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Kurzfassung

Die mechanischen Eigenschaften von Grobblechen werden mafigeblich durch die Mi-
krostruktur beeinflusst. Ein moglichst feines austenitisches Gefiige ist hierbei wiin-
schenswert, da hierdurch das ferritische Gefiige nach der Phasenumwandlung ebenfalls
fein wird, und sich somit positiv auf die gewiinschten Eigenschaften auswirkt. Der ein-
fachste Weg, dies zu realisieren, waren moglichst hohe Umformgrade und moglichst
geringe Umformtemperaturen beim Warmwalzen. Dies ist jedoch aufgrund der dabei
sehr hohen Krafte auf das Walzgeriist aus prozesstechnischer Sicht nicht moglich.
Neue Legierungskonzepte erlauben es jedoch, die gewiinschte Mikrostruktur zu erzielen,
wéahrend man nicht mehr auf eine extreme Wahl der Prozessparameter angewiesen ist.
Mikrolegierungselemente wie Niob und Titan haben diesbeziiglich einen sehr grofien
Einfluss. Thre Ausscheidungen, welche sie primér zusammen mit Kohlenstoff und Stick-
stoff bilden, sind bei richtig gewahlter Prozessfithrung dazu in der Lage, die zwangslaufig
auftretende Kornvergroberung zu reduzieren und die Rekristallisation zu verzogern oder
kurzfristig ganz zu unterbinden. Da das durch die Deformation verfeinerte Gefiige auf
diese Weise zwischen den einzelnen Walzstichen weniger stark vergrobert, konnen somit
vergleichsweise feinkornige Mikrostrukturen eingestellt werden, ohne auf hohe Umform-
grade angewiesen zu sein.

Die Fenster, in welchen alle Prozessparameter so zusammenspielen, dass der gewiinschte
Effekt erzielt wird, sind jedoch sehr eng, weshalb eine genaue Kenntnis der Einflussgro-
Ben und deren Beeinflussung untereinander, von auflerster Wichtigkeit ist.

Die Ermittlung dieser Prozessfenster, der Einflussgrofien, als auch deren Uberlagerun-
gen, sollen in dieser Arbeit ermittelt werden. Hierzu werden sowohl Kornwachstums-
als auch Rekristallisationsexperimente an verschiedenen Schmelzen im Labormafistab
durchgefiihrt. Die daraus gewonnenen Kornwachstums- und Rekristallisationskinetiken
dienen als Validierung fiir eine selbst entwickelte Simulation. Mit deren Hilfe soll es
zukiinftig moglich sein, fiir &hnliche Stahle die Parameter fiir giinstige Prozessfenster
zu ermitteln, um auf diese Weise die Herstellungsprozesse fiir neu entwickelte Stéhle zu

optimieren.






Abstract

The mechanical properties of heavy plate are significantly influenced by its microstruc-
ture. A microstructure with the finest possible austenitic grain is desirable, as this
results in a similarly fine ferritic microstructure after phase transformation, which has
a beneficial effect on the desired material properties. The simplest way to achieve this
would be through the highest possible degrees of deformation and the lowest possible
forming temperatures during hot rolling. However, from a process engineering perspec-
tive, this is not feasible due to the extremely high forces exerted on the rolling stand.
New alloying concepts, however, make it possible to achieve the desired microstructure
without relying on such extreme choices of process parameters. Microalloying elements
such as niobium and titanium have a significant influence in this regard. Their preci-
pitates, primarily formed with carbon and nitrogen, can—given appropriately selected
processing conditions—effectively reduce the inevitable grain coarsening and delay or
even temporarily suppress recrystallization. As a result, the microstructure refined by
deformation experiences less coarsening between rolling passes, allowing the production
of comparatively fine-grained microstructures without requiring high degrees of defor-
mation.

However, the process windows in which all parameters interact to produce the desired
effect are very narrow, making a precise understanding of the influencing variables and
their interdependencies critically important.

This study aims to determine these process windows, the influencing parameters, and
their interactions. To this end, both grain growth and recrystallization experiments
will be conducted on various laboratory-scale heats. The grain growth and recrystalli-
zation kinetics obtained from these experiments will serve to validate a self-developed
simulation. With the aid of this simulation, it should be possible in the future to de-
termine favorable process window parameters for similar steels, thereby optimizing the

manufacturing processes for newly developed steel grades.
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1 Einleitung

Weltweit werden heutzutage in etwa 2500 verschiedene Stahlsorten hergestellt. Je nach
dem welche Eigenschaften des spéateren Produkts im Vordergrund stehen sollen, kom-
men verschiedene Systeme zur Benennung in Frage. Die Stédhle konnen sowohl nach
ihrer Zusammensetzung, Einsatzgebiet, Mikrostruktur oder auch dem Herstellungspro-
zess klassifiziert werden, um nur einige Beispiele zu nennen. In Zeiten des Klimawandels,
spielen an dieser Stelle die high-strentgh low-alloy steels (HSLA-Stéahle) eine grofie Rolle.
Im Gegensatz zur gangigen Unterteilung, welche sich primér an der chemischen Zusam-
mensetzung orientiert, werden diese Stahle primér auf ihre mechanischen Eigenschaften
hin konditioniert [1]. Auch wenn die mechanischen Eigenschaften nicht komplett von
der Zusammensetzung entkoppelt werden konnen, ist das Hauptziel bei HSLA-Stéhlen,
diese Eigenschaften iiber eine genau abgestimmte thermomechanische Prozessfiihrung
(TMCP- thermo-mechanical controlled process) zu erhalten. Die so erhaltenen Stéah-
le haben herausragend mechanische Eigenschaften, welche bei herkémmlichen Stéhlen
nur tber eine groflere Dimensionierung des verwendeten Bauteils moglich wéren. Der
Einsatz dieser hochfesten Stahle ist dementsprechend weit gefiachert und reicht vom
Karosseriebau, bei welchem die Sicherheit im Vordergrund steht, bis hin zur struktu-
rellen Infrastruktur, wie Briicken, bei denen es primér um die Reduktion des Eigenge-
wichtes geht. Die Einstellung der gewiinschten mechanischen Eigenschaften tiber das
TMCP hat zusétzliche Vorteile. Durch die Reduktion der Legierungselemente, allen
voran Kohlenstoff, sind die Stdhle weiterhin schweiflbar, ohne zu einer Rissanfélligkeit
an den Schweifindhten zu neigen, weshalb sie nicht mehr genietet werden miissen, wie

es frither bei Stahlen mit &hnlichen mechanischen Eigenschaften der Fall war.

Die hohe Festigkeit bei HSLA-Stéhle ist mehrheitlich auf eine Kornfeinung und nur zu
einem geringen Anteil auf eine Ausscheidungshértung zurtickzufithren [2]. Die tiber das
feine Gefiige erhaltene Festigkeit hat im Gegensatz zu anderen festigkeitssteigernden
Mechanismen den Vorteil sich ebenfalls positiv auf die Zahigkeit auszuwirken. Daher
ist das Ziel, am Ende des Warmwalzprozesses ein moglichst feines Austenitkorn vorlie-
gen zu haben, welches seinerseits iiber die somit erhohte Anzahl an Keimbildungsstellen
fiir ein moglichst feines ferritisches Gefiige im Endprodukt verantwortlich ist. Dement-
sprechend liegt das Hauptaugenmerk auf der Verhinderung des Kornwachstums des
austenitischen Gefiiges in allen Stadien des Prozesses. Das Wissen iiber die dafiir erfor-
derlichen Ablaufe wihrend des TMCP sind daher von entscheidender Bedeutung. Nach
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dem Guss des Halbzeugs wird der Stahl typischerweise in einem Nachwarmofen auf ei-
ne Temperatur T> A3 erwarmt. Dies dient dazu die Temperatur innerhalb des Stahls
homogenisieren, das durch das Gielen entstandene dentritische Gefiige zu beseitigen
und den Stahl so zu erweichen, dass er im weiteren Verlauf gewalzt werden kann [3].
Auch wenn in diesem Prozessschritt das Kornwachstum gewtiinscht ist, um das sowohl
chemisch als auch kristallografisch inhomogene Gussgefiige in ein homogeneres, globu-
lares Geflige umzuwandeln, ist jegliches Kornwachstum, welches tiber die Homogenisie-
rung hinausgeht unerwiinscht, da jegliche Vergroberung der Austenitkérner sich auf die
Nachfolgenden Prozessschritte negativ auswirkt. Das Kornwachstum muss deshalb limi-
tiert werden. Dies geschieht tiber die Zugabe von Legierungselementen wie Niob (Nb),
Titan (Ti), Vanadium (V) und auch Aluminium (Al). Hierbei reichen bereits geringe
Mengen, typischerweise 0,05-0,4 gew.% aus, um den gewunschten Effekt zu erzielen,
weshalb die HSLA-Stéhle im deutschen Sprachgebrauch auch héufig als mikrolegierte
niederkohlige Stéhle bezeichnet werden. Die kornwachstumshemmende Wirkung die-
ser Mikrolegierungselemente ist hauptsachlich auf zwei Effekte zuriick zufithren. Zum
einen ist hier der Solute-Drag Effekt zu nennen, dessen Wirkweise darauf beruht, dass
die Mobilitat der Korngrenzen reduziert wird, wenn die Konzentration dieser Elemen-
te an den Korngrenzen erhoht ist [4]. Da unter den Mikrolegierungselementen Nb im
Verhéltnis zu Eisen (Fe) den grofiten Unterschied beztiglich der Atomradien aufweist,
profitiert Nb insbesondere von der Segregation im freien Volumen an Korngrenzen,
um so die Verzerrung des Eisengitters zu reduzieren [5], weshalb es zusammen mit
Molybdén (Mo) als Hauptverursacher fir diesen Effekt angefiihrt wird. Eine zusétz-
liche und die wohl weitaus wichtigere Wirkung entfalten die Mikrolegierungselemente
durch ihre hohe Affinitdt zu den Elementen Kohlenstoff (C) und Stickstoff (N). Die
sich auf diese Weise bildenden Phasen, welche alle oben genannten Elemente enthalten
konnen, werden haufig als Misch-Karbonitride bezeichnet. In den meisten Féllen lasst
sich die Zusammensetzung aber auf die in diesen Phasen am weitaus haufigsten vor-
kommenden Elemente Nb, Ti, C und N reduzieren, im weiteren Verlauf (Nb, Ti)(C, N)
genannt. Die Wirkung dieser Ausscheidungsphasen kann tiber das sogenannte Zener-
Pinning erklédrt werden, bei welchem eine Korngrenze, die wihrend ihrer Migration auf
eine dieser Phasen trifft, ihre Korngrenzenergie und somit die Triebkraft zum weite-
ren Wachstum reduziert, da ein Teil der Grenze zwischen beiden Koérnern, durch eine
energetisch giinstigere Phasengrenze zwischen Korn und Ausscheidungsphase ersetzt
wird [6]. Die verschiedenen Zusammensetzungen der Ausscheidungsphasen entfalten ih-
re Wirkung dabei jeweils in verschiedenen Temperaturbereichen. Im Nachwérmofen,
genauso wie bei der Verschweiflung der HSLA-Stéhle, also bei Temperaturen deutlich
iiber 1200°C, hindern fast ausschliefllich Titannitride (TiN) die Kérner am Wachsen, da
Niobcarbide (NbC) und andere Phasen bei diesen Temperaturen nicht stabil sind und

