T,=275°C ab und
steigt ab T,=400°C wieder auf etwa 5 Vol%/% an.
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Bild 7.14: ARA und ARA/A4 in Abhdingigkeit von der Umwandlungstemperatur (t,=2h)
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Bild 7.15 zeigt die Abhéngigkeit des Restaustenitgehaltes in Probenkopf, in der MefBstrecke
nach Erreichen der GleichmaB3dehnung und auf der Bruchfliche der bei T,=400°C umge-
wandelten Proben von der Umwandlungszeit. Die Restaustenitwerte fiir den Probenkopf
steigen von 17 Vol% bei 60 s zum Maximum von 52 Vol% bei 1200 s und sinken bis 7200 s
wieder auf 45 Vol% ab. Die Restaustenitgehalte der MeBstrecke zeigen eine dhnliche Abhdn-
gigkeit von der Umwandlungszeit. Die Restaustenitgehalte der Bruchfliche verlaufen konstant
bei etwa 3 Vol%.

60 ' B0
X 50 | i {50
O
> —
= 29
& 40 |- 140 %
- o
QL =
:‘15 30 + ‘ - 30
.% IA“ <CD
2 20 |- m ARA ( Probenkopf — MeBstrecke ) - 20 }
§ A ARA/A, 4
$ 10 — 10
[0

0 | | D — Aa 0

101 102 103 10*

Umwandlungszeit [s]

Bild 7.16: ARA und ARA/A4 in Abhdngigkeit von der Umwandlungszeit (T,=400°C)

Die wéhrend des Zugversuches umgewandelte Restaustenitmenge ARA nimmt nach Bild 7.16
mit wachsender Umwandlungszeit bis zum Maximum von 23 Vol% bei 1200 s zu und nimmt
bis 7200 s etwas bis auf 19 Vol% ab. Die auf die Gleichmafdehnung bezogene Restaustenitdif-
ferenz ARA/Ag fillt steil von sehr hohen Werte bei kurzen Umwandlungszeiten auf 2 Vol%/%
bei 7200 s ab.

7.2. Temperatureinfluf auf das ziigige Verformungsverhalten
Die Untersuchung des Temperatureinflusses auf das ziigige Verformungsverhalten von

80 Si 13 wurde an 60 Minuten bei T,=350°C umgewandelten Proben durchgefiihrt. Der er-
zielte Warmebehandlungszustand besitzt nach Abschn. 7.1.1 die besten
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Duktilitdtseigenschaften. Die Verformungsexperimente erfolgten zwischen Raumtemperatur

und —150°C bei jeweils um 25°C unterschiedlichen Temperaturen.
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Bild 7.17: Streckgrenze R.s, verschiedene Dehngrenzen R,. und Zugfestigkeit R, fiir
T,=350°C in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur (t,=60 min)

Die Streckgrenze nimmt nach Bild 7.17 von 560 N/mm? bei—150°C auf 640 N/mm’ bei —25°C
zu und fillt dann wieder auf 580 N/mm” bei 20°C ab. Die 0,01% Dehngrenze steigt dagegen
von etwa 600 N/mm” bei —150°C auf einen konstanten Wert von etwa 700 N/mm” an. Die
0,2% Dehngrenze steigt von dem konstanten Wert 850 N/mm® im Temperaturbereich —150°C
bis —75°C auf 1200 N/mm’ bei Raumtemperatur an. Die Zugfestigkeit wichst von
1800 N/mm?® bei T,=—150°C zum Maximum von etwa 1900 N/mm® bei —125°C an und sinkt

bis Raumtemperatur kontinuierlich auf etwa 1800 N/mm”.

Nach Bild 7.18 sind die Bruchdehnung und die GleichmaBBdehnung unterhalb —75°C gleich
grof3. Bei Raumtemperatur erreichen sie ein absolutes Maximum von As=28% und A,=24%.

Die Einschniirdehnung erreicht ihr Maximum von 3% bei T,=-25°C. Entsprechend der
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Bild 7.18: Bruchdehnung As, Gleichmafsdehnung A, und Einschniirdehnung A, fiir T,=350°C

in Abhdngigkeit von der Verformungstemperatur

Einschniirdehnung unterscheiden sich die Gleichma3dehnung und die Bruchdehnung nur im

Temperaturbereich T,=75°C bis Raumtemperatur.

Die Brucheinschniirung in Bild 7.19 zeigt eine Hoch- und Tieflage der Werte mit einer

Ubergangstemperatur von T,=50°C.

Die Abhéngigkeit des Elastizitdtsmoduls von der Verformungstemperatur 146t sich durch

N N
E(T,) = =86 —>—"T, + 195 000 (7.3)

200 mm?2

beschreiben (vgl. Bild 7.20).
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7.3. Restaustenitumwandlung bei ziigiger Verformung zwischen —150°C und 20°C
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Bild 7.21: Restaustenitgehalte im Probenkopf und in der Mefstrecke in Abhdngigkeit von der
Verformungstemperatur (t,=60 min T,=350°C)

Die in Bild 7.21 gezeigten Restaustenitgehalte im Probenkopf sinken von 38 Vol% bei
Raumtemperatur auf 30 Vol% bei T,=—150°C etwa linear ab. Die Werte der MefBstrecke
steigen linear von 3 Vol% bei Raumtemperatur auf 6 Vol% bei T,=150°C an, wéhrend die

Restaustenitgehalte der Bruchfldche iber das gesamte untersuchte Temperaturintervall kons-
tant bei etwa 2 Vol% liegen.

Die Menge des wihrend des Zugversuches umgewandelten Restaustenits (vgl. Bild 7.22)
nimmt von 35 Vol% bei Raumtemperatur bis 27 Vol% bei T,=—196°C ab. Die auf die Gleich-
mafldehnung bezogene Restaustenitdifferenz ARA/A, verlduft von Raumtemperatur bis

T,=-50°C konstant bei 2 Vo0l%/%, um bis T,=196°C kontinuierlich auf 11 Vo0l%/% anzus-
teigen.
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Bild 7.22: ARA und ARA/Ay fiir bei T,=350°C umgewandelte Proben in Abhdingigkeit von der
Verformungstemperatur (t,=60 min)

74. ZyKklisches Verformungsverhalten bei Raumtemperatur

7.4.1.  Wechselbiegebeanspruchung

Bild 7.23 zeigt die Wohlerkurve fiir 120 min bei T,=275°C umgewandelte Proben. Aufgrund
der groBlen Streuung der Werte wurde nur die 50% Bruchwahrscheinlichkeit berechnet. Die
Wechselfestigkeit liegt bei 370 N/mm” und der Zeitfestigkeitsast schneidet bei 4 - 10° Last-
wechsel die Wechselfestigkeit. Bei genauerer Betrachtung stellt man fest, daf3 die MeBwerte
unterhalb 10° Lastwechsel, abweichend von der statistischen Berechnung, durch eine Gerade
angenihert werden konnen, die im Bild gestrichelt dargestellt ist.

In Bild 7.24 ist die aus dem aufgezeichneten Biegemoment berechnete fiktive Randspan-
nungsamplitude {iber der Lastspielzahl aufgetragen. Bis zu einer Lastspielzahl von 10° ver-
laufen die Kurven konstant mit der eingestellten Anfangsrandspannungsamplitude. Fiir
300 N/mm” bis 400 N/mm” steigen die Randspannungsamplituden zu jeweils einem Maximum
bei etwa 5 - 10° Lastwechsel an. Die mit 0, r=00 N/mm’ beanspruchte Probe bricht nach

einem starken Abfall von o, bei 10° Lastwechsel.
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Bild 7.25: Wéhlerkurven fiir 50% Bruchwahrscheinlichkeit von 60 min bei T,=350°C um-

gewandelte Proben

Bild 7.25 zeigt die Wohlerkurve fiir 60 min bei T,=350°C umgewandelte Proben. Hier kann
auch nur die 50% Bruchwahrscheinlichkeit berechnet werden. Die Wechselfestigkeit 16t sich
zu 580 N/mm’ bestimmen und wird vom Zeitfestigkeitsast bei 8 - 10° Lastwechsel geschnitten.
Die Punkte unter 10° Lastwechsel lassen sich, abweichend von der statistischen Auswertung,
durch eine Gerade anndhern, die im Bild gestrichelt dargestellt ist.

Durch Umrechnung der aufgezeichneten Verldufe der Biegemomente konnen die Wechsel-
biegeverformungskurven fiir die 60 min bei T,=350°C umgewandelten Proben dargestellt
werden (vgl. Bild 7.26). Die Kurven fiir die fiktive Randspannung 550 N/mm® bis 650 N/mm®
zeigen einen kontinuierlichen Anstieg zu einem Maximalwert bei etwa 2 - 10° Lastwechsel.
Die Kurve bei 700 N/mm® zeigt keinerlei Anstieg, sondern verlduft bis etwa 10" Lastwechsel

bei konstantem Amplitudenwert.
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Bild 7.26: Fiktive Randspannungsamplitude tiber der Lastspielzahl aufgetragen fiir 60 min
bei T,=350°C umgewandelte Proben

7.4.2.  Zug - Druck - Wechselbeanspruchung

Die im Zug-Druck-Versuch ermittelte Spannungswohlerkurve von 60 min bei T,=350°C
umgewandelten Proben ist in Bild 7.27 dargestellt. Die Wechselfestigkeit wird zu 300 N/mm®
bestimmt. Die Wohlerkurve kann in drei Bereiche unterteilt werden. Im ersten zwischen 6 -
10* und 2 - 10° Lastwechsel steigt 6, von 350 N/mm” bis 500 N/mm” an. Er wird von einem
steilerem Bereich zwischen 5,3 - 10° und 6 - 10* Lastwechsel abgelost. Im letzten Bereich
zwischen 430 und 5,3 - 10’ Lastwechsel steigen die Spannugsamplituden wieder flacher von
800 N/mm’ auf 1100 N/mm” an.

Bild 7.28 zeigt die zugehorigen ,;, g N - Kurven. Bis zu einer Spannungsamplitude von 700
N/mm?® verlaufen die Kurven konstant und proportional zur steigenden Spannungsamplitude zu
hoheren Totaldehnungsamplituden verschoben. Das leichte Ansteigen am Ende der Kurven ist
eine Folge der Ausbildung eines Ermiidungsrisses, der zum Bruch der Probe fiihrt. Ab
900 N/mm’ zeigt sich bei hoheren Lastspielzahlen ein deutliches Ansteigen der Kurve. Es
bildet sich ein relatives Maximum aus, das mit steigender Spannungsamplitude ausgeprégter

wird und sich zu kleineren Lastspielzahlen verschiebt.
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Bild 7.27: Spannungswohlerkurve von 60 min bei 350°C umgewandelten Proben
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Bild 7.28: &4, lg N — Kurven von 60 min bei 350°C umgewandelten Proben
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Bild 7.29: &,,, Ig N — Kurven von 60 min bei 350°C umgewandelten Proben

Eine plastische Dehnungsamplitude tritt nach Bild 7.29 erst ab 900 N/mm” auf und zeigt bei
entsprechenden Spannungsamplitudenden einen zu &, dhnlichen Verlauf.

Die jeweils bei Np/2 entnommenen Wertepaare fiir 6, und &, sind in Bild 7.30 als zyklische
Spannungs-Dehnungs-Kurve aufgetragen und der mit €é=3 - 10" s ermittelten Zugver-
festigungskurve gegeniibergestellt. Die zyklische Streckgrenze wird zu 800 N/mm” bestimmt.

Die Auftragung der Restaustenitgehalte iiber der Spannungsamplitude in Bild 7.31 zeigt fiir
den nahezu unbelasteten Probenkopf einen etwa konstanten Wert von 40 Vol%. Die Werte der
homogen verformten MeBstrecke fallen linear mit steigender Spannungsamplitude ab. Ent-

sprechend steigen die umgewandelten Restaustenitmengen linear an. Der Restaustenitgehalt
der Bruchfldche betrigt etwa 2 Vol%
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7.5. Diskussion

7.5.1.  Zugverfestigungskurven

Die Unterteilung der Zugverfestigungskurven in vier Temperaturbereiche, wie sie in Kapitel
6.5.1 fiir 80 Si 10 durchgefiihrt wurde, 146t sich auch fiir 80 Si 13 anwenden. Die Umwandlung
ist in der Ndhe der Martensitstarttemperatur von 240°C nach 120 min Umwandlung noch
unvollstindig und hinterldBt nach Bild 7.13 relativ groBe Mengen wenig stabilisierten Rest-
austenits (vgl. Bild 7.14). Dieser wandelt bei der Verformung iiber gro3e Bereiche in Martensit
um und ist flir die niedrige Streckgrenze sowie fiir das sprode Verhalten des Werkstoffes, wie

es in Bild 7.1 zu erkennen ist, verantwortlich.

Die Kurve fiir T,=275°C zeigt eine recht hohe Bruchdehnung und eine sehr hohe Zugfestigkeit.
Der beim Erreichen der GleichmaBdehnung vorliegende Werkstoffzustand besteht aus festem
unteren Bainit und 25 Vol% Martensit, der durch die fast vollstindige Restaustenit-
umwandlung entstanden ist (vgl. Bild 7.14). Daher wird keine Brucheinschniirung beobachtet.

Bei hoheren Umwandlungstemperaturen sinkt die dehnungsbezogene Umwandlungsrate auf-
grund der abnehmenden Triebkraft fiir die Restaustenitumwandlung. Als Folge wird der um-
wandlungsfahige Restaustenit erst bei groferen Dehnungen erschopft und es bilden sich fiir
300°C<T,<350°C ausgepréagte TRIP-Effekte mit linearem Verfestigungsanstieg aus. Aufgrund
der wachsenden Duktilitdt der bainitischen Gefiigebestandteile werden hier auch Bruchein-
schniirungen beobachtet (vgl. Bild 7.4 und Bild 7.5).

Oberhalb der Umwandlungstemperatur 375°C verlduft der Verfestigungsanstieg steiler und der
Probenbruch wird zu geringeren plastischen Dehnungen verschoben, wodurch die Zug-
festigkeit rasch abnimmt. Nach [35] ordnet sich der Restaustenit bei Gehalten iiber 33 Vol%
nicht nur filmartig um die Bainitnadeln an, sondern bildet groBere Restaustenitinseln. Die
Verformung konzentriert sich dann auf diese Restaustenitinseln, die nach geringen Dehnungen
vollstdndig martensitisch umwandeln und sich negativ auf die Duktilitdtseigenschaften aus-
wirken. Damit 146t sich erkldren, warum das Maximum der Bruchdehnung nicht wie beim
80 Si 10 mit dem Maximum des Restaustenits zusammenféllt und die Stabilitdt des Rest-
austenits gegen verformungsinduzierte Umwandlung ab T,=375°C wieder abfillt (vgl. Bild
7.14).
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Bei T, = 450°C tritt karbidhaltiger oberer Bainit auf, der mit sinkendem Restaustenitgehalt und
sinkender Restaustenitstabilitdt verbunden ist. Die gebildeten Karbide begiinstigen die Rif3-
ausbreitung und setzen die Verformungsfahigkeit dieses Umwandlungszustandes stark herab.

7.5.2.  Festigkeitskennwerte

Der Abfall der Festigkeitswerte zwischen T,=275°C und T,=450°C ist auf die Verénderung der
vorhandenen Phasenanteile, ithrer Morphologie, ihrer Kohlenstoffiibersittigung und ihrer
Versetzungsdichte mit wachsender Umwandlungstemperatur zuriickzufiihren (vgl. Abschn.
6.6.2). Im Vergleich mit 80 Si 10 (vgl. Bild 6.3) fillt auf, daB3 alle MeBBwerte zwischen 275°C
und 250°C steil abfallen, wihrend die Streckgrenze und die Dehngrenzen von 80 Si 10 Ma-
xima bei 250°C annehmen und die Zugfestigkeit zu noch tieferen Temperaturen hin ansteigt.
Der Vergleich von Bild 7.13 mit Bild 6.11 zeigt, da8 nach Umwandlung bei 250°C 80 Si 13
etwa 28 Vol% Restaustenit enthilt, 80 Si 10 dagegen nur 8 Vol%. Der Restaustenit in 80 Si 13
ist relativ instabil (vgl. Abschn. 7.5.5) und fiihrt zu hohen dehnungsbezogenen Umwand-
lungsraten, die bei 80 Si 10 erst nach Umwandlungen bei tieferen Temperaturen beobachtet
werden (vgl. Bild 7.14 und Bild 6.12). Durch umwandlungsinduzierte Verformungsanteile
fallen die Streck- und die Dehngrenzen und durch die sehr geringe Bruchdehnung (vgl. 7.5.3)
die Zugfestigkeit ab. Umwandlungsinduzierte Verformungsanteile fiihren auch dazu, daf3 die
Streckgrenze sowie die 0,01%- und die 0,2%-Dehngrenze von 80 Si 13 oberhalb T,=300°C
stets kleiner als die entsprechenden Werte von 80 Si 10 sind. Dagegen unterscheiden sich die
1%-Dehngrenze und Zugfestigkeit dort nur wenig. Der Wiederanstieg von Res, Rpo,01 und Ry
bei 450°C ist offenbar mit der dort auftretenden Karbidbildung und der damit verbundenen

Restaustenitreduzierung verbunden.