somit nur in geloster Form in der Matrix vorliegen und iiber den Solute-Drag Effekt
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ihren Teil beitragen.

Im Anschluss an das Vorwédrmen muss der Stahl gewalzt werden. Dies dient einerseits
dazu, das Produkt auf seine gewiinschten Endmafle zu bringen, auf der anderen Sei-
te stellt dieser sowohl mechanische als auch thermische Prozessschritt des Halbzeugs
den Hauptteil des TMCP dar. Der Fokus liegt hierbei auf der Kornfeinung durch Re-
kristallisation [7, 8]. Hierbei wird die durch das Walzen eingebrachte Energie nicht
ausschlieflich in die Anderung der Form des Halbzeugs umgewandelt, sondern fiihrt
auch innerhalb der einzelnen Austenitkérner zu einer hohen Defektdichte in Form von
Versetzungen. Die auf diese Weise gespeicherte Energie wird anschliefend wieder iiber
Erholungsprozesse und die Rekristallisation abgebaut. Hierbei stellen die Erholung und
die Rekristallisation zwei konkurrierende Mechanismen dar. Da die Erholung im Ver-
gleich zur Rekristallisation keine Inkubationszeit hat, startet sie zwangslaufig vor der
Rekristallisation und reduziert somit die Triebkraft fiir dieselbige. Gleichzeitig fordert
die Erholung iiber die Ausbildung von Subkorngrenzen, welche als Keimstellen dienen,
aber auch die Rekristallisation [9]. Wéhrend der Rekristallisation wachsen die bei der
Erholung entstandenen Keime in das sie umgebende deformierten Gefiige [10]. Da im
allgemeinen auf jedes deformierte Korn mehr als eine Keimstelle kommt, wird auf diese
Weise mit jedem Durchgang das Ausgangsgefiige weiter verfeinert. Mit einer genauen
Kenntnis iiber die Rekristallisationskinetik ist es moglich die Zeit zwischen den ein-
zelnen Walzdurchgingen auf die Geschwindigkeit der Rekristallisation abzustimmen.
Hierdurch kann vermieden werden, dass der Effekt der Kornfeinung durch die Rekris-
tallisation nicht durch ein auf die Rekristallisation folgendes Kornwachstum reduzieren
wird. Zusétzlich bietet dieses Wissen die Moglichkeit, nachfolgende Walzdurchgéange
zu durchlaufen, wahrend die Rekristallisation des vorherigen Durchgangs noch nicht
vollstandig abgeschlossen ist. Die somit akkumulierte Deformation fithrt zu einer zu-
sitzlichen Kornfeinung. Um diesen Effekt besser Ausnutzen zu kénnen, ist eine langsame
Rekristallisationskinetik ideal. Folglich wére es sinnvoll die Walztemperatur unter die
Rekristallisationstemperatur (7,.) zu senken, um die Rekristallisation so weit es geht zu
unterdriicken. Dies ist aber technologisch nicht méglich. Ohne die entfestigende Wir-
kung von Erholung und Rekristallisation wiirde die durch akkumulierte Deformation
eingebrachte Verfestigung die Kréfte fiir jede weitere Deformation enorm ansteigen las-
sen, womit kein weiteres Walzen moglich wére. Die Entfestigung tiber Erholung und
Rekristallisation sind dementsprechend notwendig, um das Walzen in dem gewiinsch-
ten Ausmaf durchfithren zu kénnen. Entsprechend muss bei Temperaturen > T, ge-
walzt werden und die Geschwindigkeit der Kinetik angepasst werden. Diese kann durch
den gelosten Nb-Gehalt und die (Nb, T%)(C, N)-Ausscheidungen mafigeblich beeinflusst
werden [2]. Das genaue Ausscheidungsverhalten des Nb héngt von der Temperatur, der
Nb-Konzentration, aber auch vom der aktuellen Versetungsdichte, dem Umformgrad ¢,

der Umformrate ¢ und auch von der aktuellen Korngrofle ab. Um die Rekristallisati-
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Abb. 1.1: a) schematische Darstellung der Prozessparameter Temperatur und Umformung auf die
Korngrofie und den gelosten Nb-Gehalt wiahrend des Vorwarmens und des Walzens

b) schematische Darstellung eines Walzstiches und der Anderung der Austenitkornform-
und Grofe liber die Zeit

onskinetik zur richtigen Zeit zu verlangsamen oder eventuell sogar einzufrieren, ist es
deshalb wichtig das zu erwartende Ausscheidungsverhalten genaustens zu kennen und
deshalb die genauen Wechselwirkungen der genannten Einflussparameter auf selbiges zu
beachten. Hauptverantwortlich fiir die Entschleunigung der Kinetik ist Nb aus zweierlei
Griinden. Dies liegt daran, dass es das einzige der Mikrolegierungselemente ist, welches
sich beim Vorwédrmen in der Matrix 16st und dessen Loslichkeit im Temperaturbereich
des Walzens wieder so weit abgenommen hat, dass es sich wahrend der Rekristallisation
wieder ausscheidet. Die hohe Versetzungsdichte beim Walzen fithrt hierbei zu einer Ver-
starkung dieses Effekts, da die Versetzungen einerseits als Keimbildungsstellen dienen,
andererseits die Diffusion tiber das Versetzungsnetzwerk beschleunigt ablduft und somit
die Ausscheidungskinetik erheblich beschleunigt wird[11, 12]. Die auf diese Weise ent-
standenen Ausscheidungen werden deshalb auch dehnungsinduzierte Ausscheidungen
(SIP- strain induced precipitates) genannt. Eine schematische Darstellung der verschie-

denen Stadien des Vorwérmen und Warmwalzens ist in Abbildung 1.1 gegeben.

Um die genauen Eigenschaften des finalen Produkts einstellen zu konnen ist es uner-
lasslich die genauen Abléufe innerhalb des Walzgutes wahrend des Vorwarmens und
der Rekristallisation vorhersagen zu koénnen und alle darauf einflussnehmenden Gro-
Ben zu jedem Zeitpunkt zu kennen. Dies ist keine triviale Aufgabe, da die meisten der
Groflen wahrend des Prozesses nicht messbar sind und sie sich binnen kurzer Zeit an-
dern konnen. Wahrend es Methoden gibt, mit welchen sich die Korngréfie wiahrend des
Prozesses in gewissem Mafle ermitteln lasst [13, 14], ist dies fiir den in der Matrix ge-
losten Nb- und Ti-Gehalt oder fiir den rekristallisierten Anteil nicht moglich. Um diese

GroBen zu ermitteln kénnen Versuche im Labormafstab durchgefiihrt werden. Hierbei
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werden fiir verschiedene Kombinationen an Prozessparametern, wie der Austenitisie-
rungstemperatur, der Heizrate T, der Zeit t, dem Umformgrad ¢, der Umformrate ¢,
der Umformtemperatur und natiirlich der Materialzusammensetzung die unbekannten
GroBen bestimmt. Aus diesen Messdaten werden anschlieend empirische Gleichun-
gen abgeleitet mit deren Hilfe die unbekannten Groflen inter- und extrapoliert werden
kénnen [15-17]. Auch wenn diese physikalisch basierten Gleichungen die Tendenzen
richtig widerspiegeln, fehlt ihnen letztendlich eine detaillierte Beschreibung der Inter-
aktion der Parameter, welche letzten Endes fiir die beobachteten Effekte verantwortlich
sind und mithilfe der Gleichungen unzureichend modelliert werden. Haufig sind die
Abweichungen der empirischen Modelle auch darauf zurtick zufithren, dass sich das
System thermodynamisch gesehen zu keinem Zeitpunkt im Gleichgewicht befindet und
das Wechselwirkungen, welche wahrend einer Kinetik eine grofie Rolle spielen konnen,
unzureichend wiedergegeben werden, wenn nur die Konditionen zum Start der Kinetik

in der Formel eine Rolle spielen.

Die bessere Moglichkeit einen Einblick in die Gesamtheit der Abldufe innerhalb der
Prozesse zu bekommen, ist eine Simulation. Erste Arbeiten hierzu erschienen in den
1970er und 1980er Jahren [18] und wurden rasch weiterentwickelt [19-21]. Viele die-
ser Arbeiten bauen auf den Ansitzen von [22-29] auf. Spétestens mit der Arbeit von
[30] begann der Durchbruch der Simulationsmethoden zur Prozessoptimierung in der
Stahlproduktion. Wahrend die Mehrzahl der géngigen Simulationen die Mikrostruk-
tur innerhalb der Stadhle wihrend des Prozesses beschreiben, versuchen neuere Modelle
auch gezielt mit kiinstliche Intelligenz (KI) oder neuronalen Netzen (NN) das Gefiige
zu beschreiben [31-33] oder mit einer Kombination beider Ansétze [34]. Der Vorteil der
physikalisch basierten Modelle besteht darin, dass sie gegeniiber den Modellen, welche
auf KI oder NN basieren und somit eine gewisse "Blackbox” darstellen, Einsicht in die
physikalischen und metallurgischen Vorgénge gewéhren [35], weshalb an dieser Stelle
nur auf die erst genannten weiter eingegangen wird.

Die bekannten Modelle lassen sich nach diversen Gesichtspunkten unterteilen, seien
es Prozessabschnitte die simuliert werden, als Beispiel seien hier Erstarrungsmodelle,
Rekristallisationsmodelle, Ausscheidungsmodelle oder Phasenumwandlungsmodelle ge-
nannt, oder der Grad an Details beziehungsweise die Gréfenordnung, welche simuliert
werden soll. Auf der makroskopischen GroBenskala, ist die Ahnlichkeit der Modelle mit
den zuvor genannten empirischen Gleichungen oft nicht von der Hand zu weiflen. Mit
identischen Ansétzen aber in iterativer Form dargestellt, benotigen diese Modelle teils
noch zu viele Fit-Parameter, welche wegen unzureichender Abhéngigkeiten innerhalb
des Models, auf die genaue Problemstellung angepasst werden miissen [36-45]. Aus die-
sem Grund sind die Ergebnisse solcher Modelle, bei Anderung der Randbedingungen,
nur bedingt vertrauenswiirdig und es lassen nur sehr wenig Riickschliisse auf messtech-

nisch schwer zugéngliche Wechselwirkungen zu. Auf der Mesoskopischen Groflenskala
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sind eine Vielzahl von Modellen mit verschiedenen Ansétzen anzutreffen. Hier soll-
ten zuerst zwischen denen ohne eine laterale Auflosung und denen mit unterschieden
werden. Modelle ohne laterale Auflosung versuchen das Geschehen auf einem statis-
tischem Weg zu beschreiben. Oftmals werden, aufgrund des Mangels der Moglichkeit
der individuellen Berechnungen ohne laterale Auflosung, Mittelwerte zur Beschreibung
des gesamten Systems herangezogen, weshalb diese Modelle oft auch "mean field mo-
dels"genannt werden. Die Idee dahinter ist, eine Vielzahl an unbekannten oder schwer
zu bestimmenden Wechselwirkungen, durch eine von auflen zu beobachtende effektive
oder auch "mittlere"Wechselwirkung zu beschreiben. Als Beispiel sei an dieser Stelle ein
Austenitkorn angefiihrt, dessen individuelles Wachstum beziiglich seiner Nachbarkor-
nern von viele Faktoren abhéngt. Die jeweiligen Korngrenzenergien, welche ihrerseits
wiederum abhéngig von der Missorientierung der Korner und der Lage und der Kriim-
mung der Korngrenze abhéngt, sei hier nur als ein Beispiel genannt um die Komplexitat
der Situation zu verdeutlichen. Da solche Werte schwer zu quantifizieren sind, wird die
Korngrenzenergie als ein konstanter, mittlerer Wert angenommen und die Kriimmung
der Korngrenze ebenfalls als der reziproke Radius eines flachendquivalenten Kreises ge-
mittelt [23, 46]. Im Bereich der Simulation von Ausscheidungen spielt der Ansatz des Ex-
tremalprinzips eine noch groflere Rolle. Wahrend hier das Wachstum der ausgeschiede-
nen Partikel ebenfalls proportional zum reziproken Radius ist, ist es auch abhéngig von
der Zusammensetzung. Dieser klassische, in der Nicht-Gleichgewichts-Thermodynamik,
haufig anzutreffende Ansatz, trifft hierbei die Annahme, dass ein System, welches sich
nicht im Gleichgewicht (GG) befindet, dieses so schnell wie méglich erreichen moch-
te und zu diesem Zweck extreme Zustidnde annimmt. Anwendung findet dieser Ansatz
haufig in thermodynamischen Simulationen, welche auf dem CALPHAD-Ansatz (CAL-
culation of PHAse Diagrams) beruhen [47-49], sind aber nicht auf diese limitiert [50, 51].

Als Simulationsmethoden mit lateraler Auflosung kénnen an dieser Stelle als Grundty-
pen MC-Simulationen, Cellular Automata Simulationen (CA-Simulationen) und Phasen
Feld Simulationen (PF-Simulationen) genannt werden, welche sich wiederum in viele
Unterkategorien, die sich auch teils zwischen den Grundtypen bewegen, unterteilen las-
sen. Mit der Hilfe von Monte Carlo Algorithmen kénnen einen Vielzahl von Problemen
gelost werden. MC-Simulationen welche einen Simulationsraum lateral diskretisieren
werden haufig auch Monte-Carlo Potts Modelle genannt und zur Simulation von Korn-
wachstum oder Rekristallisation genutzt, konnen auch aber genutzt werden um diffusi-
onskontrollierte Phasenumwandlungen abzubilden. Kern einer jeden MC-Simulation ist
eine Energie-Funktion, welche bestimmt wie sich eine Zustandsédnderung eines diskreten
Volumens auf die Gesamtenergie des Systems auswirken wiirde. Eine Zustandsdnde-
rung, welche die Gesamtenergie minimiert wird hierbei gegentiiber dem Status Quo oder
einer Erhohung der Energie bevorzugt. Iterativ tiber die Zeit und fiir alle Volumenele-

mente der Simulation ausgefiihrt entwickelt sich so das System von einem Zustand in
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einen anderen. Wahrend bei einer MC-Simulation die Zustandsénderungen auf Wahr-
scheinlichkeiten basieren, gehorchen diese Anderungen bei CA-Simulationen determi-
nistischer Natur. Die deterministischen Ansédtze werden hierbei nicht auf das gesamte
System, sondern lokal angewendet. Im Gegensatz zu MC-Simulationen, in welchen die
Anzahl der Iterationen driiber entscheidet, wie das Ergebnis ausfillt, wird die Zeit-
abhéngigkeit in CA-Simulationen tiber physikalische GesetzméafBigkeiten berticksichtigt.
Eine Kombination beider Ansétze, bei welchem die lokalen Wechselwirkungen der CA-
Simulationen zuséatzliche probabilistische Einfliisse haben, sind auch moglich. Sie werden
daher probabilistische CA-Simulationen genannt. Sowohl der MC-Simulation als auch
der CA-Simulation ist gemein, dass sie aufgrund der Diskretisierung des Raums nicht
in der Lage sind kontinuierliche Uberginge darzustellen sondern intrinsisch dazu ver-
anlagt sind ausschliellich scharfe Grenzflichen auszubilden. Letztendlich gibt es auch
Diskussionen, die sich damit beschéftigen inwiefern die verschiedenen Diskretisierun-
gen, quadratisch, dreieckig oder hexagonal, die Ergebnisse selbst beeinflussen [52]. Die
PF-Simulationen umgehen dieses Problem. Sogenannte Ordnungsparameter, zb Kris-
tallorientierung, Phasen oder Konzentrationen beschreiben den Raum kontinuierlich.
Eine dynamische Anderung dieser Ordnungsparameter und deren Ableitungen bewirkt
eine Anderung der Energie das gesamten Systems, was letzten Endes zur Evolution
der Mikrostruktur fithrt. Fir eine vollstandige Implementierung missen jedoch viele
physikalische und thermodynamische Abhéngigkeiten bekannt sein, damit die Ande-
rung der Ordnungsparameter auch den gewiinschten Effekt auf das System haben. Die
Moglichkeit, durch eine einfach Erhohung der Anzahl der Ordnungsparameter die zu
berticksichtigenden Wechselwirkungen, mit einzubeziehen und das Model somit kom-
plexer und zunehmend physikalisch inharent zu gestalten, machen PF-Simulationen
zu den gefragtesten Methoden, nicht nur innerhalb der Materialwissenschaften. Da die
Evolution des Gefiiges allerdings auch auf der Losung von Differentialgleichungen be-
ruht, geht im Vergleich zu MC-Simulationen oder CA-Simulationen jede Erweiterung

der Problemstellung mit erheblichen Kosten was die Rechenzeit betrifft einher.