7.5.3. Dehnungskennwerte

Die Temperaturabhingigkeit der Dehnungskennwerte in Bild 7.4 wird durch die Verfor-
mungsfahigkeit des bainitischen Ferrits, die umwandlungsfahige Restaustenitmenge und ihre
Stabilitdt sowie durch ggf. aufiretende Karbidbildung bestimmt. Fiir T,=250°C ist der baini-
tische Ferrit wenig verformungsfiahig. Da zudem hohe Anteile instabilen Restaustenits vor-
liegen, die eine hohe dehnungsbezogene Umwandlungsrate (vgl. Bild 7.14) und somit relativ
hohe Martensitanteile nach kleineren Dehnungen liefern, tritt friilhes Versagen ein. Mit
wachsender Umwandlungstemperatur nimmt ARA zu und ARA/A, ab, so dal} sich schlielich
fiir T,=350°C ein optimaler TRIP-Effekt mit entsprechend hohen Gleichmaf3- und Bruchdeh-
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nungen einstellt. Gleichzeitig treten auch meBbare Brucheinschniirungen auf. Zwischen
T,=350°C und 400°C steigt die Restaustenitmenge weiter an. Der Restaustenit nimmt jedoch
eine ungiinstige, blockformige Morphologie an. Der daraus gebildete Martensit wirkt sich
ungiinstig auf die Verformbarkeit aus und es tritt Bruch ein, obwohl grofle Anteile des vor-
handenen Restaustenits noch nicht umgewandelt sind (vgl. Bild 7.13). Gleichzeitig fillt die
Einschniirdehnung auf verschwindend kleine Werte ab. Insgesamt fiihrt dies zu einer steilen
Abnahme der Dehnungskennwerte zwischen T,=350°C und 400°C. Bei 450°C fiihren
schlielich die zwischen den Ferritplatten ausgeschiedenen Karbide, wie auch die hohe Insta-
bilitdt des verbliebenen Restaustenits (vgl. ARA/A,-Werte in Bild 7.14) zu nochmals stark
verringerten MeBBwerten.

7.5.4.  Einflufl der Umwandlungszeit

Der Einflul der Umwandlungszeit beruht auf der wihrend der isothermen Umwandlung ge-
bildeten Bainitmenge und den Anteilen des verbliebenen Austenits, die beim Abkiihlen auf
Raumtemperatur in Martensit umwandeln bzw. als Restaustenit verbleiben. Nach t,=60 s lie-
gen nur 9 Vol% Bainit und 16,6 Vol% Restaustenit aber 74,4 Vol% Martensit vor (vgl. Tab.
7.1). Aufgrund der hohen Mikroeigenspannungen im nicht angelassenen Martensit und der
geringen Stabilitdt des vorhandenen Restaustenits gegen beanspruchungsinduzierte Um-
wandlung stellen sich kleine Werte fiir Res und Ry 01 ein (vgl. Bild 7.9). Die Bruchdehnung
und die Brucheinschniirung in Bild 7.10 und Bild 7.11 sind aufgrund der thermisch induziert
und beanspruchungsinduziert gebildeten, sproden Martensitanteile verschwindend klein. Als
Folge werde auch geringe Zugfestigkeiten gemessen. Mit wachsender Umwandlungszeit wird
der EinfluB der Mikroeigenspannungen geringer und die Stabilitdt des Restaustenits grofer.
Daher steigen die Festigkeitskennwerte an. Oberhalb t,=300 s wachsen die Restaustenitgehalte
stark an und flihren iiber zunehmende umwandlungsinduziert Dehnungsanteile zundchst zu
abnehmenden Res, Ryo01 und Rpoo-Werten, wihrend die Zugfestigkeit aufgrund der zuneh-
menden Bruchdehnung weiter ansteigt. Oberhalb t,=600 s fithren schlie8lich der abnehmende
Anteil und die zunehmende Stabilitdt des Restaustenits zu leicht ansteigenden Streck- und
Dehngrenzen, wihrend die Zugfestigkeit sich kaum &ndert. Fiir t,=1200 s liegt im unver-
formten Gefiige kein Martensit mehr vor. Deswegen und wegen der zunehmenden Stabilitét
des Restaustenits (vgl. ARA/A,-Kurve in Bild 7.16) treten hier die groBten Bruchdehnungen

und Brucheinschniirungen auf.

Der Elastizitdtsmodul (vgl. Bild 7.12) ist nach kurzen Umwandlungszeiten aufgrund der hohen
Martensitanteile am kleinsten. Ferner ist nicht auszuschlieBen, dal aufgrund der geringen
Stabilitdt des Restaustenits gegen beanspruchungsinduzierte Umwandlung schon umwand-
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lungsinduzierte Dehnungsanteile wihrend des als elastisch betrachteten Teils der Zugverfes-
tigungskurve auftreten und den daraus berechneten Elastizitdtsmodul erniedrigen. Mit stei-
gender Umwandlungszeit nimmt der Martensitanteil ab und die Stabilitdt des Restaustenits zu.
Als Folge wachsen die gemessenen Elastizitditsmoduln an.

7.5.5. Restaustenit

Die Restaustenitgehalte im unverformten Probenkopf fiir 80 Si 13 (vgl. Bild 7.13) liegen in-
sgesamt hoher als die Restaustenitgehalte flir 80 Si 10. Durch die aufgrund des hoheren Sili-
ziumgehaltes gesteigerte Kohlenstoffaktivitit [36] reicht schon eine geringere Anreicherung
des Austenits aus um die bainitische Umwandlung zum Erliegen zu bringen. Fiir die Abhédngig-
keit des Restaustenitgehaltes von der Umwandlungstemperatur gelten die in Abschn. 6.6.5
diskutierten Zusammenhinge. Das Abnehmen der Werte von T,=250°C bis 300°C 148t sich
durch einen zunehmenden Umwandlungsgrad innerhalb der gewihlten Umwandlungszeit von
t,=120 min erkldren. Von T,=300°C bis 400°C steigt dann die Abdiffusion von Kohlenstoff
aus dem bainitischen Ferrit, und immer grof3ere Austenitmengen erreichen den Kohlenstoft-
gehalt, der eine Fortsetzung der bainitischen Umwandlung unmdéglich macht. Erst oberhalb
T,=400°C setzt Karbidbildung im Austenit ein, die den Kohlenstoffgehalt des Austenits ver-
mindert, so daBl weitere Bainitbildung moglich ist. Entsprechend sinken die Restaustenit-
gehalte iiber T,=400°C stark ab.

Die wihrend des Zugversuches umgewandelte Restaustenitmenge ist in Bild 7.14 durch die
Restaustenitdifferenz zwischen Probenkopf und MeBstrecke gegeben. Sowohl der mechanisch
stabilisierte Restaustenit unterhalb T,=300°C, als auch der blockformig angeordnete Rest-
austenit oberhalb T,=400°C bewirken einen Riickgang des Restaustenitumsatzes mit den in
Kapitel 7.5.2 erwdhnten Konsequenzen fiir die mechanischen Eigenschaften.

Bild 7.32 zeigt den Verlauf der Restaustenitumwandlung im Zugversuch fiir T,=350°C. Die
Daten wurden im Gegensatz zu Abschn. 6.6.5 mittels einer Keilzugprobe bestimmt. Dabei
wird ausgenutzt, dall entsprechend des sich iiber die Probenldnge dndernden Querschnitts bei
Erreichen einer maximalen Zugkraft ortlich unterschiedliche Spannungen wirken. Aus ihnen
konnen anhand der vorliegenden Zugverfestigungskurve Dehnungswerte bestimmt, und den
jeweils gemessenen Restaustenitgehalten zugeordnet werden. Die erhaltene Kurve verlduft bis
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Bild 7.32: Restaustenitumwandlung wdhrend des Zugversuches fiir 80 Si 13 bei T,=350°C

und Raumtemperatur

g,=7% relativ flach, steigt bis €,=18% steiler an und verlduft dann bei annihernd konstanten
Werten. Nach einem Ubergangsgebiet bis £,=7% kontrolliert die Restaustenitumwandlung die
plastische Verformung. Sobald der Restaustenit nahezu vollstindig umgewandelt ist, setzt
nach Ausnutzen des Verfestigungsvermogens des bainitischen Ferrits die Probeneinschniirung
ein. Der Restaustenitumsatz in der plastischen Zone des bruchauslosenden Risses ist so hoch,
daf3 auf der Bruchflidche nur noch etwa 3 Vol% Restaustenit zu finden ist. Die Kurven dhneln
stark dem Befund am 80 Si 10 (vgl. Bild 6.39), verlduft aber im mittleren Teil aufgrund der
niedrigeren Restaustenitstabilitit wesentlich steiler (2,35 Vol%/% gegeniiber 0,88 Vol%/%
bei 80 Si 10) und erreicht insgesamt hohere ARA-Werte.

Die Stabilitdt des Restaustenits gegen verformungsinduzierte Umwandlung ist nach Bild 7.14
im Temperaturbereich T,=300°C bis 350°C sehr hoch und bietet zusammen mit der filmartigen
Anordnung des Restaustenits die Voraussetzung zu dem hier beobachteten TRIP-Effekt. Das
Absinken der Kurve bei T,=250°C ist eine Folge der zunehmenden mechanischen Restauste-
nitstabilisierung. Offensichtlich bedeutet eine mechanische Stabilisierung gegen thermisch
induzierte Restaustenitumwandlung nicht auch eine Stabilisierung gegen verformungsindu-
zierte Umwandlung. Oberhalb T,=350°C sinkt die Stabilitét ebenfalls, da sich hier die Ver-
formung und damit die Restaustenitumwandlung auf die Restaustenitpools konzentriert, die

relativ wenig mit Kohlenstoff angereichert sind [35].
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Der Anstieg des Restaustenitgehaltes im Probenkopf in Abhéngigkeit von der Umwandlungs-
zeit bei T,=400°C, wie er in Bild 7.15 gezeigt wird, repréisentiert die wachsende Kohlenstoff-
anreicherung des Austenits wihrend der bainitischen Umwandlung, durch die immer gréfere
Mengen Austenit stabilisiert werden. 100% ergibt die Addition von Bainit und Restaustenit in
Tab. 7.1 nur fiir t,=1200 s. Das bedeutet, daf bei kiirzeren Umwandlungszeiten noch Martensit
bei Abschrecken auf Raumtemperatur entsteht, und da die Abnahme des Restaustenits
oberhalb 1200 s nur zum Teil durch die Umwandlung von angereichertem Austenit in Bainit zu
erkliren ist. Bei T,=400°C setzt nach 1200 s Karbidbildung aus dem Austenit ein, die fiir den
Fehlbetrag in Tab. 7.1 verantwortlich ist. Der im Zugversuch umgewandelte Restaustenit
(vgl. Bild 7.16) verlduft dhnlich wie der Gehalt im Probenkopf. Obwohl die Stabilitit gegen
verformungsinduzierte Umwandlung unter 1000 s sehr gering ist, wird nur wenig Restaustenit
umgewandelt, weil die Proben friih brechen (vgl. Bild 7.10). Die geringe Stabilitdt fiihrt aber
zu sehr hohen ARA/A, Werten.

7.5.6.  Einfluf} der Verformungstemperatur

Der Einflu8 der Verformungstemperatur auf die mechanischen Eigenschaften von 60 min bei
350°C umgewandelten 80 Si 13 wird von den in Abschn. 6.6.7 erdrterten Mechanismen be-
stimmt. Besonders reizvoll ist ein Vergleich mit 80 Si 10, der 60 min bei 400°C umgewandelt
wurde (vgl. Bild 6.17 bis Bild 6.19, Bild 6.23 und Bild 6.24). Beide Zustdnde wurden wegen
optimaler Duktilitdt gewihlt, unterscheiden sich aber bzgl. der Umwandlungstemperatur um
50°C. Dabher sind 0,2%-Dehngrenze und Zugfestigkeit von 80 Si 13 durchweg grofer als die
entsprechenden Werte von 80 Si 10 (vgl. Bild 7.17 mit Bild 6.17). Fiir die Raumtemperatur-
werte der Streckgrenze und 0,01%-Dehngrenze gilt dies jedoch nicht. Da im Vergleich zu
80 Si 10 der Anteil des Restaustenits in 80 Si 13 groer und seine Stabilitdt geringer ist, setzt
die plastische Verformung bei Raumtemperatur sogar bei kleineren Spannungen ein. Umso
tiberraschender ist aber, dafl der Abfall von Res, Rpo .01 und Rpo2 zu tiefen Temperaturen hin bei
80 Si 13 schwicher ausfillt als beim 80 Si 10. Die im Kopf von Proben aus 80 Si 13 gemes-
senen Restaustenitgehalte belegen (vgl. Bild 7.21), dall schon bei Abkiihlung auf Verfor-
mungstemperatur unterhalb Raumtemperatur thermisch induzierte Restaustenitumwandlung
eintritt. Der dabei gebildete Martensit wirkt zusammen mit dem anwachsenden thermischen

FlieBspannungsanteil dem Tieftemperaturabfall der Streckgrenze entgegen.

Der Temperatureinflu auf die Dehnungskennwerte in Bild 7.18 und auf die Bruchein-
schniirung in Bild 7.19 weist dhnliche charakteristische Merkmale wie beim 80 Si 10 (vgl. Bild
6.18 und Bild 6.19) auf. Bei Raumtemperatur unterscheiden sich die MeSwerte nur wenig. Die
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Ausbildung der Sattelpunkte (vgl. Abschn. 6.6.7), sind weniger stark ausgeprigt als bei
80 Si 10 und treten bei hoheren Temperaturen auf. Dies ist ebenfalls mit dem Befund in Bild
7.21 vertraglich. SchlieBlich belegt der Vergleich von Bild 7.22 mit Bild 6.24, da3 der Tieftem-
peraturanstieg von ARA/A, beim 80 Si 10 unterhalb —100°C, beim 80 Si 13 aber unterhalb

—25°C erfolgt. Dies ist ebenfalls eine Folge der niedrigen Restaustenitstabilitat in 80 Si 13.

7.5.7.  Zyklisches Verformungsverhalten

Nach Umwandlung bei 350°C unterscheidet sich die Biegewechselfestigkeit von 80 Si 13
(Rpw=580 N/mm®) nur wenig von dem bei 80 Si 10 gemessenen Wert (540 N/mm?). In beiden
Fillen betrdgt das Verhiltnis Ryy/Rn=0,34. Nach erniedrigung der Umwandlungstemperatur
auf 275°C fallen die Werte von 80 Si 13 (Rpy=370 N/mm’, Ry/R;;=0,17) jedoch wesentlich
stirker als bei 80 Si 10 (Rpw=525 N/mm’, Ry,/Ry=0,25) ab. Die Ursache ist offenbar die
gleiche, die bereits den Steilabfall der Einschniirdehnung und der Brucheinschniirung von
80 Si 13 im Vergleich zu 80 Si 10 zu héheren Umwandlungstemperaturen verschob (vgl.
Abschn. 7.5.6): Der vermutlich hohere Anteil und die geringere Stabilitét des in 80 Si 13 nach
Umwandlung bei 275°C enthaltenen Restaustenits wirkt sich sehr negativ auf die Biege-
wechselfestigkeit aus (vgl. Bild 7.13 mit Bild 6.11 und Bild 7.13 mit Bild 6.12). Der metasta-
bile Restaustenit bewirkt auch, eine sehr starke Streuung der aus den Biegewech-
selexperimenten erhaltenen Ergebnisse (vgl. Bild 7.23 und Bild 7.25). Dabei fillt auf, daf die
jeweils bei den kleinsten Bruchlastspielzahlen liegenden MeBpunkte verschiedener Span-
nungshorizonte sich durch die gestrichelt eingezeichneten Geraden verbinden lassen. Es ist
denkbar, daB diese MeBpunkte Werkstoffzustande reprédsentieren, die beim iterativen Ein-
stellen des Biegemomentes an den Wechselbiegemaschinen vorverformt wurden. Die dabei
durch Restaustenitumwandlung gebildeten Martensitanteile wirken sich offenbar sehr negativ
auf die Biegewechselfestigkeit aus.