Auf einer noch kleinere Grofienskala spielen atomistische Simulationen, allen voran MD-
Simulationen eine grofie Rolle. Im Vergleich zu den bisher genannten Simulationen,
werden hier die wenigsten Annahmen, aber mit Abstand die folgenreichsten getroffen.
In MD-Simulationen werden die Positionen und Bewegungen einzelner Atome berech-
net. Die hierzu notwendigen Wechselwirkungen zwischen den einzelnen Atomen werden
in Form von interatomaren Potentialen, wie Lennard-Jones- oder Coulomb-Potential
hinterlegt. Da diese Kalkulationen auflerst rechenintensiv sind, konnen mit Hilfe von
MD-Simulationen selbst fiir mikroskopische Systeme keine Berechnungen durchgefiihrt
werden. Daher beschréanken sich die Anwendungen auf sehr kleine Volumen, meist nicht
grofer als einige Tausend, in Ausnahmeféllen einige Millionen Atome, und sehr kleine

Zeitskalen im Piko- bis Nanosekunden Bereich. Thren grofiten nutzen haben atomisti-
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sche Simulationen vermutlich um Vorarbeit fiir andere Simulationstechniken zu leisten,
um auf eine sehr fundierte Weifle Inputgréfien zu Berechnen, welche messtechnisch nicht
zuganglich sind. Als Beispiel konnen hierfiir Grenzflachenenergien, sowohl fiir Korn- als

auch fiir Phasengrenzen, oder Segregationsenergien genannt werden.

Jede Simulationsmethode hat ihren Platz und erfiillt die fiir sie vorgesehen Aufgabe mit
allen Vor- und Nachteilen die damit einhergehen. Aus diesem Grund kommen immer
wieder neue Modelle oder Kombinationen aus bestehenden Modelle hinzu, die auf die
fiir sie vorgesehenen Aufgaben optimiert sind. Das allgemeine Ziel hierbei ist, moglichst
wenige unbekannte Gréflen benutzen zu miissen, und moglich viel physikalisch begriin-
den zu konnen. Im besten Fall konnen diese Groflen messtechnisch bestatigt oder iiber
fundamentale Simulationen erhalten werden. Dennoch miissen letztendlich Abstriche
gemacht werden was den Grad an simulierten Details und die Zeit, die dafiir bean-
sprucht wird, betrifft. Das Beriicksichtigen lateraler Informationen, sei es diskret oder
kontinuierlich, bringt zwar viele Vorteile mit sich, kostet andererseits aber auch extrem
viel Zeit und Rechenkapazitat. Sollte die hieraus gewonnen Information nicht essen-
tiell fiir den Benutzer sein, sollte darauf verzichtet werden. Ein Problem ergibt sich
jedoch, falls die rdumliche Auflésung nicht per se von Interesse ist, ihr Einfluss auf die
Ergebnisse von Interesse allerdings nicht von der Hand zu weiflen ist. An dieser Stelle
setzt diese Arbeit an, die einen Mittelweg aufzeigt, die Einfliisse lateraler Informationen
zu berticksichtigen, ohne die dafiir normalerweise notwendige Kapazitat aufbringen zu
miissen. Als Basis hierfiir dienen altbewédhrte sowohl deterministische als auch empi-
rische Modelle, welche probabilistisch als auch stochastisch erweitert werden, um die

fehlende laterale Information, auf heuristischem Weg zu kompensieren.
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Thermodynamische Systeme versuchen zu jedem Zeitpunkt in einem moglichst ener-
giearmen Zustand zu verweilen. Auf welche Weise die Energie des Systems reduziert
werden kann, hangt hierbei von der Art des Systems ab und auf welche Arten Energie
in diesem gespeichert werden konnen. Genau wie bei Gasen, bei welchen die Energie
in Form von Temperatur oder Druck eingebracht werden kann, so kann auch bei po-
lykristallinen Festkorper die Energie durch die Summe ihrer Bestandteile ausgedriickt
werden. Typischerweise wird hierzu die Gibbs-Enthalpie, auch Gibbs-Energie genannt,
in der Thermodynamik verwendet, um als eine allumfassende Grole Auskunft iiber die
Stabilitat des energetischen Zustands zu geben. Eine Reduktion der Gibbs-Enthapie re-
sultiert in einem stabileren, eine Erhohung der Gibbs-Enthalpie in einem labilerem Zu-
stand. Als wichtigster Einflussparameter ist an dieser Stelle die Temperatur zu nennen.
Andere Einflussgrofien sind die Zusammensetzung des Systems, Grenzflachen innerhalb
des Systems oder anderweitig im System gespeicherte Energie, zb. in Form von Verfor-
mungsenergie. Da die Temperatur, im Rahmen einer Prozessfithrung, extern vorgegeben
wird, versucht das System folglich seine Energie zu reduzieren, indem die zuvor genann-
ten EinflussgroBen reduziert, bzw. im Fall einer Co-Abhéngigkeit der Einflussgrofien,
diese optimiert werden. Die genauen Mechanismen zur Reduktion und Optimierung,

sowie deren Bestimmung und Beschreibung werden nachfolgend erlautert.

2.1 Kornwachstum

In polykristallinen Werkstoffen beginnen bei Temperaturen > 0.57 die einzelnen Kris-
talle, auch Kérner genannt, zu wachsen, sodass sich die mittlere Korngréfie mit der Zeit
vergroflert. Dieser Prozess dient primér der Reduktion von Grenzflichen, und somit
der gesamten Grenzflachenenergie v, zwischen einzelnen kristallografischen Bereichen.
Aufgrund der Volumenkonstanz schrumpfen daher einige Kérner wahrend andere wach-
sen. Der zugrunde liegende Mechanismus beim Kornwachstum basiert hierbei auf dem
Transport von Atomen tber die Korngrenzen hinweg, von einem Korn zum andern
Korn.

Die mittlere Korngrofe r,,, definiert als Radius eines flichenéquivalenten Kreises, ldsst

sich hierbei in Abhangigkeit der Zeit ¢t wie folgt beschreiben:

Tm — 1o = (Kt)" (2.1)
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Hierbei ist ry die initiale mittlere Korngrofle, K eine positive Konstante, welche sich
spater als die Mobilitdt der Korngrenzen zeigen wird und n ist eine Konstante mit
Werten <0.5. Das obere Limit von 0.5 wird nur in theoretischen, idealisierten Fallen
wie z.b. bei hochreinen Metallen erreicht. Kleinere Exponenten in der Gréflenordnung
von 1/3 sind eher die Regel, wenn Verunreinigungen, Zweitphasen oder Poren vorhanden
sind [53-57].

Abgeleitet nach der Zeit ergibt sich die sukzessive Anderung der mittleren Korngrofe

zZu:

dr K

> 2.2

dt tn (2:2)
Die Folgerung ist, dass das Kornwachstum mit zunehmender Zeit langsamer wird, theo-
retisch jedoch nie zum Erliegen kommt. Uber die Darstellung der Quadratwurzel als

rekursive Folge mit:

(2.3)

n, =mn;—1 +
n;—1

kann das inkrementelle Kornwachstum in Abhéangigkeit von der Korngrofie dargestellt

werden als:

> - f (2.4)
Die Proportionalitdt der Wachstumsgeschwindigkeit zum inversen Radius, lasst sich
auch iiber die Kriimmung x = 2r~! darstellen. Zusétzlich sollte die Wachstumsge-
schwindigkeit proportional zur Grenzflichenenergie v4p5 sein, um zu gewéhrleisten, dass
Materialien mit einer hohen Korngrenzenergie ein schnelleres Kornwachstum aufweisen.

Somit ergibt sich letztendlich die Formulierung:

dr YGaB
= K& K 2.5
dt , YaBR (2.5)

[58, 59] bemerkten schon frith die Ahnlichkeit der Kornstruktur mit der von Seifenschiu-
men und das Kornwachstum in Metallen iiber zunehmende Vergroberung von solchen
beschrieben werden kann [60]. Fur Seifenblasen ldsst sich iiber die Young-Laplace Glei-
chung (Gl. 2.6) der Zusammenhang zwischen der Oberflaichenspannung 7 (analog zur
Grenzflichenenergie), der Oberflichenkriimmung und dem Druckunterschied (analog

zur Triebkraft) zwischen benachbarten Blasen beschreiben.

1
Ap =~ ( + ) , fiir Ellipsoide
T2

(2.6)
Ap = v, , fiir Kugeln mit r; = ry



2 Stand der Forschung 11

Der Gleichgewichtszustand zwischen den einzelnen Blasen kann an den Tripelpunkten,
den Punkten an denen die Blasen aufeinander treffen, bestimmt werden. Da an diesen
Punkten ein Kraftegleichgewicht herrschen muss, gilt im 2-dimensionalen Fall:

Yi; o Yk Vki

sin(0y)  sin(6;) - sin(6;) (2.7)

Hierbei ist v;; die Oberflachenspannung zwischen den Blasen ¢j und 6, der Dihedralwin-
kel in Blase k gegeniiber der Grenzflache ¢5. Da die Oberflachenspannung als homogen
angeschen werden kann, folgt aus v;; = vjx = ki, dass 0, = 6; = 0;. Entsprechen for-
men die Grenzflichen 120° Winkel an ihren Berithrungspunkten. Dieser Zustand stellt
in der Realitat aber selten einen Gleichgewichtszustand dar. Der energetisch gilinstigs-
te Zustand ware nur erreicht, wenn die Grenzflichen eben sind, also keine Krimmung
aufweisen. Im zweidimensionalen Raum trifft dies auf gleichseitige Sechsecke zu, welche
den Raum liickenlos fiillen und hierbei die geringste Grenzflache zwischen den einzel-
nen Formen aufweisen. Um den Gleichgewichtswinkel auch fiir Blasen mit weniger oder
mehr als 6 Nachbarn einhalten zu konnen, miissen sich die Grenzflachen fiir Blasen mit
weniger als 6 Nachbarn zwangsldufig nach auflen wolben, fiir Blasen mit mehr als sechs
Nachbarn nach innen. Gekrimmte Grenzflichen weisen im Vergleich zu geradlinigen
Grenzfliche, den kiirzesten Verbindungen zwischen zwei Punkten, jedoch eine erhéhte
Lange und somit eine erhohte Energie auf. Diese kann reduziert werden, in dem sich die
Grenzfliche gerade zieht, sprich zum Kriimmungsmittelpunkt hin bewegen und somit
die Lange der Grenzflache reduziert wird. Um dies zu erreichen muss sich die Grenz-
fliche zum Krimmungsmittelpunkt hin bewegen. Unter gleichzeitiger Erhaltung des
Dihedralwinkels von 120° miissen sich daher die Tripelpunkte auch zur Blasenmitte hin
bewegen. (Abb. 2.1). Dies fithrt zwangslaufig zu einem Schrumpfen von Kérpern mit
weniger als 6 Seiten und einem Wachstum von Koérpern mit mehr als 6 Seiten. Korper
mit exakt 6 Seiten sind hingegen stabil. Dieses Verhalten ist auch als Mullins-Von-
Neumann-Gesetz oder "N-6"-Gesetz bekannt (sieche Gleichung 2.8) [26, 27], welches das
Kornwachstum auf ein rein topologisches Problem reduziert.

(i;;l = 7'(']; (N —6) mit k = M~ (2.8)
Hierbei ist A die Flache einer Blase, t die Zeit, N die Anzahl der Nachbarn, M die
Mobilitat und v die isotrope Grenzflachenenergie.
Im 3-dimensionalen Fall hingegen formen die Grenzflichen von jeweils 4 benachbar-
ten Blasen an den Quadrupelpunkten Winkel mit 109,28°. Da es im 3-dimensinalen
Fall jedoch keinen Korper gibt, der den Raum liickenlos fillt, ebene Grenzflichen und
gleichzeitig einen Trihedralwinkel von 109,28° besitzt, gibt es fiir den 3D Fall keine
direkte dquivalente Formulierung des Von-Neumann-Gesetzes.
Messungen zeigen, dass die mittlere Seitenanzahl fiir stabile Korner sich zwischen 13,4

und 15,8 bewegt [61, 62], wiahrend analytische Losungen eine mittlere Nachbaran-
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(b)

Abb. 2.1: a) Eine Blase mit 3 Nachbarn deren Grenzflichen nach Aulen gekriimmt sind, um den
Dihedralwinkel von 120° einzuhalten. Die Bewegungsrichtung der Grenzflichen und Tripel-
punkte ist mit Pfeilen dargestellt.

b) Eine Blase mit 7 Nachbarn deren Grenzflichen nach Innen gekriimmt sind, um den
Dihedralwinkel von 120° einzuhalten. Die Bewegungsrichtung der Grenzflichen und Tripel-
punkte ist mit Pfeilen dargestellt.

zahl von 13,397 ergeben [63]. Haufig angenommene Kornform zur Vereinfachung im
3-dimensionalen ist das Dodekaeder mit 12 Flachen und einem Trihedralwinkel von
121,72°.

Wahrend die Proportionalitdt der Wachstumsgeschwindigkeit zur Kriimmung in Glei-
chung 2.5 aus der empirischen Beschreibung der zeitlichen Veranderung der mittleren
Korngrofle resultiert, liefert Gleichung 2.6 die physikalische Begriindung fiir Grenzfla-
chen zwischen individuellen Blasen aufgrund ihrer Topologie. Da beide Ansédtze Korn-
wachstum bzw. Blasenwachstum sehr gut beschreiben kénnen, stellt sich zwangslaufig
die Frage, inwiefern die getroffene Annahmen der isotropen Grenzflichenenergie bei
den Seifenblasen auch auf das Kornwachstum in Kristallen anwendbar ist. Hierzu un-
tersuchte [64] inwiefern das Mullin-Von-Neumann Kornwachstum auf kristalline orga-
nische Verbindungen zutrifft. Die Ergebnisse zeigen, dass zwar der allgemeine Trend,
welcher durch Gleichung 2.8 beschrieben wird, beobachtet werden kann, aber auch,
dass es abweichendes Verhalten hiervon gibt, wie in Abbildung 2.14 a) zu sehen ist. Die
Tatsache, dass individuelle Korner von dem iiber die Topologie hergeleitetem Verhalten
abweichen, lasst nur die Schlussfolgerung zu, dass die Korngrenzen entgegen der Erwar-
tung gekriitmmt sind, was sich auch auf den Dihedralwinkel auswirkt, wie in Abbildung
2.14 b) zu sehen ist. Demzufolge trifft die Isotropie der Grenzflichenenergie auf die
Korngrenzen von kristallinen Stoffen, was sowohl Metalle, Keramiken als auch kristalli-
ne Polymere betrifft, nicht zu. Dennoch zeigt Abbildung 2.14 a), dass der Topologische
Ansatz zur Beschreibung des Kornwachstums im Mittel zutreffend ist, auch wenn er
nicht akkurat die Bewegung einzelner Grenzflichen erklaren kann. Diese Erkenntnis
wird auch von [65] gedeckt, der zeigte, dass das von Mullins-Von-Neumann-Gesetz das
Kornwachstum statistisch korrekt beschreiben kann, solange die Korngrolenverteilung
wahrend des Wachstums selbstdhnlich bleibt. Da dies, mit Ausnahme des Auftretens

von abnormalem Kornwachstum, welches als ein Sonderfall betrachtet werden muss,
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Abb. 2.2: a) Relative Anderung der Kristallflichen mit der Zeit [64]. Die mittlere Anderung der Fli-
che entspricht dem durch Gleichung 2.8 beschriebenen Verhalten, die starke Streuung zeigt
jedoch auch Abweichungen von dieser Gesetzméfigkeit.

b) Verteilungsfunktion des Dihedralwinkels in Silizium dotiertem Aluminiumoxid in Ab-
héngigkeit der Segregationsart an der Korngrenze (rot und blau) [66]

immer der Fall ist, ist das Mullins-von-Neumann-Gesetz bis heute ein géngiger Ansatz
zur Beschreibung von Kornwachstum. Umgekehrt ergibt sich aus dieser Sachlage al-
lerdings auch die Theorie, dass abnormales Kornwachstum durch die Anisotropie der
Korngrenzenergie gekoppelt mit lokalen Konfigurationen von Kérnen und Korngrenzen
hervorgerufen werden kénnte. Wahrend das Kornwachstum folglich makroskopisch und
statistisch gesehen, als ein topologisches Problem behandelt werden kann, sind die indi-
viduellen Verdnderungen einer jeden Korngrenze jedoch nicht rein topologischer Natur,
sondern von einer Vielzahl von lokal variierenden Parametern abhédngig. Allen voran
sind hierbei die Energie der Korngrenzen, deren Anisotropie und verschiedene Einfluss-
parameter auf die selbigen zu nennen, welche allgemein aufgefasst, als die Energie gilt,
welche es zu minimieren gilt. Zusétzlich spielt die Mobilitat der einzelnen Korngrenzen
und ihre Abhéngigkeit von lokalen Einflussparametern und kristallografischen Gege-
benheiten eine Rolle, welche allgemein als ein mogliches Potential zur Reduzierung der
Korngrenzenergie angesehen werden kann. Aus diesem Grund soll in den Folgenden Ka-
piteln detaillierter auf diese zwei fiir die Korngrenzbewegung urséchlichen Parameter

sowie die FEinflussfaktoren auf diese eingegangen werden.