Die Wechselverformungskurven fiir 120 min bei T,=275°C umgewandelte Proben zeigen in
Bild 7.24 iiber einen groBen Lebensdauerbereich einen konstanten Verlauf. Erst nach iiber 10°
Lastwechsel kommt es bei Randspannungsamplituden von 300 N/mm® bis 400 N/mm® an-
deutungsweise zu einer Wechselverfestigung. Das anschlieBende Abfallen der Kurven ist mit
RiBbildung zu erkldren, die schlieBlich zum Probenbruch fiihrt. Bei einer Randspannungs-
amplitude von 500 N/mm” tritt dagegen kaum Verfestigung auf, es kommt sofort zur Rif-
bildung, die das Biegemoment rasch abfallen 14B3t. Bei den bei T,=350°C umgewandelten
Proben tritt im Bereich 550 N/mm? bis 650 N/mm? eine ausgeprigte Wechselverfestigung auf,
die kurz vor Probenbruch noch verstérkt wird. Die Ermiidungsribildung fiihrt dann zu einem
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schnellen Absinken der Randspannung. Bei einer Randspannungsamplitude von 700 N/mm”
tritt keine Wechselverfestigung mehr auf, die Ermiidungsribildung bewirkt hier aber ein
relativ langsames Abfallen der Randspannungsamplitude.
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Bild 7.33: Spannungswohlerkurve fiir 60 min bei Tu=350°C umgewandelte Proben

Die mit Hilfe von Zug-Druck-Versuchen ermittelte Spannungswohlerkurve in Bild 7.27 1463t
sich in drei Bereiche unterteilen, die in der doppelt logarithmischen Auftragung in Bild 7.33
noch deutlicher hervortreten. Der untere Knickpunkt entspricht mit 520 N/mm* der Streck-
grenze dieses Werkstoffzustandes, wihrend beim 80 Si 10 die Biegewechselfestigkeit mit der
Streckgrenze zusammentfillt (vgl. Bild 6.29).
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Die Wechselverformungskurven in Bild 7.28 zeigen ab einer Spannungsamplitude von
900 N/mm’ und ab einer Lastspielzahl von 10* eine Wechselentfestigung, die sich durch eine
ansteigende Totaldehnungsamplitude duBert. Diese Wechselentfestigung wird mit steigender
Spannungsamplituden stérker, und es tritt, wie schon beim 80 Si 10 berichtet, ein lokales
Maximum auf, was auf eine Probenerwirmung als Grund fiir die Wechselentfestigung hin-
weist. Dieses Maximum 148t sich auch in der Darstellung der plastischen Dehnungsamplitude
(vgl. Bild 7.29) beobachten. Anhand der Hohe des lokalen Maximums der plastischen Deh-
nungsamplitude 146t sich abschitzen, dafl die Probenerwarmung beim 80 Si 13 geringer aus-
féllt als beim 80 Si 10. Durch den geringeren Restaustenitanteil und die Verteilung in diinne
Filme um die Bainitnadeln konzentrieren sich groere plastische Deformationen auf geringere
Restaustenitvolumina, so dafl aufgrund der groBeren Reibarbeit die Probentemperatur beim
80 Si 10 stirker angehoben wird als beim 80 Si 13.

Die Lage der zyklischen Spannungs-Dehnungs-Kurve unterhalb der quasistatischen Kurve
weist auf eine zyklische Entfestigung hin. Die zyklische Streckgrenze kann zu 900 N/mm’

bestimmt werden.

Die Restaustenitgehalte in der MefBstrecke fallen wie beim 80 Si 10 linear mit der Span-
nungsamplitude ab. Auch hier ist eine Restaustenitumwandlung in kleinen Bereichen wéhrend
der schwingenden Beanspruchung anzunehmen. Die Abnahme der Restaustenitgehalte in der
MeBstrecke pro Zunahme der Spannungsamplitude ist jedoch groBer als beim 80 Si 10, was auf
eine geringere Stabilitdt des Restaustenits hinweist. Unterhalb eines Schwellwertes von
6. = 300 N/mm” tritt jedoch keine Restaustenitumwandlung auf. Es ist bemerkenswert, daf
die Zug-Druck-Wechselfestigkeit von bei 350°C umgewandeltem 80 Si 13 kleiner ist als die
von bei 400°C umgewandelten 80 Si 10, obwohl die Zugfestigkeit um 300 N/mm® gréBer und
Bruchdehnung vergleichbar ist. Das weist erneut auf die groe Bedeutung von Rest-
austenitgehalt und -stabilitét auf die zyklische Festigkeit hin.
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8. Erginzende mechanische Untersuchungen an 45 Si 10, 65 Si 7 und 80 Si 6
8.1. Ziigiges Verformungsverhalten bei Raumtemperatur
8.1.1.  Einflufl der Umwandlungstemperatur

a) 45Si10
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Bild 8.1: oy, €, - Kurven fiir 45 Si 10 bei Raumtemperatur

Bild 8.1 zeigt die Zugverfestigungskurven fiir 45 Si 10 bei Raumtemperatur. Die Zugproben
wurden jeweils eine Stunde bei den im Bild 8.1 vermerkten Temperaturen isotherm umge-
wandelt. Die Zugverfestigungskurve fiir T,=200°C steigt zundchst mit etwas geringerer Stei-
gung als die anderen Kurven auf die hochste erreichte Zugfestigkeit von 2000 N/mm?® an, und
der Probenbruch erfolgt nach einer plastischen Dehnung von 9%. Im Temperaturbereich
T,=350°C bis 425°C werden an allen Proben leicht abfallende Zugfestigkeiten von etwa
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Bild 8.2: o, &, — Kurven fiir 45 Si 10 bei Raumtemperatur

1450 N/mm” bis 1300 N/mm® gemessen. Das Maximum der Bruchdehnung von 28% wird bei
400°C erreicht und sinkt fiir hohere und tiefere Umwandlungstemperaturen ab. Die oy,
gp-Kurven zeigen bei 200°C und 350°C eine geringe Gleichmalldehnung, aber eine grofle
Einschniirdehnung. Die Gleichma3dehnung vergroBert sich bis T,=400°C um einen linearen
Bereich, der den Beginn der Einschniirung zu groBeren Dehnungen verschiebt. Wie bei den
zuvor besprochenen Stihlen tritt hier ein ausgepriagter TRIP-Effekt auf. Bei T,=425°C ist er
noch abgeschwicht zu erkennen. Bei iliber 425°C steigenden Umwandlungstemperaturen
werden wieder Kurven mit etwa gleich groer Bruch- und Einschniirdehnung beobachtet. Die

Zugverfestigungskurven bei T,=525°C und 550°C zeigen einen Streckgrenzeneffekt.

Bild 8.2 zeigt die wahre Spannung in Abhidngigkeit von der plastischen Dehnung. Im Tempera-
turbereich T,=350°C bis 400°C tritt der lineare Verfestigungsanstieg und der Beginn der

Einschniirung bei einer wahren Spannung von jeweils etwa 1500 N/mm® deutlich hervor.
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Bild 8.3: Zugfestigkeit R,, verschiedene Dehngrenzen R, und Streckgrenze R.s fiir 45 Si 10

bei Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=60 min)

Die Zugfestigkeit wird nach Bild 8.3 mit 2000 N/mm® bei einer Umwandlungstemperatur von
200°C maximal. Bei steigenden Umwandlungstemperaturen sinkt die Zugfestigkeit konti-
nuierlich bis auf etwa 1000 N/mm’ bei T,=550°C ab. Die 5% Dehngrenze verliuft bei etwas
geringeren Spannungen exakt parallel zur Zugfestigkeit. Die 1% Dehngrenze sinkt von 1600
N/mm® bei T,=200°C auf 1500 N/mm® bei T,=350°C ab. Bei weiter steigenden Um-
wandlungstemperaturen sinken die Werte etwas steiler als die Zugfestigkeit auf 700 N/mm” bei
T,=550°C ab. Bei den 0,5% bis 0,01% Dehngrenzen und der Streckgrenze steigen die Werte
ausgehend von T,=200°C und fallen dann wieder ab, so daf sich bei T,=350°C ein Maximum
ausbildet. Die Streckgrenze und die zu ihr parallel verlaufende 0,01%-Dehngrenze bilden bei

T,=425°C jeweils ein Minimum.



198 Ergidnzende mechanische Untersuchungen an 45 Si 10, 65 Si 7 und 80 Si 6

30 [ I [ [
m Bruchdehnung As
v Gleichmapdehnung A, ®
A Einschnlirdehnung A,
20
1
RN
| N
(O]
c
5
C
e
k)
o
10
0 | | | |

200 300 400 500

Umwandlungstemperatur [°C]

Bild 8.4: Bruchdehnung As, Einschniirdehnung A, und Gleichmafidehnung A, fiir 45 Si 10 bei

Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=60 min)

Nach Bild 8.4 betrigt die Bruchdehnung nach Umwandlung bei etwa 10% und nimmt bis
T,=350°C leicht auf 11% zu, um dann steil zum ausgeprigten Maximum von 26% bei
T,=400°C anzusteigen. Bis T,=450°C fallen die Werte wieder zum relativen Minimum von
12% ab, und steigen mit der Umwandlungstemperatur bis T,;=550°C wieder auf 18% an. Die
Gleichmaf3dehnung sinkt von 6% bei T,=200°C zum Minimum von 3% bei T,=350°C ab und
steigt anschlieBend zu einem Maximum von 15% bei T,=400°C an. Bei T,=450°C bildet sich
ein zweites relatives Minimum von 7%. Die Einschniirdehnung zeigt eine &hnliche Abhén-

gigkeit von der Umwandlungstemperatur wie die Bruchdehnung, erreicht aber ihr Maximum
von 11% bei 375°C.
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Bild 8.5: Brucheinschniirung Z fiir 45 Si 10 bei Raumtemperatur als Funktion der Um-

wandlungstemperatur (t,=60 min)
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Bild 8.6: Elastizitdtsmodul E fiir 45 Si 10 bei Raumtemperatur als Funktion der

Umwandlungstemperatur (t,=60 min)
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Die Brucheinschniirung in Bild 8.5 steigt von 30% bei T,=200°C zum Maximum von etwa
60% bei T,=350°C an und fillt bei weiter steigender Umwandlungstemperatur zu einem rela-

tiven Minimum von etwa 40% bei T,=450°C ab.

Die Abhingigkeit des Elastizititsmoduls von der Umwandlungstemperatur 146t sich nach Bild
8.6 im Temperaturbereich 375°C bis 550°C mit der Beziehung

N

mm?

E(T,) =176 ——-T, + 132 000

N
mm?2°C

(8.1)

beschreiben. Bei tieferen Temperaturen nimmt er den konstanten Wert 200 000 N/mm? an.
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Bild 8.7: oy, €, - Kurven fiir 65 Si 7 bei Raumtemperatur

Die Zugverfestigungskurven von 65 Si 7 in Bild 8.7 zeigen fiir eine Umwandlungstemperatur von

250°C bei einer Zugfestigkeit von 2200 N/mm? ein sprodes Verhalten mit einer geringen
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Bruchdehnung. Bei T,=275°C wird die GleichmaBBdehnung etwas gréBer, aber erst ab T,=300°C
treten ausgeprigte Einschniirdehnungen auf, wie in Bild 8.7 durch eine Verldngerung der abfal-
lenden Kurventeile erkennbar ist. Bei T,=350°C und 375°C wird der Beginn der Einschniirung
durch anwachsende Gleichmal3dehnungen zu hheren Dehnungswerten verschoben. Hier wird das
Maximum der Bruchdehnung von 18 % bei einer Zugfestigkeit von 1400 N/mm? erreicht. Bei
T,=400°C und 425°C geht die Bruchdehnung wieder zuriick und die Zugverfestigungskurven
zeigen eine abgerundete Form. In der Auftragung der wahren Spannung iiber der plastischen
Dehnung (vgl. Bild 8.8) tritt der lineare Verfestigungsanstieg bei 375°C deutlich und bei 400°C
ansatzweise hervor. Die Kurven im Temperaturbereich T,=400°C bis 425°C zeigen eine abgerun-
dete Form.
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Bild 8.8: oy, ¢, - Kurven fiir 65 Si 7 bei Raumtemperatur

Die Zugfestigkeit in Bild 8.9 fillt monoton von 2200 N/mm” bei T,=250°C auf 1200 N/mm”
bei T,=425°C ab, wihrend die 0,2% Dehngrenze zunéchst von 1500 N/mm? bei T,=250°C zu

einem Maximum von 1700 N/mm? bei T,=275°C ansteigt und dann parallel zur Zugfestigkeit
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Bild 8.9: Zugfestigkeit R,,, verschiedene Dehngrenzen R, und Streckgrenze R.s fiir 65 Si 7 bei

Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=60 min)

bis auf 800 N/mm” bei T,=425°C abfillt. Die 0,01% Dehngrenze steigt von 1000 N/mm® bei
T,=250°C zu einen Plateauwert von 1200 N/mm® und fillt iiber T,=350°C wieder auf 800
N/mm’ ab. Die Streckgrenze zeigt eine dhnliche Abhingigkeit von der Umwandlungstempe-
ratur und ist lediglich zu geringeren Spannungen verschoben. Bei T,=425°C wird ein leichter
Anstieg auf 700 N/mm® verzeichnet.

Die Bruchdehnung in Bild 8.10 steigt von 2% bei T,=250°C bis 9% bei 300°C zusammen mit
der Einschniirdehnung stark an. Wihrend die Einschniirdehnung im Bereich T,=325°C bis
375°C konstant bei etwa 8% verlduft, steigt die Bruchdehnung weiter zu einem Maximum von
18% bei T,=375°C. Bis T,=425°C sinken die Werte der Bruchdehnung wieder auf 10% und die
der Einschniirdehnung auf 4% ab. Die GleichmaB3dehnung verlauft von T,=250°C bis 325°C
etwa bei 2% und steigt dann zu einem Maximum, das bei T,;=375°C mit 7% erreicht wird. Zu
hoheren Umwandlungstemperaturen sinkt die Gleichmaf3dehnung wieder auf 6% ab.
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Bild 8.10: Bruchdehnung As, Einschniirdehnung A. und Gleichmafidehnung A, fiir 65 Si 7 bei

Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=60 min)

Bild 8.11 zeigt die Brucheinschniirung fiir 65 Si 7 in Abhingigkeit von der Umwandlungs-
temperatur. Sie steigt von 1% bei T,=250°C steil bis zu ithrem Maximum von 48% bei
T,=325°C an. Bei steigenden Umwandlungstemperaturen sinken die Werte, nach Durchlaufen
eines relativen Maximums von 41% bei T,=375°C, bis auf 27% bei T,=425°C ab.

Der Elastizitdtsmodul von 65 Si 7 148t sich nach Bild 8.12 durch die Geradengleichung

E(T,) =212 —~—.T, + 139 000 —

mm?2°C mm?