2.1.1 Korngrenzen und Korngrenzenergie

Korngrenzen trennen Korner, also individuelle Kristalle mit unterschiedlichen Kristall-
orientierungen, voneinander ab. Die Korngrenze kann hierbei eindeutig tiber 8 Parame-

ter definiert werden. Diese teilen sich auf in:

« 3 rotatorische Freiheitsgrade, welche die relative Orientierung der beiden Kristalle
zueinander wiederspiegelt (Missorientierung). Diese werden haufig auch tiber eine
Missorientierungsachse rao und einen Rotationswinkel ¢, den Missorientierungs-

winkel, angegeben.
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« 3 rotatorische Freiheitsgrade, welche die Orientierung der Korngrenze beziiglich
der beiden Kristalle bestimmt (Korngrenzennormale n). Diese sind aufgrund einer

moglichen Normierung des Vektors auf 2 reduzierbar.

« 3 translatorische Freiheitsgrade, welche die Beschreibung Lage der Korngrenze

relativ zu beiden Kristallgittern ermoglichen.

(a) (b)

Abb. 2.3: a) Zwei Kristalle mit unterschiedlichen Orientierungen (rot und blau) relativ zum Referenz-
system (schwarz). Der relative Unterschied beider Orientierungen, die Missorientierung,
spiegelt die 3 rotatorischen Freiheitsgrade wieder
b) Zwei moglichen Lagen einer Korngrenze zwischen beiden Kristallen (Normalenvektor
n in griin und lila) verdeutlichen die rotatorischen Freiheitsgrade der Korngrenze selbst,
welche auch lateral (schwarz) bewegt werden kann.

Eine Darstellung dieser Parameter ist in Abbildung 2.3 zu sehen. Eine Moglichkeit sich
die Energie einer Korngrenze besser vorzustellen ist, sie als Differenz zu einem unge-
storten Kristallgitter zu betrachten. Eine Korngrenze kann konstruiert werden, indem
man zwei Kristalle mit beliebiger Orientierung nimmt und sie versucht an jeweils einer
freien Oberfliche wieder zu verbinden. Hierbei hétten die jeweiligen freien Oberfla-
chen eine Oberflichenenergie ~vg, die aus der reduzierten Anzahl an Bindungen an der
freien Oberflache resultiert, und eine zusétzliche Bindungsenergie Eg, die sich aus den
zusétzlichen neu geschaffenen Bindungen ergibt, wenn die beiden freien Oberfléchen zu-
sammengebracht werden. Die Energie der Korngrenze ygp ergibt sich somit als Summe

der einzelnen Grofien zu:

YoB = Vs1+7s2 — Ep (2.9)

Fiir den Fall, dass zwei identische kristallografische Oberflichen passgenau zusammen-
gebracht werden, wiirden alle an einer freien Oberfliche fehlenden Bindungen wieder
hergestellt werden und die somit nicht vorhandene Korngrenze hétte eine spezifische
Energie von 0#, da vs1 + vs2 = Ep. Unter der Annahme, dass im Regelfall nicht
alle Bindungen, sondern in grober Naherung eher die Hélfte aller Bindungen wieder

hergestellt werden, lasst sich die Korngrenzenenergie zu:
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1
YeB = B (vs1 + Vs2) (2.10)

abschétzen. Die Energie einer Korngrenze befindet sich demnach in der selben Grofien-
ordnung wie die Oberfléchenenergie von 0.5-2 bis 1-2;, wie [67] feststellte. Zudem muss
die Energie der Korngrenze, da sie von Bindungsenergien abhingig ist, zwangslaufig
auch von der Temperatur abhdngen. Hinsichtlich der Annahme von Gleichung 2.9 ist
ersichtlich, dass die Korngrenzenergie zwar in der angegebenen Groéflenordnung liegen
mag, die genaue Energie einer Korngrenze aber von den einzelnen Summanden abhéngt.
Auch lasst sich die aus Abbildung 2.14 geschlussfolgerte Anisotropie der Korngrenzener-
gie auf zwei mogliche Ursachen zurtickfiihren: eine Anisotropie der Oberflichenenergien
und/oder eine Anisotropie der Bindungsenergien an der Korngrenze. Um diese beiden,
die Korngrenzenergie beeinflussenden Faktoren, unabhéngig voneinander untersuchen

zu konnen, ist die Struktur der Korngrenze von hohem Interesse.

Aufgrund des Missorientierungswinkels 6 lassen sich Korngrenzen grob in zwei Klassen
unterteilen: Kleinwinkelkorngrenzen (LAGB - low angle grain boundary) und Grofiwin-
kelkorngrenzen (HAGB - high angle grain boundary). Als Sonderfall der HAGB miissen
an dieser Stelle noch die CSL-Korngrenzen (coincidence site lattice) genannt werden.
Dies sind Korngrenzen, welche aus einer besonderen Orientierunsgbeziehung zwischen
den zwei an der Korngrenze aufeinander treffenden Gittern hervorgehen. Eine detail-
lierte Beschreibung von CSL-Korngrenzen und CSL-Gittern kann [68-70] entnommen
werden. Zuséatzlich konnen Korngrenzen aufgrund der Lage der Missorientierungsachse
unterschieden werden. Die zwei Grenzfélle ergeben eine Missorientierungsachse senk-
recht zur Korngrenzennormalen rp | n bzw. eine Missorientierungsachse parallel zur
Korngrenzennormalen r || n. Da die Missorientierung im ersten Fall rein aus Stufenver-
setzungen erzeugt werden kann, werden diese Korngrenzen Kippkorngrenzen genannt.
Die im zweiten Fall rein aus Schraubenversetzungen aufgebauten werden Drehkorngren-
zen genannt. Die Anzahl der geometrisch notwendigen Versetzungen, um den jeweiligen
Missorientierungswinkel zu erzeugen, ist direkt proportional zum Verkippungs- bzw.
Rotationswinkel zwischen den beiden Koérnern. Daraus ldsst sich iiber eine einfach Né&-
herung auch die Korngrenzenergie dieser Grenzfille an Korngrenzen berechnen. [71]
nahmen dazu an, dass alleinig das Spannungsfeld der Versetzungen in der Korngrenze
zu deren Energie beitragt, weshalb sich tber eine Integration dieser Spannungsfelder

eine spezifische Korngrenzenergie berechnen ldsst (Gleichung 2.11).

b2
VIW-_LAGB = 4{1) [mocoth (ng) — In (2sinh (no))] , fiir Drehkorngrenzen
T(l—v
,ubz . . . (2 11)
VII-LAGE = [mocoth (ng) — In (2sinh (no))] , fur Kippkorngrenzen (4
7r
b

mit =T—
Mo ovd
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Hierbei steht p fiir den Schubmodul, b fiir den Burgersvektor, v fiir die Poisson-Zahl, «
fiir den Kippwinkel der Korngrenze und d fiir den Abstand der Veretzungen innerhalb
der Korngrenze. Der Schubmodul g und die Querkontraktionszahl v lassen sich experi-
mentell an makroskopischen Proben leicht bestimmen. Die anderen Grofien lassen sich
an Korngrenzen in einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) messen oder fiir

theoretische Korngrenzkonfigurationen geometrisch ermitteln.

Der mit steigendem Missorientierungswinkel immer kleiner werdende Abstand zwischen
den Versetzungen fithrt dazu, dass sich die Spannungsfelder der einzelnen Versetzungen
zunehmend tiberlappen und sich somit teilweise gegenseitig aufheben. Deshalb steigt die
Energie der Korngrenze zunachst linear an, bis ab etwa 5° die Zunahme mit steigender
Missorientierung schwécher wird und letztendlich ab etwa 15° die Kerne der Verset-
zungen iberlappen [72], sodass die so erzeugten Verzerrungsfelder nicht mehr durch
die analytische Losung fir kleine Dehnungen von [73] beschrieben werden konnen. Aus
dieser Tatsache resultiert auch die Einteilung in Kleinwinkelkorngrenzen fiir § <15° und
Grofiwinkelkorngrenzen fiir # >15°.

Die genaue Energie von HAGB lésst sich nicht einfach anhand makroskopisch zugéng-
licher Grolen berechnen, da sich ihre Struktur Grundlegend von der von LAGB un-
terscheidet. Wahrend sich die atomistische Struktur letzterer aus einer Anordnung aus
klassischen Versetzungen konstruieren lésst, ist dies fiir HAGB nicht ohne weiteres
moglich. Als Ausgangspunkt ist es sinnvoll GrofSwinkelkorngrenzen als eine kleine Ab-
weichung von der néchst moglichen CSL-Korngrenze zu betrachten. Diese Sichtweise
geht in ihren Urspriingen auf die O-Gittertheorie von [77] zurtick. Die Versetzungen,
die notig sind, um die Abweichung der Struktur der Korngrenze vom CSL zu erzeugen,
sind, was ihre Burgersvektoren angeht, nicht auf die des Kristallgitters beschrankt. Die
viel kleineren Burgersvektoren des DSC-Gitters (displacement shift complete) sind fiir
eine energetische Minimierung der Korngrenze hierzu besser geeignet. Die genaue Kon-
struktion der Korngrenzversetzungen ist in [78] beschrieben. Eine Visualisierung dieser
Strukturen ist in Abbildung 2.4 zu sehen. Neben Simulationen [79] ist die Messung
des Dihedralwinkels an diinnen thermisch geédtzten Proben [80, 81| eine géngige Me-
thoden zur Bestimmung der Energie von HAGB. Hierbei wird eine sehr diinne Probe
erhitzt, sodass es zum Kornwachstum kommt und sich aufgrund der geringen Dicker
der Probe die Korngrenzen senkrecht zur Oberfliche gerade ziehen und sich somit an
der Probenoberfliche der Gleichgewichtswinkel einstellt. Die einzige unbekannte Gro-
Be in Abbildung 2.5 ist somit die Grenzflichenenergie vrg. Diese kann mit geeigneten
Experimenten bestimmt werden [82-84]. Da diese Untersuchungen einen enormen ex-
perimentellen Aufwand bedeuten, konnen zwangslaufig nicht alle moglichen Konfigura-
tionen an Korngrenzen auf diese Weise untersucht werden. Problematisch ist aulerdem
die Trennung der Beitriage von Missorientierung und Inklination zur Korngrenzenergie.
Eine Alternative bietet die Interpolation von Korngrenzenergien wenn die Datenlage

hierfiir ausreichend ist [85]. Ein Beispiel fiir die Korngrenzenergien abhéngig von der
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(a) (b)

Probenoberflache

Yes=2YrG €0S(6/2)

Abb. 2.5: a) Thermisch geitzte Korngrenze mit eingezeichnetem Dihedralwinkel 6.
b) Kriftegleichgewicht an der Probenoberfliche aus Korngrenzenergie vgp und der Grenz-
flichenenergie zwischen Festkorper und Gasphase vpg.

Missorientierung fiir verschiedene Korngrenztypen ist in nachfolgender Abbildung 2.6

7zu sehen.
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Abb. 2.6: atomistisch berechnete spezifische Korngrenzenergien fiir verschiedene Missorientierungs-
achsen und Korngrenztypen, aufgetragen iiber den Missorientierungswinkel [79].

Aufgrund der unterschiedlichen spezifischen Korngrenzenergien bietet nicht nur die all-
gemeine Reduktion der Korngrenzfliche eine Moglichkeit die Energie zu reduzieren.
Auch die Bevorzugung von Korngrenzen mit niedriger spezifischer Energie stellt eine
Moglichkeit dar. Dementsprechend wére ein energiearmer Zustand, ein Gefiige mit mog-
lichst grofien Kornern welche durch Kleinwinkel- oder CSL-Korngrenzen voneinander
getrennt sind. Statistische Untersuchungen tiber Haufigkeit des Missorientierungswin-
kels von Korngrenzen zeigen jedoch das genaue Gegenteil. [86, 87] zeigte rein mathe-
matisch, dass fiir zuféllig orientierte Wiirfel im Raum, eine Héufigkeitsverteilung fiir
den Missorientierungswinkel 6 existiert, welche eine auffillig geringe Wahrscheinlich-
keit fiir kleine Missorientierugswinkel, also Kleinwinkelkorngrenzen, hat. Diese Vertei-
lung ist auch an Proben mit kubischer Kristallsymmetrie nachweisbar, abhangig von
der genauen Raumgruppe nur von den sehr haufig vorkommenden CSL-Korngrenzen
unterbrochen (siehe Abbildung 2.7). Die Gesamtenergie der Korngrenzen muss folglich,

da sie fast ausschlieflich nur aus GroBwinkelkorngrenzen und fiir das Kornwachstum
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irrelevanten CSL-Korngrenzen besteht, iiber eine Minimierung der Korngrenzenergie in-
nerhalb der Growinkelkorngrenzen erzielt werden. An dieser Stelle wird nochmals auf
Gleichung 2.9 verwiesen. Da im Fall von Grofwinkelkorngrenzen der Anteil der wieder-
hergestellten Bindungen, beziehungsweise ihre Bindungsenergie vernachléssigt werden
kann, bleibt nur die Moglichkeit die Korngrenzenergie iiber die Grenzflichenenergien
vs1 und 7ge der angrenzenden Korner zu reduzieren. In der Theorie sollten demnach
Grofiwinkelkorngrenzen weniger abhangig von ihrerm Missorientierungswinkel bevor-
zugt werden, sondern eher abhéangig von einer Korngrenznormalen n, welche eine mog-
lichst geringen Grenzflichenenergie beider angrenzenden Koérner gewéahrleistet. Dies ist
deutlich in Abbildung 2.8 zu sehen. Hinsichtlich eines Missorientierungswinkel 6 von 20°
um die [100]-, [110]- und [111]-Missorientierungsachsen, weilen die Korngrenznormalen
der <100>-Familie Minima in der Korngrenzenenergie auf (rotlich-gelbe Bereiche). Zu-
satzlich korrelieren das Energieminima auch mit einem Minima bzgl. der Menge an
geometrisch notwendigen Versetzungen [88]. Da die Korngrenzenergie in 2.8 nur relativ
angegeben sind, ist noch hinzuzufiigen, dass sich die absoluten Energien abhéngig von
der Rotationsachse erheblich unterscheiden. Am Beispiel von Kupfer betragt der Unter-
schied im Bereich der am wahrscheinlichsten anzutreffenden Missorientierungen mehr
als einen Faktor 2 (siehe Abbildung 2.9)). Diese Tatsache erklart auch, wieso der Un-
terschied der in Abbildung 2.8 dargestellte relative Haufigkeit der Netzebenennormalen
bzgl. der [100]-Rotationsachse nur etwa 3,8 betriagt, wohingegen sie bei einer Rotati-
on um die [111]-Achse in etwa 13 betriagt. Alles in allem treten Korngrenzen demnach
héchstwahrscheinlich als GroSwinkelkorngrenzen auf, bevorzugt mit Rotationsachsen
und Korngrenznormalen welche die Energie der Korngrenze reduzieren. Da dies nicht
vereinbar ist mit den Kriimmungen und Richtungen, welche die Korngrenzen in einer
realen Mikrostruktur einschlagen miissen, beginnen die Korngrenzen zu facettieren, wie
bereits in Abbildung 2.4 b) dargestellt. Makroskopisch ergibt sich somit die sichtbare
Krimmung und Richtung einer jeden Korngrenze aus verschiedenen einzelnen Korn-

grenzsegmenten, welche in Summe die energetisch giinstigste Konfiguration einnehmen.
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Abb. 2.7: a) Mackenzie-Plot: theoretische (Linie) und berechnete (Quadrate) Missorientierungswin-
kelverteilung [89]. Der Peak bei 45° und die maximale Missorientierung von 62,8° sind auf
die kubische Symmetrie zuriickzufithren.

b) Missorientierungswinkelhistogramm einer Silizium Probe. Die Peaks in der Verteilung
korrelieren von links nach rechts zu den CSL-Korngrenzen 35,9, 329q, 311 und X3 [90]

¥(n]20°/[100]) ¥(n]20°/[110]) Y(n]20°/[111])
a.u. a.u.

AMn|20°/[111])

nennormalen n bei einer 20° Missorientierung beziiglich der [100]-, [110]- und [111]-
Missorientierungsachsen

untere Abbildungen: relative Haufigkeit der Korngrenzen in MgO fiir verschiedene Net-
zebenennormalen n bei einer 20° Missorientierung beziiglich der [100]-, [110]- und [111]-
Missorientierungsachsen [91].
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Abb. 2.9: Korngrenzenergie fiir Kupfer aufgetragen iiber den Missorientierungswinkel fiir die [100]-
und [111]-Missorientierungsachse [91].

2.1.2 Mobilitat von Korngrenzen

Wahrend die im vorangegangenen Kapitel 2.1.1 diskutierte Energie von Korngrenzen
eine Aussage dariiber zuldsst, wie wahrscheinlich gewissen Korngrenztypen anzutreffen
sind und wie grof das Bestreben danach ist, die durch sie eingebrachte Exzessenergie
zu reduzieren, werden in diesem Kapitel Mechanismen dargestellt, iiber welche der
Prozess des Energieabbaus stattfindet. Wie bereits aus Gleichung 2.8 ersichtlich, lasst
sich makroskopisch der Anteil einer jeden Krongrenze zur Anderung der Triebkraft als
Produkt aus Korngrenzenergie v und Korngrenzmobilitat M darstellen. Hierbei kann ~
als die Grofle aufgefasst werden, welche eine Aussage dariiber zuldsst, wie glinstig eine
Bewegung der Korngrenze hinsichtlich der Reduktion der Gesamtenergie des Systems
ist und M als die geschwindigkeitsbestimmende Grofle, welche die Wahrscheinlichkeit
pro Zeiteinheit fiir die jeweilige Anderung abdeckt.