(6.2)

beschreiben.
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Bild 8.11: Brucheinschniirung Z fiir 65 Si 7 bei Raumtemperatur als Funktion der Umwand-
lungstemperatur (t,=60 min)
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Bild 8.12: Elastizitdtsmodul E fiir 65 Si 7 bei Raumtemperatur als Funktion der
Umwandlungstemperatur (t,=60 min)
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Bild 8.13: 6., &, — Kurven fiir 80 Si 6 bei Raumtemperatur

Bild 8.13 zeigt die Zugverfestigungskurven von 80 Si 6 fiir Umwandlungstemperaturen zwi-
schen 200°C und 500°C. Die Proben wurden jeweils 4 Stunden bei den angegebenen Tempera-
turen umgewandelt. Die unterhalb T,=300°C umgewandelten Proben zeigen keinerlei plasti-
sche Dehnung. Bei der Umwandlungstemperatur 300°C wird mit 2000 N/mm® die hochste
Zugfestigkeit erreicht. Mit steigenden Umwandlungstemperaturen sinken die Zugfestigkeiten
bis T,=500°C kontinuierlich ab. Die Zugverfestigungskurve bei T,=300°C und 325°C zeigen
eine kurze GleichmaBdehnung und eine lange Einschniirdehnung. Fiir T,=350°C tritt bei
6,=1500 N/mm’ ein Plateau auf, das die Bruchdehnung auf 19% vergroBert. Bei T,=375°C ist
dieser Effekt nicht mehr so ausgeprigt bei 6,=1300 N/mm” zu beobachten. Die Kurvenform
oberhalb T,=400°C ist wiederum typisch flir diesen Temperaturbereich und die Bruchdeh-
nungen liegen iiber den bei T,=400°C erreichten Werten. Nach Erhohung der an, so daf3 die
Kurve iiber der fiir T,=425°C liegt.
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Bild 8.14: 0., &, — Kurven fiir 80 Si 6 bei Raumtemperatur

Die Auftragung der wahren Spannung iiber der plastischen Dehnung in Bild 8.14 zeigt deutlich
fiir die bei T,=325°C bis 375°C umgewandelten Proben einen linearen Verfestigungsanstieg,
der den Beginn der Einschniirung zu héheren Dehnungen verschiebt. Dieser Effekt ist an-
deutungsweise auch bei T,=300°C zu erkennen. Die Kurven oberhalb T,=375°C weisen keine

linearen Bereiche auf.

Zwischen T,;=200°C und 300°C steigt die Zugfestigkeit, wie in Bild 8.15 gezeigt, steil von 600
N/mm’ zum Maximum von 2000 N/mm® an und fillt bis T,=500°C kontinuierlich mit stei-
gender Umwandlungstemperatur ab. Bei Erhdhung der Umwandlungstemperatur auf 525°C
steigt die Zugfestigkeit wieder etwas an. Die 0,1% bis 5% Dehngrenzen verlaufen parallel zur
Zugfestigkeit zu geringeren Spannungen verschoben und werden unterhalb T,=300°C von der
Zugfestigkeit begrenzt. Die Streckgrenze und die 0,01% Dehngrenze kénnen bei allen unter-
suchten Umwandlungstemperaturen bestimmt werden und verlaufen etwa parallel zueinander.
Nach Durchlaufen von Maximalwerten mit etwa 1300 N/mm” bei
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Bild 8.15: Zugfestigkeit R,,, verschiedene Dehngrenzen R, und Streckgrenze R.s 80 Si 6 bei

Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=4h)

T,=275 bis 300°C bilden die beiden Kurven zwischen T,;=400°C und 500°C ein Plateau von 500
N/mm? bzw. 600 N/mm? und steigen bei T,=525°C wieder an.

Bild 8.16 zeigt die Bruchdehnung, die GleichmaBBdehnung und die Einschniirdehnung als Funktion
der Umwandlungstemperatur. Bis T,=275°C werden verschwindend kleine Werte beobachtet.
Danach steigt die Bruchdehnung zum Maximum von 19% bei T,=350°C an, fillt bei hoheren
Umwandlungstemperaturen zu einem relativen Minimum von 9% bei T,=400°C ab und bildet bei
T,=475°C ein relatives Maximum von 12%. Die Gleichmal3dehnung steigt von T,=275°C bis
350°C zum Maximum von 11% an und durchliuft bei T,=400°C wird ein relatives Minimum.
Zwischen T,=425°C und 525°C werden etwa konstante Werte von 7% registriert. Zwischen
T,=300°C und 375°C verlduft die Einschniirdehnung konstant bei 5%, bildet bei T,=400°C ein

relatives Minimum von 3% und steigt bis T,=475°C zum Maximalwert von 6% an.
g
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Bild 8.16: Bruchdehnung As, Einschniirdehnung A. und Gleichmafidehnung A, fiir 80 Si 6 bei

Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur (t,=4h)

Die Brucheinschniirung in Bild 8.17 besitzt die gleiche Abhdngigkeit von der Umwandlungs-
temperatur wie die Bruchdehnung. Bis T,=275°C tritt keine Brucheinschniirung auf. Danach
steigen die Werte steil bis 38% bei T,=325°C an, um bis T,=400°C zu einem relativen Mini-

mum von 20% abzusinken. Bei T,=475°C wird ein relatives Maximum von 28% beobachtet.

Die Abhéngigkeit des Elastizititsmoduls von der Umwandlungstemperatur in Bild 8.18 kann
durch eine Gerade mit der Gleichung

N _.T,+ 198000 -~

E(T,) = 36 (8.3)

mm?2°c mm?

beschrieben werden.
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Bild 8.17: Brucheinschniirung Z fiir 80 Si 6 bei Raumtemperatur als Funktion der Umwand-

lungstemperatur (t,=4h)
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8.1.2.  Verfestigungsbedingte Restaustenitumwandlungen
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Bild 8.19: Restaustenitgehalte fiir 45 Si 10 im Probenkopf, in der Mefistrecke und auf der
Bruchfldche in Abhdngigkeit von der Umwandlungstemperatur (t,=4h)

In Bild 8.19 wird der Restaustenitgehalt von 45 Si 10 im Probenkopf und in der MeBstrecke nach
Erreichen der Gleichmal3dehnung gegeniibergestellt. Die Restaustenitgehalte des Probenkopfes
steigen von T,=200°C bis 350°C nur leicht von 8 Vol% auf 11 Vol%, dann stirker zu einem Ma-
ximum von 21 Vol% bei T,=400°C an und fallen bis T,=450°C steil auf etwa 1 Vol% ab. Die
Restaustenitwerte in der MeBstrecke steigen von 2 Vol% bei T,=200°C zum Maximum von
12 Vol% bei T,=350°C an und fallen kontinuierlich auf 1 Vol% bei T,=450°C ab. Zwischen
T,=450°C und 550°C sind sie identisch mit den im Probenkopf gemessenen Werten. Die Res-
taustenitmessungen auf der Bruchfliche der Proben lieferten Werte unter 1 Vol% fiir alle unter-
suchten Umwandlungstemperaturen und wurden deshalb nicht mit in das Bild aufgenommen.

Bild 8.20 zeigt die Differenz der Restaustenitgehalte des Probenkopfes und der MefBstrecke, die
den wihrend der ziigigen Beanspruchung bis zum Erreichen der GleichmalBdehnung umgewan-
delten Restaustenit angibt. Die MeBwerte sinken von 6 Vol% bei T,=200°C auf nahezu 0 Vol% bei
T=350°C ab, zwischen T,=350°C und 450°C durchlduft die Restaustenitdifferenz ein scharf
ausgepragtes Maximum von 17 Vol%. Bei noch hoheren Umwandlungstemperaturen sind die
Werte wieder verschwindend klein.
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Bild 8.20: ARA und ARA/Aq fiir 45 Si 10 als Funktion der Umwandlungstemperatur
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Bild 8.21: Restaustenitgehalte im Probenkopf, in der Mefstrecke und auf der Bruchfldiche fiir
65 Si 7 in Abhdngigkeit von der Umwandlungstemperatur (t,=60 min)
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Bild 8.22: ARA und ARA/Aq fiir 65 Si 7 als Funktion der Umwandlungstemperatur
(t,=60 min)

Die Restaustenitdifferenz bezogen auf die Gleichmafldehnung ist ein der Stabilitdt des Rest-
austenits gegen verformungsinduzierte Umwandlung umgekehrt proportionaler Wert. Dieser
Quotient verlduft iiber dem gesamten untersuchten Temperaturbereich nahe 0 Vol%/%. Le-
diglich zwischen T,=375°C und 425°C werden etwas hohere Werte registriert.

Die an 65 Si 7 im Probenkopf, in der Mefstrecke nach Erreichen der Gleichma3dehnung und
auf der Bruchfldche gemessenen Restaustenitgehalte, sind in Bild 8.21 in Abhéngigkeit von
der Umwandlungstemperatur aufgetragen. Die Werte fiir den Probenkopf fallen von 9 Vol%
bei T,=250°C zu einem relativen Minimum von 4 Vol% bei T,=275°C ab und steigen bis
T,=375°C zu einem Maximum von 19 Vol% an, um bis T,=400°C wieder steil auf 2 Vol%

abzusinken.

Die Restaustenitgehalte in der Mefstrecke zeigen eine dhnliche Abhédngigkeit von der Um-
wandlungstemperatur wie die des Probenkopfes, bilden aber bei T,=275°C ein absolutes Mi-
nimum von nahezu 0 Vol%. Auf der Bruchfliche lassen sich iiber dem untersuchten Tempe-
raturbereich lediglich Restaustenitgehalte unter 3 Vol%, mit einem Maximum der Werte bei
Tw=325°C, messen.
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Entsprechend den nur wenig unterschiedlichen Restaustenitwerten flir Probenkopf und Mef3-
strecke erhilt man fiir die Restaustenitdifferenz nur geringe Werte, wie Bild 8.22 belegt. Von 6
Vol% bei T,=250°C fillt die Kurve bis nahezu 0 Vol% bei T,=425°C kontinuierlich ab. Die
auf die Gleichmaf3dehnung bezogene Restaustenitdifferenz sinkt von 2 Vol%/% bei T,=250°C
auf nahezu 0 Vol%/% bei T,=300°C ab und verlduft weiter auf diesem Niveau bis T,=425°C.

Bild 8.23 zeigt die an 80 Si 6 im Probenkopf, in der MeBstrecke nach Erreichen der Gleich-
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Bild 8.23: Restaustenitgehalte fiir 80 Si 6 im Probenkopf, in der Mefstrecke und auf der
Bruchfldche in Abhdngigkeit von der Umwandlungstemperatur (t,=4h)

malldehnung und auf der Bruchfldche gemessenen Restaustenitgehalte als Funktion der Um-
wandlungstemperatur. Von 26 Vol% bei T,=200°C ausgehend fallen die Werte zu einem re-
lativen Minimum von 8 Vol% bei T,=275°C ab und steigen wieder auf ein relatives Maximum

von 17 Vol% bei T,=375°C an. Beim Ubergang zu einer Umwandlungstemperatur von 400°C
fallen die Restaustenitgehalte steil auf 1 Vol% ab und nehmen danach wieder etwas zu.

Der Restaustenitgehalt in der MeBstrecke féllt zwischen T,=200°C und 275°C von 24 Vol%
auf 6 Vol% parallel zu der Kurve der Kopfwerte. Zwischen T,=300°C und 375°C steigt die
Kurve nur schwach bis zu einem relativen Maximum von 9 Vol%. Bei T,=400°C erfolgt dann

ebenfalls ein abrupter Abfall auf 1 Vol%, und bis T,=525°C ein leichter Anstieg auf 2 Vol%.
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Die auf der Bruchfldche gemessenen Restaustenitwerte verlaufen im untersuchten Tempera-
turbereich etwa konstant bei 1 Vol%.
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Bild 8.24: ARA und ARA/A, fiir 80 Si 6 in Abhdingigkeit von der Umwandlungstemperatur
(t.=4h)

Die Restaustenitdifferenz zwischen Probenkopf und MeBstrecke als Funktion der Umwand-
lungstemperatur, die in Bild 8.24 aufgetragen ist, steigt von 1 Vol% bei T,=200°C zu einem
Maximum von 10 Vol% bei T,;=350°C an und nimmt bis T,=400°C wieder zu einem relativen

Minimum von 1 Vol% ab. Bei Erh6hung der Umwandlungstemperatur auf 500°C wachsen die
Werte auf2 Vol% an.

Die auf die Gleichmal3dehnung bezogene Restaustenitdifferenz fillt von sehr groBen Werten
auf 1 Vol%/% bei T,=300°C und im weiteren Verlauf bis T,=525°C auf nahezu 0 Vol%/% ab.

8.1.3. Diskussion

Die Martensitstarttemperaturen der betrachteten Stihle nehmen Werte zwischen 251°C und
348°C an (vgl. Abschn. 3.1), so daB3 schon beim Abkiihlen auf Umwandlungstemperaturen
T,<Mg Martensit entsteht. Dieser Martensit wird im weiteren Verlauf der Umwandlung bei der
jeweiligen Umwandlungstemperatur angelassen und besitzt daher relativ gute Duktilitéts-
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eigenschaften, fast wie der untere Bainit, der bei diesen Umwandlungstemperaturen entsteht.
Andererseits sinkt die Umwandlungsgeschwindigkeit in diesem Temperaturbereich so stark,
dal sich innerhalb der gewidhlten Umwandlungszeiten kein stabiles Bai-
nit-Restaustenit-Verhiltnis einstellen kann. Dadurch erreicht der Restaustenit nicht so hohe
Kohlenstoftkonzentrationen, um weitere Martensitbildung beim Abschrecken auf Raumtem-
peratur zu verhindern. Das Gefiige der betrachteten Stdhle besteht nach Umwandlung unter-
halb der Martensitstarttemperatur aus bainitischem Ferrit, Restaustenit und angelassenem
sowie nicht angelassenem Martensit. Die Inhomogenitdt des Gefiiges ist, wie [151] zeigt,
negativ fiir die Festigkeitseigenschaften.

Die Zugverfestigungskurven fiir 45 Si 10 in Bild 8.1 lassen sich in drei Bereiche einteilen. Den
Temperaturbereich unterhalb der Martensitstarttemperatur repréasentiert die Kurve bei
T.=200°C. Sie zeigt die hochste Zugfestigkeit von 2000 N/mm”. Diese hohe Festigkeit ist auf
die hohe Kohlenstoffiibersittigung des bainitischen Ferrits und dem Anteil angelassenen
Martensits zurlickzuflihren, der beim Abkiihlen auf Umwandlungstemperatur entstanden ist.
Durch den niedrigen Legierungskohlenstoffgehalt und den Anlavorgang bei Umwandlungs-
temperatur ist der Martensit relativ duktil, was eine relativ hohe Bruchdehnung von 10% be-
wirkt. Der Restaustenitgehalt von 8 Vol% unterstiitzt die Duktilitit des Gefiiges zusétzlich. Im
Temperaturbereich T,=350°C bis 425°C zeigen die Kurven schon im c,-gp-Diagramm den
Beginn der Einschniirung bei etwa der gleichen Nennspannung, wihrend im c,-g,-Diagramm
(Bild 8.2) dieser Punkt mit T, etwas ansteigt. Die Zugverfestigungskurven bei T,=375°C und
400°C zeigen deutlich ein linear ansteigendes Teilstiick, das auf den dort auftretenden
TRIP-Effekt zuriickzufiihren ist. Die Kurve bei T,=425°C liegt mit ihrer Form zwischen der
bei T,=400°C und 450°C. Wéhrend zum Beispiel bei 80 Si 10 bei T,=425°C schon Karbid-
bildung mit Reduzierung von Bruchdehnung und Restaustenitgehalt einsetzt, wird bei 45 Si 10
durch den reduzierten Kohlenstoffgehalt die Neigung zur Karbidbildung verringert. Bei
T,=450°C setzt dann die Karbidbildung massiv ein, wobei der Restaustenitgehalt und die
Bruchdehnung stark zuriickgehen. Mit dem Einsetzen der Perlitbildung ab T,=525°C vergro-
Bert sich die Bruchdehnung wieder, und ein Streckgrenzeneffekt tritt auf.

Das Abfallen der Zugfestigkeit in Bild 8.3 148t sich analog zu den Befunden an 80 Si 10 und
80 Si13 (vgl. Abschn. 6.6.2) auf die Verdnderung der vorhandenen Phasenanteile, ihrer
Morphologie, ihrer Kohlenstoffgehalte und Versetzungsdichte mit bis T,=400°C wachsender
Umwandlungstemperatur zuriickfiihren und danach mit der dort auftretenden Karbidbildung
erkldren. Die Streck- und Dehngrenzen sinken unter T,=350°C wegen des relativ hohen Rest-
austenitgehaltes mit geringer Stabilitdt (vgl. Bild 8.20) etwas ab. Das relative Minimum der
Streck- und 0,01% Dehngrenze bei T,=425°C fillt mit der beginnenden Karbidbildung zu-
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sammen. Dem Restaustenit wird bei dieser Umwandlungstemperatur durch die Karbidbildung
nicht so viel Kohlenstoff entzogen, daB sich dieser vollstdndig in bainitischen Ferrit umwan-
deln kann. Seine Stabilitdt gegen verformungsinduzierte Umwandlung sinkt jedoch, was zu

plastischen Dehnungsbeitrégen bei geringen Nennspannungen fiihrt.

Im Bild 8.4 tritt deutlich der Temperaturbereich hervor, in dem ein starker TRIP-Effekt exis-
tiert. Zwischen T,=350°C und 425°C stellt man ein Maximum der Bruchdehnung fest, das
durch die verformungsinduzierte Restaustenitumwandlung und der damit verbundenen Ver-
groBerung der GleichmaBdehnung entsteht. Die Einschniirdehnung zeigt ihr Maximum bei
Umwandlungstemperaturen unterhalb des maximalen TRIP-Effektes. Wegen der Rest-
austenitumwandlung liegt am Ende der GleichmaB3dehnung eine betridchtliche Menge Marten-
sit vor, der eine Einschniirung der Probe behindert. Die Brucheinschniirung (vgl. Bild 8.5)
verlduft dhnlich wie die Einschniirdehnung. Das Ansteigen der Kurven in Bild 8.4 und der
Brucheinschniirung tiber T,=525°C kann durch den Einfluf3 der hier beginnenden Perlitbildung
begriindet werden.

Der Verlauf des Elastizititsmoduls iiber der Umwandlungstemperatur in Bild 8.6 bestétigt
seine Abhédngigkeit vom Kohlenstoffgehalt des Ferrits. Unterhalb der Martensitstarttemperatur
M;s=348°C enthilt sowohl der Martensit als auch der bainitische Ferrit die volle Legie-
rungskonzentration an Kohlenstoff, was sich in einem annéhernd konstanten Wert des Elastizi-
tatsmoduls von 200 000 N/mm® #ufert. Erst oberhalb der Martensitstarttemperatur sinkt der
Kohlenstoffgehalt des Ferrits, und der Elastizititsmodul steigt an.

Die Zugverfestigungskurven fiir 65 Si 7 (vgl. Bild 8.7) lassen sich in vier Bereiche unterteilen.
Die Kurve bei T,=250°C liegt in der Nédhe der Martensitstarttemperatur. Die bainitische
Umwandlung wurde nur unvollstindig durchgefiihrt, wie an den relativ hohen Rest-
austenitgehalten (vgl. Bild 8.21) und dessen geringer Stabilitét (vgl. Bild 8.22) zu erkennen ist.
Der beim Abschrecken auf Raumtemperatur entstandene und der beanspruchungsinduziert
gebildete Martensit reduziert die Duktilitdt, so dal die Zugfestigkeit kaum iiber der bei
T,=275°C liegt. Der hohere Restaustenitgehalt und die reduzierte Restaustenitstabilitéit flihren
durch umwandlungsinduzierte Dehungsanteile zu einer etwas geringeren Steigung der Zug-
verfestigungskurve. Im Temperaturbereich T,=275°C bis 350°C zeigen die Kurven eine Form,
wie sie auch bei nicht restaustenithaltigen bainitischen Stdhlen beobachtet wird. Tatséchlich
liegen die Restaustenitwerte bis T,=325°C unter 10 Vol%. Der Bereich des ausgeprigten
TRIP-Effektes wird nur durch eine Kurve bei T,=375°C représentiert. Ab T,=400°C deutet die
Kurvenform und der beobachtete Abfall der Restaustenitwerte auf einsetzende Karbidbildung.
Durch den geringeren Siliziumgehalt wird dessen verzogernde Wirkung auf die Karbidbildung
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im Vergleich zum 80 Si 10 vermindert. Karbidbildung tritt daher innerhalb der gewahlten
Umwandlungszeit schon bei tieferen Umwandlungstemperaturen auf. Der Verlauf der Zug-
festigkeit in Bild 8.9 1aft sich mit den gleichen Argumenten wie beim 45 Si 10 deuten. Le-
diglich das Abbiegen der Kurve unterhalb T,=275°C ist von der hier stark reduzierten Dukti-
litdt abzuleiten. Das Absinken der Streck- und Dehngrenzen in diesem Temperaturbereich ist
eine Folge des Anteils an wenig stabilisiertem Restaustenit. Der Abfall der Streck- und der
0,01% Dehngrenze bei T,=350°C 1a6t sich mit dem Anstieg des Restaustenits bei dieser Um-

wandlungstemperatur in Verbindung bringen.

Das Maximum der Bruchdehnung in Bild 8.10 fillt mit dem Maximum des Restaustenits in
Bild 8.21 zusammen. Der hohere Restaustenitgehalt im Temperaturbereich T,=350°C bis
375°C begiinstigt den TRIP-Effekt, der sich in einer Verldngerung der GleichmaBdehnung
duBert. Im Gegensatz zu den bei 80 Si 10 und 80 Si 13 gemachten Beobachtungen fiihrt die
beanspruchungsinduzierte Restaustenitumwandlung nicht zum Abnehmen der Einschniirdeh-
nung, da wie Bild 8.22 belegt, der Restaustenitumsatz sehr gering ist. Lediglich das Sinken der
Brucheinschniirung nach dem Maximum bei T,=325°C (vgl. Bild 8.11) ist eine Auswirkung
des beanspruchungsinduziert gebildeten Martensits. Der Elastizitdtsmodul in Bild 8.12 steigt
von 195 000 N/mm® bis 230 000 N/mm® aufgrund des abnehmenden Kohlenstoffgehaltes im

bainitischen Ferrit an.

Die Proben von 80 Si 6 zeigen im Temperaturbereich T,=200°C bis 275°C nur verschwindend
kleine plastische Dehnungen. Unterhalb T,=250°C entsteht Martensit beim Abkiihlen auf
Umwandlungstemperatur, der aber durch das Anlassen wéhrend der isothermen Umwandlung
recht gute Duktilitdtseigenschaften besitzt. Die hauptsdchliche Ursache fiir das sprode Ver-
halten des Werkstoffes unter T,=300°C liegt in der innerhalb der gewéhlten Umwandlungszeit
von vier Stunden nur unvollstdndig durchgefiihrten Umwandlung. Dadurch erhoht sich der
Restaustenitgehalt (vgl. Bild 8.23) und die Anreicherung des Restaustenits mit Kohlenstoff
bleibt gering, was zu einer relativ geringen Stabilitdt des Restaustenits gegen verformungs-
induzierte Umwandlung fiihrt (vgl. Bild 8.24). Schon nach geringen Dehnungen entstehen
relativ groBe Martensitbereiche, die ein sprodes Versagen verursachen.

Die Zugverfestigungskurven des 80 Si 6 (vgl. Bild 8.13) lassen sich in vier Gruppen untertei-
len. Die Kurve fiir T,=300°C ist typisch fiir unteren Bainit mit relativ geringem Restaustenitge-
halt. Beim 80 Si 6 fiihrt der im Vergleich zum 80 Si 10 geringere Siliziumgehalt, wie auch
beim 65 Si 7, zu einer Reduzierung des Temperaturbereiches, in dem ein TRIP-Effekt aufiritt.
Im Bild 8.13 sind das die Kurven bei T,=325°C, 350°C und 375°C, deren Gleichma3dehnung

durch einen linearen Kurventeil verlingert wird, wie es in Bild 8.14 noch deutlicher zu sehen
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ist. Im Temperaturbereich T,=400°C bis 475°C zeigen sich Kurvenverldufe, die auf einen
karbidhaltigen oberen Bainit hindeuten. Im Bereich T,=500°C bis 525°C setzt zunehmend
Perlitbildung ein, was ein Ansteigen der Zugfestigkeit und Absinken der Bruchdehnung ver-
ursacht. Der bei diesen Temperaturen entstandene feinstreifige Perlit hat offensichtlich bessere
Festigkeitseigenschaften als der koexistierende grobere karbidhaltige Bainit.

Entsprechend 1d8t sich der Verlauf der Zugfestigkeit sowie der Streck- und Dehngrenzen iiber
der Umwandlungstemperatur in Bild 8.15 erklidren. Unterhalb T,=300°C senkt die reduzierte
Duktilitdt die Zugfestigkeit ab, und die 0,1% bis 5% Dehngrenzen werden von der Zugfestig-
keit begrenzt. Die Streck- und 0,01% Dehngrenze sinken wegen des zunehmenden Rest-
austenitgehaltes und der abnehmenden Restaustenitstabilitdt (vgl. Bild 8.23 und Bild 8.24),
also aufgrund umwandlungsinduzierter Dehnungsanteile, ab. Die konstanten Werte der 0,01%
und 0,1% Dehngrenze oberhalb T,=375°C sind durch das Absinken des Restaustenitgehaltes
bei dieser Umwandlungstemperatur bedingt (vgl. Bild 8.23). Zu T,=500°C steigen alle Kurven
an, was auf den zunehmenden Anteil an feinstreifigem Perlit zurtickzufiihren ist. Bild 8.16 1463t
den durch den relativ niedrigen Siliziumgehalt auf 50 K reduzierten Temperaturbereich er-
kennen, in dem ein TRIP-Effekt auftritt. Interessant ist das relative Maximum der Bruchdeh-
nung bei T,=475°C, unmittelbar vor Beginn der Perlitbildung. Wéhrend von T,=400°C bis
475°C die Struktur des oberen Bainits grober wird, sinkt entsprechend die Zugfestigkeit, und
die Bruchdehnung steigt. Sobald der sich bildende feinstreifige Perlit die Zugfestigkeit steigert,
sinkt entsprechend die erreichte Bruchdehnung ab. Die Brucheinschniirung in Bild 8.17 folgt
wiederum der Einschniirdehnung, wobei das Maximum der Brucheinschniirung bei T, =325°C,
der Einsatztemperatur des TRIP-Effektes, liegt. Der Elastizititsmodul steigt mit der Um-
wandlungstemperatur von 205 000 N/mm® auf 225 000 N/mm* und deutet den sinkenden
Kohlenstoffgehalt des bainitischen Ferrits an.

Die Restaustenitgehalte fiir 45 Si 10 in Bild 8.19 spiegeln die gegeniiber 80 Si 10 reduzierten
Kohlenstoffgehalte wider. Der erreichte maximale Restaustenitgehalt im Probenkopf liegt mit
21 Vol% niedriger als beim 80 Si 10. Der Temperaturbereich der erhdhten Restaustenitgehalte
hat sich auf 75°C, von T,=350°C bis 425°C, reduziert. Das liegt daran, dal zum Erreichen
gleicher Kohlenstoffgehalte hohere Umwandlungstemperaturen notwendig sind, und die Kar-
bidbildung bei T,=425°C verlangsamt ist. Entsprechend ist der Temperaturbereich des
TRIP-Effektes, wie er in Bild 8.20 an dem hohen Anteil umgewandelten Restaustenits zu
erkennen ist, auf T,;=375°C bis 425°C begrenzt. Dabei fillt die durchgehend hohe Stabilitét des

Restaustenits gegen verformungsinduzierte Umwandlung auf.
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Die Kurven fiir 65 Si 7 in Bild 8.21 spiegeln den reduzierten Kohlenstoff- und Siliziumgehalt
wider. Das Restaustenitmaximum liegt unter 20 Vol% und der im Zugversuch umgewandelte
Restaustenitanteil ist sehr gering (vgl. Bild 8.22). Das bedeutet, dal die beobachteten mecha-
nischen Eigenschaften mehr auf das Verformungsverhalten des bainitischen Ferrits und des
Restaustenits als auf die verformungsinduzierte Umwandlung des Restaustenits zuriickzu-
fithren sind. Entsprechend reduziert sich der Temperaturbereich, in dem ein TRIP-Effekt auf-

tritt, auf eine Umwandlungstemperatur von 375°C.

80 Si 6 enthélt im Vergleich zum 80 Si 10 weniger Silizium. Dadurch reduziert sich der ma-
ximale Restaustenitgehalt oberhalb T,=300°C auf 18 Vol%. Die hohen Restaustenitgehalte
unter T,=300°C sind, wie schon gesagt, auf unvollstindige Umwandlung zuriickzufiihren. Der
Abfall der Restaustenitwerte durch Karbidbildung geschieht wie beim 80 Si 10 bei T,=400°C.
Der Bereich des TRIP-Effektes verschiebt sich, wie in Bild 8.24 zu sehen ist, auf T,=300°C bis
375°C.

8.2. Diskussion des Einflusses von Silizium und Kohlenstoff

Anhand der in diesem Kapitel behandelten Stdhle kann man, unter Zuhilfenahme der Ergeb-
nisse der vorangegangenen Kapitel, den EinfluB des Kohlenstoffs und des Siliziums auf die
Zugfestigkeit, die Bruchdehnung, den Restaustenitgehalt und den beanspruchungsinduziert
umgewandelten Restaustenit der untersuchten Materialien beurteilen. So bilden die Stéhle
45 S110, 65 Si7 und 80 Si 10 eine Reihe mit aufsteigendem Kohlenstoffgehalt. Die Stdhle
80 Si6, 65 Si7,45 Si10, 80 Si 10 und 80 Si 13 bilden dagegen eine Reihe mit aufsteigendem
Siliziumgehalt.

8.2.1. Einfluf} des Silizium-Gehaltes

Bild 8.25 zeigt den EinfluB3 des Siliziumgehaltes auf den Restaustenit und die Bruchdehnung
der untersuchten Stéhle. Dabei steigt der maximale Restaustenitgehalt von 19% bei 1,5% Si bis
42% bei 3,3% Si an. Das Maximum des umgewandelten Restaustenits zeigt die gleiche Ten-
denz, ist aber um 10% nach unten verschoben. Die Kurve fiir ARA,x/RA stellt den Anteil des
maximal umgewandelten Restaustenits vom vorhandenen Restaustenit bei der entsprechenden
Umwandlungstemperatur dar. Diese Kurve steigt von 55% bei 1,5% Si bis 87% bei 2,5% Si
und dann etwas flacher bis 93% bei 3,3% Si. Die Kurve fiir ARA/RA .« stellt analog den

umgewandelten Restaustenitanteil vom maximalen Restaustenitgehalt dar.
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Bild 8.25: FEinfluf3 des Siliziumgehaltes auf den Restaustenit und die Bruchdehnung der un-
tersuchten Stihle

Sie steigt fast parallel zur letzten Kurve von 46% bei 1,5% Si auf 87% bei 2,5% Si und fallt
dann bis 3,3% Si auf42% ab. Die Kurve der Bruchdehnung folgt etwa der ARA,,x/RA Kurve.
Sie steigt von 15% bei 1,5% Si auf 28% bei 2,5% Si und bleibt dann konstant bis 3,3% Si.

In Bild 8.26 sind die Umwandlungstemperaturen, bei denen die Maxima des Restaustenitge-
haltes, des umgewandelten Restaustenits und der Bruchdehnung erreicht werden, in Abhédngig-
keit vom Siliziumgehalt aufgetragen. Die den maximalen Restaustenitgehalten zugeordneten
Umwandlungstemperatur steigen linear von T,=375°C bei 1,5% Si bis T,=410°C bei 3,3% Si
an. Die den Maxima des umgewandelten Restaustenits zugeordneten Umwandlungstemperatur
steigen von T,=335°C bei 1,5% Siauf T,=400°C bei 2,5% Si an und fallen bis 3,3% Si wieder
auf T,=345°C ab, wihrend die Maxima der Bruchdehnung von 1,5% Si bis 2,5% Si parallel

zum Restaustenitgehalt und dann parallel zum umgewandelten Restaustenit verlaufen.

Da Silizium die Aktivitit des Kohlenstoffs steigert [36], erreichen mit wachsendem Silizium-
gehalt immer grofere Austenitvolumina bei abnehmender Kohlenstoffanreicherung eine Koh-
lenstoffaktivitit, die eine weitere bainitische Umwandlung behindert. Dadurch wird der er-
reichbare Restaustenitanteil vergrofert (vgl. Bild 8.25). Parallel dazu erhoht sich das
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Bild 8.26: Umwandlungstemperaturen, bei denen die Maxima des Restaustenitgehaltes, des
umgewandelten Restaustenits und der Bruchdehnung erreicht werden, in Abhdn-

gigkeit vom Siliziumgehalt

Restaustenitvolumen, das wihrend des Zugversuches verformungsinduziert in Martensit
umwandelt und den beobachteten TRIP-Effekt verursacht.

Der Anteil des umgewandelten Restaustenits am gesamten Restaustenitvolumen steigt mit
wachsendem Si-Anteil von 55% bis auf 93%, was mit dem sinkenden Kohlenstoffgehalt und
der entsprechend abnehmenden Stabilitit des Restaustenits gegen verformungsinduzierte
Umwandlung in Einklang steht. Die Bruchdehnung erreicht fiir 2,5 Ma-% Si ihr Maximum.
Offenbar bewirkt der dort vorhandene Restaustenitgehalt und seine Stabilitét einen optimalen
TRIP-Effekt.

Eine Erhohung des Si-Gehaltes iiber 2,5% wirkt sich negativ auf die mechanischen Eigen-
schaften aus, da der Restaustenit sich oberhalb 35 Vol% blockformig ausbildet [35] und damit
die erreichte Bruchdehnung verringert. Das ist am flacheren Verlauf der Bruchdehnungskurve
iiber 2,5% Siund am starken Abfall des Anteils des umgewandelten Restaustenits am maxima-
len Restaustenitgehalt zu erkennen (vgl. Bild 8.25).

Der Einfluf unterschiedlicher Kohlenstoffgehalte der untersuchten Proben ist, wie die Pfeile
im Bild 8.25 andeuten, nicht so gro3 wie die Auswirkung unterschiedlicher Siliziumgehalte. So
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steigert eine Erhohung des Kohlenstoffgehaltes von 0,45 Ma-% auf 0,80 Ma-% bei einem
Si-Gehalt von 2,5 Ma-% den Restaustenitgehalt von 21 Vol% auf 32 Vol% und die Bruch-
dehnung von 25% auf 30%.

Die Temperatur, bei der das Restaustenitmaximum erreicht wird, verschiebt sich mit steigen-
dem Si-Gehalt leicht zu hoheren Werten (vgl. Bild 8.26). Das ist eine Folge der verzogernden
Wirkung des Si auf die Karbidbildung. Der maximale Restaustenitgehalt wird fiir relativ hohe
Umwandlungstemperaturen erwartet, bei denen der Kohlenstoffgehalt des bainitischen Ferrits
gering ist und im Austenit schnell ein Kohlenstoffgehalt erreicht wird, der die bainitische
Umwandlung zum Erliegen bringt. Diese Temperatur wird aber nach oben durch die ein-
setzende Karbidbildung begrenzt, die den Kohlenstoffgehalt des Austenits verringert. Steigt
die Temperatur der beginnenden Karbidbildung mit wachsendem Si-Gehalt an, so mufl damit
auch die Temperatur des maximalen Restaustenitgehaltes ansteigen.

Die Kurve fiir den maximal umgewandelten Restaustenit knickt in Bild 8.26 bei 2,5% Si ab,
und die Bruchdehnung folgt dieser Tendenz. Wegen der blockformigen Anordnung des
Restaustenits {iber 35 Vol%, also bei Si-Gehalten iiber 2,5%, sinkt die Bruchdehnung, da die
wihrend der Verformung entstehenden groen Martensitbereiche schnell ein Versagen der
Probe verursachen und damit der Anteil des umwandlungsfihigen Restaustenits nicht ausge-
schopft wird.

8.2.2.  Einfluf} des Kohlenstoffgehaltes

Bild 8.27 zeigt, daB fiir den Restaustenitgehalt, den umgewandelten Restaustenit und die
Bruchdehnung kein eindeutiger Zusammenhang mit dem Kohlenstoffgehalt besteht. Die Werte
werden stark vom Siliziumgehalt beeinflult, wie es die Pfeile im Bild andeuten. Es 148t sich
bei vergleichbarem Si-Gehalt (durchgezogene Linie) ein Ansteigen der Restaustenitgehalte
feststellen, da die Kohlenstoffaktivitdt, die die bainitische Reaktion zum Erliegen bringt, mit
steigendem Kohlenstoffgehalt in immer groBeren Austenitvolumina erreicht wird. Da mit
steigendem Kohlenstoffgehalt der Restaustenit stirker gegen verformungsinduzierte Um-
wandlung stabilisiert wird, steigt der Anteil des umgewandelten Restaustenits schwécher als
der gesamte Restaustenitgehalt mit dem Legierungskohlenstoffgehalt. Die Bruchdehnung sinkt
mit steigendem Kohlenstoffgehalt, wie es auch bei ferritisch- perlitischen Stihlen beobachtet
wird [152].

Die in Bild 8.28 gezeigten maximalen Zugfestigkeiten steigen mit dem Kohlenstoffgehalt, was
auf die Mischkristallverfestigung durch gelosten den Kohlenstoff zurtickzufiihren ist.
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untersuchten Stihle
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Die Umwandlungstemperaturen, bei der maximale Restaustenitgehalte auftreten, werden mit
steigendem Kohlenstoffgehalt kleiner, da die Karbidbildung begiinstigt wird und schon bei
tieferen Temperaturen einsetzt. Die der groften Restaustenitumwandlung zugeordnete Um-
wandlungstemperatur wird ebenfalls kleiner, weil der Restaustenit durch den héheren Koh-
lenstoffgehalt stirker gegen verformungsinduzierte Umwandlung stabilisiert wird. Die Tem-
peratur der maximalen Bruchdehnung ist offensichtlich mit der Temperatur des maximalen
Restaustenitgehaltes gekoppelt und sinkt bei hohen Kohlenstoffgehalten etwas ab, obwohl
gleichzeitig der Anteil des umgewandelten Restaustenits wieder ansteigt.
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9. Mechanische Untersuchungen an chromhaltigen Siliziumstihlen

9.1. 80SiCr104

9.1.1.  Zigiges Verformungsverhalten bei Raumtemperatur

a) Einflul der Umwandlungstemperatur
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Bild 9.1: 0o, €, - Kurven fiir 80 Si Cr 10 4 bei Raumtemperatur

Bild 9.1 zeigt die Zugverfestigungskurven fiir vier Stunden bei den eingetragenen Temperaturen
umgewandelte Proben aus 80 Si Cr 10 4 bei Raumtemperatur. Die bei T,=200°C umgewandelte
Probe bricht wihrend elastischer Beanspruchung, wihrend die bei T,=225°C und 250°C umge-
wandelten Proben eine geringe plastische Dehnung aufweisen. Ab 275°C besitzen die Verfesti-
gungskurven bei €,>5% einen nahezu horizontal verlaufenden Teil, der sich bis 300°C verléngert.
Bei T,=325°C verléduft die Kurve bis etwa 7% plastischer Dehnung parallel zu der Kurve bei

T,=300°C, steigt dann aber steiler als diese bis zu einer Zugfestigkeit
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Bild 9.2: o, &, — Kurven fiir 80 Si Cr 10 4 bei Raumtemperatur

von 1750 N/mm’ mit einer Bruchdehnung von 26% an. Bei T,=350°C wird die Kurve weiter zu
niedrigeren Spannungswerten verschoben und ihre Steigung ist wiederum grofer als die bei
T,=325°C. Ab der Umwandlungstemperatur 400°C zeigen die Proben wieder ein zunehmend
sprodes Verhalten, das zu einem Absinken der Zugfestigkeit und der Bruchdehnung fiihrt, und
auch die bei T,=425°C bis 475°C umgewandelten Proben zeigen keine plastische Dehnung.
Diese wird erst wieder ab T,=500°C beobachtet. Bei T,=525°C deutet sich ein Streck-
grenzeneffekt an.

Die Auftragung der wahren Spannung iiber der plastischen Dehnung in Bild 9.2 zeigt fiir die
Kurven bei T,=275°C bis 325°C einen steilen, fast parallelen Verfestigungsanstieg, der mit
einem Bruch bei einer wahren Spannung von etwa 2200 N/mm” fiir alle drei Proben endet. Bei
T,=350°C und 375°C verlauft dieser Verfestigungsanstieg steiler und der Probenbruch tritt bei

kleineren wahren Spannungen auf.



80 SiCr 10 4 227

A Zugfestigkeit R,
® 5% Dehngrenze Rgg
v 1% Dehngrenze Rpq
a 0,5% Dehngrenze R
~ 2000 - . e
E @ 0,2% Dehngrenze Rppa
E ® 0.1% Dehngrenze Rpg,{
~_ ¥ 0,01% Dehngrenze Rpgg1
5 B Streckgrenze Res
- 1500 - —
[
O
-+
[%9]
o
<)
9
=z 1000 - _
Y—
[
O
)
wn
X
[
()
= 500 -
0 | | | |

200 300 400 200

Umwandlungstemperatur [°C]

Bild 9.3: Zugfestigkeit R,,, verschiedene Dehngrenzen R, und Streckgrenze R.s fiir
80 Si Cr 10 4 bei Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur
(ti=4h)

Die Zugfestigkeit in Bild 9.3 steigt von 1000 N/mm? bei T,=200°C steil bis auf ihr Maximum
von 2000 N/mm® bei T,=275°C an. Bei hoheren Umwandlungstemperaturen sinkt sie wieder
bis 1000 N/mm? bei T,=400°C ab, um bis T,=450°C konstant bei diesem Wert zu bleiben. Ab
T,=475°C steigt die Zugfestigkeit wieder an und erreicht bei T,=525°C 1700 N/mm’. Die 5%
Dehngrenze existiert nur im Temperaturbereich T,=275°C bis 375°C und verlduft dort parallel
zur Zugfestigkeit, nur wenig zu niedrigeren Spannungen verschoben. Bei T,=525°C taucht die
5% Dehngrenze noch einmal auf. Die 1% Dehngrenze existiert nur im Temperaturbereich
T,=275°C bis 375°C, verlduft dort parallel zur Zugfestigkeit und taucht ebenfalls bei
T,=525°C wieder auf. Eine 0,5% Dehngrenze 1a6t sich zwischen T,=225°C und 400°C und
zwischen T,=500°C und 525°C ermitteln. Die Kurve steigt von 1200 N/mm® bei T,=225°C auf
das Maximum von 1800 N/mm” bei T,=250°C an und fillt dann mit steigender Umwand-
lungstemperatur auf R0 5=700 N/mm® bei T,=400°C ab. Bei T,=500°C bis 525°C
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Bild 9.4: Bruchdehnung As, Einschniirdehnung A. und Gleichmafdehnung Ay fiir
80 Si Cr 10 4 bei Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur
(ti=4h)

liegen die Werte bei 1400 N/mm®. Die 0,2% Dehngrenze ist von T,=225°C bis 425°C und von
T.=475°C bis 525°C meBbar. Sie steigt von 1000 N/mm® bei T,=225°C bis zu ihrem Maximum
von 1600 N/mm? bei T,=250°C an, um bis T,=400°C zu einem relativen Minimum von 600
N/mm’ abzufallen. Bis T,=425°C steigt sie dann wieder auf 800 N/mm® an. Im Temperatur-
bereich T,=475°C bis 525°C steigt die 0,2% Dehngrenze von 1200 N/mm? auf 1400 N/mm® an.
Die 0,1% Dehngrenze ist nahezu iiber dem gesamten untersuchten Temperaturbereich zu be-
stimmen. Sie wichst von 900 N/mm?® bei T,=225°C auf ein relatives Maximum von 1500
N/mm? bei T,=225°C an und fillt bis T,=400°C zu einem relativen Minimum von 500 N/mm?’
wieder ab. Bis T,=525°C steigen dann die Werte kontinuierlich bis auf etwa 1400 N/mm” an.
Die 0,01% Dehngrenze steigt von 550 N/mm? bei T,=200°C auf 1100 N/mm” bei T,=300°C

an, um bis 400°C zu 400 N/mm’ wieder abzufallen. Von diesem Minimum steigen die Werte
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wieder bis 1200 N/mm® bei T,=525°C an. Die Streckgrenze verlduft nahezu identisch mit der
0,01% Dehngrenze und erreicht in ihrem Maximum bei T,=300°C etwa 1100 N/mn’.

In Bild 9.4 sind die Bruchdehnung, die Gleichmafdehnung und die Einschniirdehnung fiir
80 SiCr 10 4 in Abhéngigkeit von der Umwandlungstemperatur aufgetragen. Die Bruchdeh-
nung liegt fiir T,=200°C bis 225°C etwas iiber 0% und steigt bis T,=325°C steil zu einem
Maximum von 24% an. Oberhalb T,=325°C fallen die Werte wieder bis T,=425°C auf etwa
0% ab. Bis T,=475°C verlduft die Kurve auf diesem Niveau, steigt erst ab T,=500°C wieder an
und erreicht bei T,=525°C 8%. Die Gleichmalldehnung verlduft etwa parallel zur Bruchdeh-
nung, da bis T,;=500°C nur sehr geringe Einschniirdehnungen auftreten. Lediglich bei

T,=525°C ist eine Einschniirdehnung von 2% mefBbar.
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Bild 9.5: Brucheinschniirung Z fiir 80 Si Cr 10 4 bei Raumtemperatur als Funktion der
Umwandlungstemperatur (t,=4h)

Die Brucheinschniirung, die in Bild 9.5 iiber der Umwandlungstemperatur aufgetragen ist,
verlauft von T,=200°C bis 225°C bei 0%. Ab T,=275°C steigt sie zu ihrem Maximum von 22%
an, das sie bei T,=300°C erreicht. Bei steigenden Umwandlungstemperaturen fallt die Bruch-
einschniirung bis T,=425°C wieder auf sehr kleine Werte ab und verlduft bis T,=475°C auf
diesem Niveau. Ab T,=500°C steigt sie wieder an und erreicht bei T,=525°C 13%.
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Bild 9.6: Elastizitdtsmodul E fiir 80 Si Cr 10 4 bei Raumtemperatur als Funktion der
Umwandlungstemperatur (t,=4h)

Der Verlauf des Elastizitdtsmoduls in Abhingigkeit von der Umwandlungstemperatur fiir
80 Si Cr 10 4 148t sich nach Bild 9.6 in drei Temperaturintervalle unterteilen. Im Temperatur-
bereich T,=200°C bis 350°C gilt die Beziehung

E(T,) = 140 —— T, + .1
wihrend zwischen T,=350°C und 450°C

E(T,) = =290 ——- T, + 317000 — 9.2)
gilt. Von T, =450°C bis T,=525°C steigt der Elastizititsmodul gemaf

E(T,) = 387 — - Ty + 9.3)

an.
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b)  Einflu} verfestigungsbedingter Restaustenitumwandlungen
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Bild 9.7: Restaustenitgehalte fiir 80 Si Cr 10 4 im Probenkopf, in der Mef3strecke und auf der
Bruchfldche in Abhdngigkeit von der Umwandlungstemperatur (t,=4h)

Bild 9.7 zeigt die Restaustenitgehalte fiir 80 Si Cr 10 4, die im Probenkopf, in der MeBstrecke
nach Erreichen der Gleichmaf3dehnung und auf der Bruchfliche gemessen wurden. Die Res-
taustenitwerte des Probenkopfes steigen von 31 Vol% bei T,=200°C zu einem relativen Ma-
ximum von 34 Vol% bei T,;=225°C an, um bis T,;=250°C wieder zu einem relativen Minimum
von 22 Vol% abzusinken. Bei 375°C wird ein Maximum von 56 Vol% erreicht. Bis T,=525°C
sinken die Restaustenitgehalte kontinuierlich auf etwa 5 Vol% ab. Die in der MeBstrecke ge-
messenen Restaustenitgehalte zeigen die gleiche Tendenz, wie die Restaustenitgehalte im
Probenkopf. Das relative Maximum bei T,=225°C betrigt 28 Vol%, das relative Minimum hat
sich zu T,=300°C verschoben und betrigt jetzt 7 Vol%. Das Maximum wird bei T,=375°C mit

27 Vol% erreicht. Die Restaustenitgehalte der Bruchfliache liegen im untersuchten Tempera-
turbereich bei etwa 1 Vol%.
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Bild 9.8:  ARA und ARA/A, fiir 80 Si Cr 10 4 als Funktion der Umwandlungstemperatur
(ti=4h)

Die Restaustenitdifferenz vom Probenkopf zur MeBstrecke und diese Differenz bezogen auf die
GleichmaBdehnung sind fiir 80 Si Cr 10 4 in Bild 9.8 {iber der Umwandlungstemperatur dargestellt.
Die Restaustenitdifferenz ARA bildet bei 250°C ein relatives Minimum von 2 Vol% und steigt bis
T,=325°C zu einem Maximum von 33 Vo0l% an. Nach einem relativen Minimum von 23 Vol% bei
T,=350°C steigt die Kurve erneut an und bildet ein relatives Maximum von 30 Vol% bei
T,=400°C. Bis T,;=475°C fillt die Restaustenitdifferenz kontinuierlich auf 2 Vol% ab. Die auf die
GleichmaBBdehnung bezogene Restaustenitdifferenz fillt von Werten iiber 150 Vol%/% auf 8
Vol%/% bei T,=225°C ab, sinkt noch etwas auf 1 Vol%/% und bleibt bis T,=350°C auf diesem
Niveau. Ab T,=375°C steigen die Werte wieder an und bilden bei T,=425°C eine Polstelle. Rechts
von dieser Polstelle fallen die Werte wieder steil auf nahezu 0 Vol%/% bei T,=525°C ab.

9.2. 80SiCr107
9.2.1. Ziigiges Verformungsverhalten bei Raumtemperatur
a)  Einflul der Umwandlungstemperatur

Bild 9.9 zeigt die Zugverfestigungskurven der vier Stunden bei den bezeichneten Temperaturen
umgewandelten Proben aus 80 Si Cr 10 7. Bei T,=200°C und 225°C zeigt der Werkstoff ein
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Bild 9.9:  Zugverfestigungskurven fiir 80 Si Cr 10 7 bei Raumtemperatur

sprodes Verhalten und es tritt keine bzw. nur eine sehr geringe plastische Dehnung auf. Mit stei-
gender Umwandlungstemperatur nimmt die Zugfestigkeit ab, und die Bruchdehnung zu, wobei
sich bei T;=300°C und 325°C ein etwa linear ansteigendes Teilstiick der Verfestigungskurve aus-
bildet, das hier den Probenbruch zu héheren Spannungen und Dehnungen verschiebt. Bei
T,=325°C wird die Bruchdehnung maximal. Bei weiter steigenden Umwandlungstemperaturen
nimmt die Verformbarkeit wieder ab, bis bei T,=400°C keine plastische Dehnung mehr auftritt.
Erst ab T,=500°C ist die Bruchdehnung wieder meBbar. Bei T,=525°C wird ein Streck-
grenzeneffekt beobachtet.

In der Auftragung der wahren Spannung tiber der plastischen Dehnung in Bild 9.10 fillt auf,
daf} die Kurven im Temperaturbereich 275°C bis 325°C édhnlich wie bei 80 Si Cr 10 4 etwa pa-
rallel verlaufen. Der Probenbruch wird jedoch mit steigender Umwandlungstemperatur zu

kleineren Spannungen verschoben.

Die Zugfestigkeit in Bild 9.11 steigt von 1150 N/mm? bei T,=200°C zum Maximum von 2050

N/mm® bei T,=250°C an. Zu hoheren Umwandlungstemperaturen fallen die Werte bis zu
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Bild 9.10: 0., €, — Kurven fiir 80 Si Cr 10 7 bei Raumtemperatur in Abhdngigkeit von der
Umwandlungstemperatur (t,=4h)

einem relativen Minimum von etwa 950 N/mm® bei T,=450°C ab. Bei T,=500°C bildet die
Zugfestigkeit mit 1720 N/mm” ein relatives Maximum. Die 5% Dehngrenze existiert im
Temperaturbereich T,=275°C bis 325°C und fillt dort parallel zur Zugfestigkeit ab. Bei
T,=525°C taucht sie nochmals mit 1650 N/mm” auf. Die 1% Dehngrenze sinkt im Tempera-
turbereich 275°C bis 350°C von 1900 N/mm’ bis 1150 N/mm® parallel zur Zugfestigkeit ab
und ist erst bei 525°C mit 1570 N/mm® wieder meBbar. Die 0,5% Dehngrenze steigt von
1080 N/mm” bei 225°C zu einem Maximum von 1850 N/mm? bei 250°C an und fillt bis 375°C
wieder auf 720 N/mm” ab. Sie kann bei 500°C wieder mit 1680 N/mm” bestimmt werden und
sinkt bis 525°C auf 1470 N/mm’ ab. Die 0,2%- bzw. 0,1%-Dehngrenzen sind im Tempera-
turbereich 200°C bis 400°C bzw. 425°C und 500°C bis 525°C bestimmbar. Sie besitzen bei
250°C ein Maximum von 1700 N/mm?* bzw. 1600 N/mm® und bei 375°C ein Minimum von
580 N/mm* bzw. 490 N/mm’. Die Streckgrenze bzw. die 0,01%-Dehngrenze sind iiber den
gesamten untersuchten Umwandlungstemperaturbereich zu bestimmen und
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Bild 9.11: Zugfestigkeit R,,, verschiedene Dehngrenzen R, und Streckgrenze R.s fiir
80 Si Cr 10 7 bei Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur

(t.=4h)

zeigen dhnliche Abhéngigkeiten von der Umwandlungstemperatur. Sie steigen von
490 N/mm”* bzw. 570 N/mm’* bei T,=200°C zu einem relativen Maximum von 1130 N/mm”
bzw. 1200 N/mm” bei T,=250°C an und fallen bis T,=375°C zu einem relativen Minimum
von280 N/mm’ bzw. 310 N/mm” wieder ab. Mit weiter steigenden Umwandlungstemperaturen
wird das Maximum bei T,=525°C von 1150 N/mm” bzw. 1310 N/mm’ erreicht.

Die Bruchdehnung in Bild 9.12 steigt von einem sehr geringen Wert bei T,=200°C kon-
tinuierlich zum Maximum von 10% bei T,=325°C an. Bei hoheren Umwandlungstemperaturen
fallen die Werte wieder auf fast 0% bei T,=400°C ab und verlaufen auf diesem Niveau bis
T.=500°C. Uber 525°C werden dann wieder groBere Bruchdehnungen von 4,5% beobachtet.
Da iiber dem ganzen untersuchten Temperaturbereich praktisch keine Einschniirdehnung
existiert, unterscheidet sich die Gleichmaf3dehnung kaum von der Bruchdehnung.
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Bild 9.12: Bruchdehnung As, Einschniirdehnung A. und Gleichmafdehnung Ay fiir
80 Si Cr 10 7 bei Raumtemperatur als Funktion der Umwandlungstemperatur

(t,=4h)

Bild 9.13 zeigt die Brucheinschniirung fiir 80 Si Cr 10 7 in Abhéngigkeit von der Umwand-
lungstemperatur. Sie steigt von 0,5% bei T,=200°C auf 11% bei T,;=325°C an und fillt dann
kontinuierlich auf Werte unter 1% bei T,=400°C ab. Die Kurve verlduft bis T,=475°C auf

diesem Niveau und steigt ab T,=500°C wieder an, um bei T,=525°C etwa 6% zu erreichen.

Der EinfluB} der Umwandlungstemperatur auf den Elastizitdtsmodul (vgl. Bild 9.14) 148t sich
im untersuchten Temperaturbereich durch die Gerade

E(T) =11 —2—-T, + 196 000 —~ 9.3)

mm?2°c mm?

beschreiben.
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Bild 9.13: Brucheinschniirung Z fiir 80 Si Cr 10 7 bei Raumtemperatur als Funktion der
Umwandlungstemperatur (t,=4h)
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Bild 9.14: Elastizitdtsmodul E fiir 80 Si Cr 10 7 bei Raumtemperatur als Funktion der
Umwandlungstemperatur (t,=4h)
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b)  Einflu} verfestigungsbedingter Restaustenitumwandlungen
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Bild 9.15: Restaustenitgehalte fiir 80 Si Cr 10 7 im Probenkopf, in der Mef3strecke und auf der
Bruchfldche in Abhdngigkeit von der Umwandlungstemperatur (t,=4h)

Bild 9.15 zeigt die Restaustenitgehalte fiir 80 Si Cr 10 7, gemessen im Probenkopf, in der Mef3-
strecke nach Erreichen der GleichmaB3dehnung und auf der Bruchfliche. Die Rest-
austenitgehalte des Probenkopfes fallen von 33 Vol% bei T,=200°C zu einem relativen Mi-
nimum von 22 Vol% bei T,=250°C ab. Bei weiter steigenden Umwandlungstemperaturen
wichst der Restaustenitgehalt bis zum Maximum von 53 Vol% bei T,=375°C an. Oberhalb
T,=375°C fallen die Werte wieder ab und erreichen bei T,=500°C 1 Vo0l%, um bis T,=525°C
wieder etwas anzusteigen. Die in der MeBstrecke gemessenen Restaustenitgehalte durchlaufen
ausgehend von 18 Vol% bei T,=200°C bei T,=250°C ein relatives Minimum von 15 Vol% und
steigen dann zum Maximum von 38 Vol% bei T,=350°C an. Bei weiter zunehmenden Um-
wandlungstemperaturen fallen die Restaustenitgehalte wieder bis auf 1 Vol% bei T,=500°C ab
und bleiben auf diesem Niveau bis T,=525°C. Die Restaustenitgehalte auf der Bruchfliche

liegen im gesamten untersuchten Umwandlungstemperaturbereich konstant unter 2 Vol%.
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Bild 9.16: ARA und ARA/Ag fiir 80 Si Cr 10 7 als Funktion der Umwandlungstemperatur
(ti=4h)

In Bild 9.16 sind die Restaustenitdifferenz zwischen Probenkopf und MefBstrecke sowie der
Quotient aus der Restaustenitdifferenz und der Gleichmafldehnung als Funktion der Um-
wandlungstemperatur aufgetragen. Die Restaustenitdifferenz fallt von 15 Vol% bei T,=200°C
auf3 Vol% bei T,=275°C ab. Bis T,=375°C steigt sie wieder auf 18 Vol% an, wobei die Werte
zwischen T,=300°C und 350°C ein Plateau von 12 Vol% bilden. Oberhalb T,=375°C fallen die
Werte, mit einem zweiten Plateau von 7 Vol% zwischen T,=400°C und 475°C, auf 1 Vol% bei
T,=500°C und 525°C ab. Die auf die Gleichmaf3dehnung bezogene Restaustenitdifferenz fallt
von sehr hohen Werten bei T,=200°C auf etwa 1 Vol%/% bei T,=275°C ab. Bis T,=325°C
verlauft die Kurve auf diesem niedrigen Niveau und steigt ab T,=350°C wieder an, um bei
T,=450°C eine Polstelle zu bilden. Ab T,=475°C fallen die Werte wieder von der Polstelle bis
auf 1 Vol%/% bei T,=500°C und 525°C ab.

9.3. Diskussion

Das sprode Verhalten des 80 Si Cr 10 4 im Umwandlungstemperaturbereich 200°C bis 225°C
ist, wie bei allen untersuchten Siliziumst&hlen auf eine in der gewéhlten Umwandlungszeit nur
unvollstindig abgelaufene bainitische Umwandlung zuriickzufiihren. Durch die geringere
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Kohlenstoffanreicherung des Austenits kann sich beim Abschrecken auf Raumtemperatur
Martensit bilden. Dieser nicht angelassene Martensit vermindert die Duktilitdtseigenschaften
des Werkstoffes stark und erniedrigt die erreichte Zugfestigkeit. Entsprechend tritt die grof3te
Zugtestigkeit bei T,=275°C auf (vgl. Bild 9.3), da hier die Umwandlung erstmals bis zu einem
stabilen Bainit/Restaustenit - Verhiltnis ablduft. Die sich bei hoheren Umwandlungs-
temperaturen anschlieBende Abnahme der Festigkeitswerte ist, wie schon diskutiert wurde, auf
die Verdnderung der vorhandenen Phasenanteile (besonders die Zunahme der Rest-
austenitmenge vgl. Bild 9.7), ihrer Morphologie, ihrer Kohlenstoffgehalte und Verset-
zungsdichte zurlickzufiihren.

Ab T,=275°C ist ein zunehmender TRIP-Effekt an der ansteigenden GleichmaB3dehnung und
dem linearen Verfestigungsanstieg in Bild 9.2 zu erkennen. Dieser TRIP-Effekt fiihrt zu einer
maximalen Dehnung von 24% bei T,=325°C (vgl. Bild 9.4). Das entspricht wie beim 80 Si 13
nicht dem maximalen Restaustenitgehalt, sondern dem Maximum des umgewandelten Rest-
austenits (vgl. Bild 9.8). Der TRIP-Effekt wird bei der groften Restaustenitstabilitdt am
stiarksten. Offensichtlich fiihrt der geringste Restaustenitumsatz pro Dehnungszuwachs zur
grofiten Gleichmaf3dehnung, und der Probenbruch tritt ein, wenn nahezu der gesamte Rest-
austenit umgewandelt wurde. Das erklért auch das Fehlen einer Einschniirdehnung, denn bei
T,=325°C liegen kurz vor Probenbruch etwa 33 Vol% Martensit vor, der eine Einschniirung
der Probe verhindert. Entsprechend représentiert die Brucheinschniirung in Bild 9.5 nicht die
lokale Einschniirung der Probe, sondern die Querschnittsreduzierung wihrend der homogenen
Verformung des Materials, die aufgrund der grofen GleichmaBdehnung bis zu 22% betrégt.
Wegen dieser engen Kopplung mit der GleichmaBBdehnung zeigt die Brucheinschniirung auch
die gleiche Abhéngigkeit von der Umwandlungstemperatur. Lediglich das Maximum der
Brucheinschniirung ist zu T,=300°C verschoben. Betrachtet man die Zugverfestigungskurven
fiir T,=275°C und 300°C in Bild 9.1 genauer, so erkennt man nur fiir diese Umwandlungs-
temperaturen eine geringere Einschniirdehnung, die das Maximum der Brucheinschniirung zu

niedrigeren Temperaturen verschiebt.

Oberhalb T,=325°C werden die Zugverfestigungskurven steiler und die Bruchdehnung klei-
ner. Bild 9.8 belegt, daB3 die ARA/A, - Werte mit wachsender Umwandlungstemperatur zu-
néchst leicht und dann sehr stark zunehmen, die Restaustenitstabilitit also entsprechend ab-
nimmt. Dies fiihrt iiber eine ausgepriagte Austenit - Martensit Umwandlung zu einer starkeren
Verfestigung. Die Morphologie des in blockformigen Austenitbereichen gebildeten Martensits
fithrt zum Bruch bevor die umwandlungsfiahige Restaustenitmenge erschopft ist. Das bewirkt
den beobachteten Riickgang der Bruchdehnung. Die Ursache fiir die Abnahme der Restauste-
nitstabilitdt ist der umwandlungstrige Bereich, der im ZTU-Diagramm dieses Stahles fiir
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400°C<T,<475°C (vgl. Abschn. 5) beobachtet wurde. Seine Auswirkungen flihren schon
oberhalb T,=325°C durch die abnehmende Umwandlungsgeschwindigkeit zu grof3eren Rest-

austenitgehalten, die immer weniger mit Kohlenstoff angereichert und somit instabiler sind.

Trotz des zulegierten Chromanteils liegt die Zugfestigkeit, die Dehngrenzen und die Streck-
grenze des 80 Si Cr 10 4 im Umwandlungstemperaturbereich 275°C bis 325°C unter den
entsprechenden Werten des 80 Si 10. Offensichtlich wird die durch das Chrom verursachte
Mischkristallverfestigung durch die Verminderung der Festigkeit durch den erhohten Rest-
austenitanteil iiberkompensiert. Oberhalb T,=475°C, also iiber dem umwandlungstridgen Be-
reich und bei nahezu restaustenitfreien Zustdnden, macht sich die Mischkristallverfestigung
bemerkbar und die Zugfestigkeit von 80 Si Cr 10 4 liegt iiber der des 80 Si 10. Sie erreicht bei
T,=525°C einen Wert, der unterhalb des umwandlungstrigen Bereichs erst wieder bei
T,=325°C gemessen wird. Vor allem steigert der bei T,=525°C nach ldngeren Umwand-
lungszeiten entstehende feinstreifige Perlit die mechanischen Eigenschaften. Dieses Geflige
ermdglicht offenbar eine schwach ausgeprégte Liidersbandausbreitung, so daf3 in der Zugver-
festigungskurve fiir T,=525°C ein Streckgrenzeneffekt beobachtet wird (vgl. Bild 9.1).

Der Elastizitdtsmodul in Bild 9.6 146t sich in drei Bereiche einteilen. Von T,=200°C bis 350°C
steigen die Werte leicht an, was mit der sinkenden Kohlenstoffkonzentration im bainitischen
Ferrit zu erkldren ist. Ab T,=375°C macht sich der wachsende Anteil des beim Abschrecken
auf Raumtemperatur gebildeten Martensits bemerkbar, dessen Elastizitdtsmodul etwa
190 000 N/mm” betrigt. Dieser Wert entspricht dem bei T,=200°C gefundenen, da sich dort
sowohl bainitischer Ferrit als auch Martensit mit der Legierungskohlenstoffkonzentration
bilden. Entsprechend dem wachsenden Anteil des Martensits sinkt der Elastizitdtsmodul bis
T,=450°C ab und steigt bei hoheren Umwandlungstemperaturen mit dem wieder sinkenden

Martensitanteil an.

Die erhohten Restaustenitgehalte in Bild 9.7, fir T,=200°C und 225°C sind die Folge einer
unvollstindigen Umwandlung in diesem Temperaturbereich. Die von T,=275°C bis 325°C
ansteigenden Werte ergeben sich aus der wachsenden Kohlenstoffanreicherung des Austenits.
Da mit weiter steigenden Umwandlungstemperaturen die Umwandlung immer unvollstéindiger
wird, nimmt, wie in Abschn. 5 gezeigt, der Restaustenitgehalt bei abnehmender Kohlenstoff-
anreicherung weiter zu, was zu den sehr hohen Restaustenitgehalten von 56 Vol% bei
T,=375°C fiihrt. Da aber beim 80 Si 10 auch bei unvollstindiger Umwandlung keine Rest-
austenitgehalte tiber 42 Vol% beobachtet wurden, muf3 eine stabilisierende Wirkung vom
zulegierten Chrom ausgehen.
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Die Restaustenitdifferenz zwischen Probenkopf und MeBstrecke (vgl. Bild 9.8) stellt den
wihrend der Verformung umgewandelten Restaustenit dar. Sie zeigt ein relatives Maximum
bei T,=325°C. Die hohe Stabilitit des Restaustenits gegen verformungsinduzierte Um-
wandlung bewirkt einen optimalen TRIP-Effekt, so da3 Bruch erst nach weitgehender Um-
wandlung des vorhandenen Restaustenits eintritt. Das zweite Maximum bei T,=400°C fillt in
einen Temperaturbereich mit kleiner Gleichmaf3dehnung. Hier ist die geringe Stabilitét flir die
grofle Umwandlungsmenge verantwortlich. Dementsprechend unterscheiden sich die ARA/A,
- Werte bei T,=325°C und 400°C um etwa den Faktor 20. Bis T,=475°C sinkt die Restauste-
nitdifferenz mit dem vorhandenen Restaustenit und bleibt bis T,=525°C auf niedrigem Niveau,
da die hier einsetzende Karbidbildung grofere Restaustenitmengen verhindert. Der Restaus-
tenitgehalt auf der Bruchflidche ist bei allen Umwandlungstemperaturen sehr gering. Die plasti-
sche Zone des bruchauslosenden Risses wandelt den nach der homogenen Verformung ver-

bliebenen Restaustenit nahezu vollstdndig um.

Der Stahl 80 Si Cr 10 7 zeigt grundsitzlich die gleichen Eigenschaften wie 80 Si Cr 10 4.
Lediglich die erreichten Bruchdehnungen sind geringer (vgl. Bild 9.9 und Bild 9.12). In Ka-
pitel 5 wurde erwihnt, daB3 in den Schliffbildern des 80 Si Cr 10 4 und 80 Si Cr 10 7 kleine
Chromkarbide zu sehen sind, deren Anzahl beim 80 Si Cr 10 7 wesentlich gréBer ist. Da die
Austenitisierungsbedingungen, die fiir beide Stidhle gleich zu 900°C und 20 Minuten gewéhlt
wurden, nicht zu einer vollstindigen Auflésung der Chromkarbide fiihren, sind die vor dem
Abkiihlen auf Umwandlungstemperatur gelosten Chrom- und Kohlenstoffgehalte bei beiden
Stdhlen fast gleich. Also verursachen lediglich die groere Anzahl der unaufgelosten Chrom-
karbide beim 80 Si Cr 10 7 das sprodere Verhalten dieses Werkstoffes.

Das Maximum der Zugfestigkeit in Bild 9.11 liegt beim 80 Si Cr 10 7 mit 2050 N/mm” bei
T,=250°C, hat sich im Vergleich zum 80 Si Cr 10 4 also etwas zu tieferen Umwandlungs-
temperaturen verschoben. Der umwandlungstrdage Bereich zeigt sich von T,=375°C bis 450°C.
Er hat sich also nur minimal zu tieferen Temperaturen erweitert. Die Brucheinschniirung in
Bild 9.13 zeigt, entsprechend ihrer Abhingigkeit von der Bruchdehnung, geringere Werte als
beim 80 Si Cr 10 4. Lediglich die Restaustenitdifferenz zwischen Probenkopf und MefBstrecke
liegt beim 80 Si Cr 10 7 niedriger als beim 80 Si Cr 10 4, was eine Folge der geringeren Bruch-
dehnung ist.

Der Elastizitdtsmodul in Bild 9.14 146t sich nicht in Bereiche einteilen, sondern wird offenbar
von T,;=200°C bis 525°C vom sinkenden Kohlenstoffgehalt im bainitischen Ferrit bestimmt.
Dies 148t sich anhand des ZTU-Diagramms aus Kapitel 5 erkldren. Es zeigt, daf sich auch bei
den Temperaturen des umwandlungstrigen Bereichs relativ rasch mehr als 10 Vol% Bainit
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bilden. Diese Erscheinung wurde im Zusammenhang mit der Keimwirkung der vorhandenen
Chromkarbidteilchen diskutiert. Diese Bainitanteile, die eine der Umwandlungstemperatur
entsprechende Kohlenstoffiibersittigung besitzen, liberdecken gemeinsam mit dem in 80 Si Cr
10 7 in stirkerem Ausmal als in 80 Si Cr 10 4 vorhandenen Chromkarbiden die in Zu-
sammenhang mit Bild 9.6 erorterten EinfluBgroBen.
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10.  Zusammenfassung

Die Untersuchungen erfolgten an Proben der Stéhle 80 Si 6, 80 Si 10 und 80 Si 13 (ansteigen-
der Si-Gehalt bei konstantem C-Gehalt), der Stahle 45 Si 10, 65 Si 7 und 80 Si 10 (ansteigen-
der C-Gehalt bei ndherungsweise konstantem Si-Gehalt) sowie der Stdhle 80 Si 10,
80 SiCr 10 4 und 80 Si Cr 10 7 (steigender Cr-Gehalt bei konstantem C- und Si-Gehalt), die
alle in einem selbst entwickelten Warmbaddilatometer umgewandelt wurden. Die wichtigsten
dabei erzielten Ergebnisse lassen sich bei den drei Stahlgruppen wie folgt zusammenfassen:

80 S1 6, 80 Si 10 und 80 Si 13

- Aufgrund der erstellten isothermen ZTU-Diagramme der Versuchswerkstoffe sind hinsich-
tlich der bainitischen Umwandlungsvorgénge drei Temperaturbereiche zu unterscheiden,

namlich
1) Mg <T,<350°C, wo unterer Bainit mit z.T. beachtlichen Restaustenitgehalten auf-
tritt,

2) 350 <T,<400°C, wo sich karbidfreier oberer Bainit mit sehr grolen Restaustenit-
anteilen bildet, die sich erst nach sehr langen Umwandlungszeiten unter Karbidbil-
dung bainitisch umwandeln und

3) T.>400°C, wo karbidhaltiger oberer Bainit entsteht, in dem auch der anfinglich noch
vorhandene Restaustenit zerfillt.

Dabei ist es zweckmiBig die Ubergangstemperatur T;; vom unteren Bainit zum karbid-

freien oberen Bainit als die Temperatur festzulegen, bei der der Restaustenitgehalt nach

Entwicklung eines stabilen Austenit / Bainit - Verhéltnisses den Wert von etwa 20 Vol-%

erreicht und die Ubergangstemperatur T;» vom karbidfreien zum karbidhaltigen oberen Bai-

nit zu definieren, bei der der Restaustenitgehalt den Wert von etwa 20 Vol-% unter Kar-
bidbildung wieder unterschreitet. Bei konstanten C-Gehalten und ansteigenden Si-Gehalten

ergibt sich Ty =const=350°C, wihrend T, von 375°C bei 1,5 Ma-% Si bis 400°C bei 3,3

Ma-% Si ansteigt. Bei den Versuchswerkstoffen lassen sich, wie bei 80 Si 10 exemplarisch

gezeigt, die im bainitischen Ferrit und im Restaustenit gelosten Kohlenstoffgehalte ab-

schitzen. Sie liegen im bainitischen Ferrit, je nach Umwandlungstemperatur und -zeit
zwischen 0,03 Ma-% und der Bruttokonzentration und erreichen im Restaustenit Werte bis
zu 1,5 Ma-%.

- Die Werkstoffwiderstinde bei ziigiger Beanspruchung werden stark vom Restaustenit-
gehalt, der mit wachsendem Si-Gehalt von maximal 17 Vol-% bei 80 Si 6 auf maximal
42 Vol-% bei 80 Si 13 ansteigt, und dessen Stabilitidt gegen beanspruchungsinduzierte
Umwandlung beeinflu3t. Der Restaustenit mit hoher Stabilitdt liegt bei Gehalten <38 Vol%
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filmartig zwischen den Bainitplatten verteilt vor, wahrend er sich bei Gehalten >38 Vol% in
groberen Blocken mit geringer Stabilitdt ausbildet. Die Maximalwerte der 0,2%-Dehn-
grenzen bei Raumtemperatur steigen von etwa 1700 N/mm” bei 80 Si 6 auf 1900 N/mm? bei
80 Si 10 an und fallen dann bei 80 Si 13 aufgrund der dort geringeren Restaustenitstabilitit
wieder auf 1500 N/mm” ab.

Beanspruchungsinduzierte Umwandlungen des Restaustenits in Bereichen mit lokalen
Spannungsiiberh6hungen verzogern bei den bainitisch-austenitischen Stihlen den Beginn
der Brucheinschniirung, so dafl die Werkstoffe stirker verfestigen. Als Folge werden grof3e
Zugfestigkeiten von R,;=2000 N/mm” bei 80 Si 6 und R,;=2400 N/mm” bei 80 Si 10 und
sehr grofle Gleichmafldehnungen von A=18% bei 80 Si 6 und A,=32% bei 80 Si 10 beo-
bachtet. Steigende Si-Gehalte begiinstigen diesen TRIP-Effekt, solange der Restaustenit
nach der Umwandlung noch filmartig zwischen den Bainitplatten vorliegt.

Bei Variation der Verformungstemperatur zeigt sich eine komplexe Uberlagerung der
Temperaturabhéngigkeiten des thermischen FlieBspannungsanteils, der Einsatzspannung
umwandlungsinduzierter Plastizierungen und dynamischer Reckalterungsprozesse. Bei
Temperaturen knapp iiber der sekunddren Martensitstarttemperatur M; werden durch den
dort auftretenden TRIP-Effekt potentiell bruchauslésende Spannungskonzentrationen op-
timal abgebaut, so daf} hier die grofften Bruchdehnungen beobachtet werden konnen. Da-
gegen wirkt sich unterhalb M{ der beim Abkiihlen auf Versuchstemperatur thermisch
gebildete Martensit negativ auf die mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe aus.

Das Wechselverformungsverhalten von 80 Si 10 und 80 Si 13 wird bei Raumtemperatur und
groBen Beanspruchungsamplituden aufgrund auftretender Eigenerwdrmung durch Wech-
selentfestigung bestimmt. Im Zeitfestigkeitsgebiet wird nach Probenbruch eine der Beans-
pruchungsamplitude  proportionale  Restaustenitumwandlung  festgestellt. Die
Zug-Druck-Wechselfestigkeiten von 60 min bei T,=400°C umgewandeltem 80 Si 10 und
80 Si 13 betragen etwa 500 N/mm” und etwa 300 N/mm’. Die Biegewechselfestigkeit von
80 Si 10 betrdgt, sowohl nach Umwandlungen bei 275°C, als auch nach Umwandlung bei
350°C Rpw=530 N/mm’. Sie kann durch eine Kugelstrahlbehandlung erheblich auf etwa
780 N/mm’* gesteigert werden. Beim 80 Si 13 wird dagegen mit Rpy,=370 N/mm* fiir
T,=275°C und Ry, =580 N/mm” fiir T,=350°C eine ausgeprigte Abhingigkeit von T, be-
obachtet.
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45 8110, 65 Si7 und 80 Si 10

- Die ermittelten isothermen ZTU-Diagramme erlauben bei 45 Si 10 und 65 Si 7 hinsichtlich
der Merkmale der bainitischen Umwandlung die Festlegung der gleichen Temperaturberei-
che wie oben fiir 80 Si 10. Die Ubergangstemperatur Ty sinkt mit steigendem Kohlen-
stoffgehalt von 360°C auf 350°C ab. Dagegen wird bei ndherungsweise konstantem
Si-Gehalt die Ubergangstemperatur Ty > durch den steigenden C-Gehalt nicht beeinflut und
liegt bei #380°C.

- Mit sinkendem Kohlenstoffgehalt fallen die maximalen Restaustenitgehalte von 33 Vol-%
beim 80 Si 10 auf 21 Vol-% beim 45 Si 10 bzw. 19 Vol-% beim 65 Si 7. Durch die relativ
geringen Restaustenitgehalte von 45 Si 10 bzw. 65 Si7 tritt dort kein ausgeprigter
TRIP-Effekt auf, so daB3 sich mit 26% bzw. 18% deutlich kleinere Bruchdehnungen als beim
80 Si 10 einstellen. Dieser Befund und die unterschiedlichen Mischkristallverfestigungen
durch geldosten Kohlenstoff bewirken, da3 die Maximalwerte der Zugfestigkeit mit wach-
sendem Kohlenstoffgehalt von 2000 N/mm’ bei 45 Si 10 iiber 2200 N/mm” bei 65 Si 7 bis
2300 N/mm® bei 80 Si 10 steigen.

80S110,80 SiCr 104 und 80 SiCr 10 7

- Durch Zusatz von Chrom wird die Form der isothermen ZTU-Diagramme im Vergleich zu
der des 80 Si 10 merklich verdndert. Trotzdem bleiben wie bei den anderen Werkstoff-
gruppen die drei Temperaturbereiche mit unterschiedlichen Bainitumwandlungen erhalten.
Bei gleichen C- und Si-Gehalten nimmt mit wachsendem Cr-Gehalt Ty ; von 360°C auf
320°C ab, wihrend bei Ty, zwischen 400°C und 500°C ein umwandlungstriger Bereich
auftritt, der den karbidfreien oberen Bainit vom karbidhaltigen oberen Bainit trennt. In-
nerhalb dieses Bereichs verlduft die bainitische Umwandlung sehr langsam, so da3 nach
dem Abschrecken von diesen Temperaturen auf Raumtemperatur grole Mengen an Mar-
tensit vorliegen.

- Gegeniiber 80 Si 10 mit maximal 33 Vol-% Restaustenit zeigen die mit 1,5 Ma-% und
1,75 Ma-% Cr legierten Stdhle nach gleicher Austenitisierung und gleicher isothermer
Umwandlung maximale Restaustenitgehalte bis zu 56 Vol-%. Bei beiden Stihlen besitzt der
Restaustenit nur eine geringe Stabilitdt gegen beanspruchungsinduzierte Umwandlung,
wodurch sich deren mechanische Eigenschaften gegeniiber denen von 80 Si 10 stark ver-
schlechtern.
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