Ublicher Weise wird zwischen der Mobilitit von Kleinwinkelkorngrenzen und Grofiwin-
kelkorngrenzen unterschieden. Dies ist der Tatsache geschuldet, dass beide in jeweils
verschiedenen Prozessen zum Tragen kommen. Wahrend HAGB beim Kornwachstum
wichtig sind, spielen LAGB bei der Rekristallisation und bei der Erholung eine zentrale
Rolle, weshalb die Evaluation ihrer Mobilitaten essentiell fiir Rekristallisationsmodelle
sind.

Da LAGB aus einem diskreten Versetzungsnetzwerk bestehen, ist die Bewegungsge-
schwindigkeit der Versetzungen der ausschlaggebende Faktor. Um die strukturelle In-

tegritat der Korngrenze wahrend ihrer Bewegung zu erhalten, reicht die Bewegung ein-
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Abb. 2.10: Kleinwinkelkippkorngrenze (grau), aufgebaut aus zwei Arten Stufenversetzungen (grau),
welche sich in Richtung der Korngrenzennormalen bewegt.
a) Neue Korngrenze (blau) und neue Konfiguration der Versetzungen (schwarz), rein durch
Klettern
b) Neue Korngrenze (blau) und neue Konfiguration der Versetzungen (schwarz), rein durch
Gleiten
c¢) Neue Korngrenze (blau) und neue Konfiguration der Versetzungen (schwarz), durch
Gleiten und durch Klettern.
Nur in Teilbild ¢) entspricht die neue Konfiguration der Versetzungen der alten Kon-
figuration und die Abstinde der Versetzungen untereinander und auch die Energie der
Korngrenze bleiben somit unverdndert.

zelner Versetzungen nicht aus, sondern das Versetzungsnetzwerk muss sich als Ganzes
bewegen. Ein Beispiel fiir diese Art der Korngrenzmigration ist in Abbildung 2.10 zu
sehen.

Insbesondere wenn es sich um reine Kippkorngrenzen oder Kipp-Dreh-Mischkorngrenzen
handelt, bei denen der Burgersvektor der Versetzungen eine Komponente in Richtung
der Korngrenznormalen aufweist, sind fiir den Erhalt der Korngrenzkonfiguration nicht-
konservative Bewegung der Versetzungen notwendig. Die fiir das Klettern notigen Leer-
stellen stehen meist erst bei hohen Temperaturen ausreichend zur Verfiigung. Dreh-
korngrenzen hingegen sollten aufgrund der Moglichkeit des Quergleitens von Schrau-
benversetzungen deutlich mobiler sein. Mit steigendem Missorientierungswinkel und
damit der einhergehenden Erhohung der Versetzungen in der Korngrenze, nimmt die
Wahrscheinlichkeit ab, dass eine solche koordinierte Bewegung des gesamten Netzwerkes
stattfindet. Daher sollte die Mobilitdt von Kleinwinkelkorngrenzen mit steigendem Miss-
orientierungswinkel abnehmen. Diese theoretischen Anséatze konnen jedoch nur teilweise
von Experimenten bestétigt werden. Die gemessene Mobilitat von Kleinwinkelkorngren-

zen in [92] ergaben eine Aktivierungsenergie sehr dhnlich zu der von Bulkdiffusion des
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verwendeten Materials. Da Bulkdiffusion iiber Leerstellen erfolgt, unterstiitzten diese
Messergebnisse den vorgeschlagenen Mechanismus, das das Klettern von Versetzungen
der limitierende Faktor bei der Bewegung von Kleinwinkelkorngrenzen ist. Die von [93]
gemessene reduzierte Mobilitat von Kippkorngrenzen im Vergleich zu Drehkorngrenzen,
welche aufgrund von Quergleiten nicht auf Leerstellendiffusion angewiesen sind, liefert
ein weiteres Argument hierfiir. Allerdings fanden beide, entgegen der Erwartungen, ei-
ne deutliche Zunahme der Mobilitdt mit der Missorientierung. [92] begriindet dies mit
einer Anderung der Quelle des Diffusionsstroms. Wiahrend Korngrenzen mit sehr gerin-
ger Missorientierung eher vom Verhalten einzelnen Versetzungen dominiert werden und
die Korngrenzmigration somit tiber die Bulkdiffusion begrenzt ist, wird mit zunehmen-
dem Missorientierungswinkel und damit einhergehend zunehmender Versetzungsdichte
in der Korngrenze eine Art sukzessiver Ringtausch unter den Versetzungen der Korn-
grenze selbst vorgeschlagen. Die mit zunehmender Missorientierung verringerte Distanz
zwischen den Versetzungen wiirde somit zu einer Erhéhung der Mobilitat proportional
zum Missorientierungswinkel fithren. Die Messergebnisse von [93] unterstiitzen diesen
Vorschlag ebenfalls und zeigen, dass der Wechsel des Mechanismus bei einem Winkel von
etwa 0=10° stattfinden muss. An dieser Stelle miissen allerdings auch die Ergebnisse er-
wahnt werden, die keine Abhangigkeit zwischen der Mobilitdat und der Missorientierung
finden konnten [94, 95| oder die theoretisch vorhergesagte Abnahme der Mobilitit mit
steigendem Missorientierungswinkel nachweilen konnten [96, 97] . Allen Arbeiten ge-
mein ist, dass nicht nur Abhéngigkeiten vom Missorientierungswinkel gefunden wurden,
sondern auch von der Missorientierungsachse, wie bereits [98]. Hierbei zeigen alle Un-
tersuchungen, dass die Mobilitdt von LAGB mit einer <001> Missorientierungsachse
deutlich verringert ist im Vergleich zu Korngrenzen mit einer <101>- oder <111>-
Missorientierungsachse. Dies wird allerdings auf die nachweislich hohere Energie dieser
Korngrenzen zuriickgefiithrt und nicht auf die Mobilitat selbst. Da eine genaue Trennung
der Einflussparameter und auch eine engmaschige Untersuchung aller Einflussgrofien ex-
perimentell unmoglich ist, ist die Mobilitat von Korngrenzen auch Thema von ab-initio
Simulationen geworden. Wéahrend auch hier die systematische Untersuchung aller Para-
meterkombinationen aufwendig ist, konnen die in der Realitit gemessenen Werte direkt
mit Eigenschaften der Simulation korreliert werden [99-101]. [102] bestatigt hierbei die
Ergebnisse von [94, 95] und auch von [93], wenn man die Messunsicherheit der Mess-
werte in Betracht zieht. Argumentativ hélt sich die Erklarung eng an die von [92],
erweitert das Sichtfeld jedoch um die extrinsischen Versetzungen im Material, welche
zusatzlich zu den intrinsischen, die Korngrenze ausmachenden geometrisch notwendi-
gen Versetzungen, vorhanden sind. Hierbei deuten die Simulationsergebnisse an, dass
sich die Versetzungen innerhalb der Korngrenze selbst nicht im Gleichgewicht befinden,
sondern sich nur unter Einbeziehung der extrinsischen, statistisch verteilten Versetzun-
gen (SSD - satistically stored dislocations) in einem stabilem Gleichgewicht befinden.

Durch Anlegen einer dufleren Triebkraft p = 76, mit der Scherspannung 7, bewegt
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sich die Korngrenze mit einer Geschwindigkeit, umgekehrtproportional zur Anzahl der
intrinischen, geometrisch notwendigen Versetzungen (GND - geometrically necessary
dislocations). Die Burgersvektoren der statistisch verteilten extrinsischen Versetzungen
miissen in Summe Null ergeben, da ansonsten der Charakter der Korngrenze verdndert
werde wiirde. Da sich diese mehrheitlich auf anderen Gleitsystemen befinden als die int-
rinsischen Versetzungen, miissen auch diese Klettern wenn sich die Korngrenze bewegt.
Hierbei dient das Kletter sowohl als Leerstellenquelle als auch als Leerstellensenke fiir
Versetzungen mit einem Burgersvektor b mit dem jeweiligen umgekehrten Vorzeichen,
da diese in entgegengesetzte Richtung klettern miissen um die Korngrenzkonfigurati-
on beizubehalten. Uber die Wechselwirkung der GNDs mit den SSDs ist somit die
Fahigkeit der extrinsischen Versetzungen zu Klettern der geschwindigkeitslimitierende
Faktor, welcher selbst unabhédngig vom Missorientierungswinkel ist. Der Leerstellendif-
fusionsstrom J zwischen den SSDs bestimmt sich somit aus der Diffusivitit des Gitters

Dy, und aus dem Abstand dggp der extrinischen Versetzungen zu:

DL 2T
J = — 2.12
kT dssp (212)

mit kg7 als die thermische Energie des Systems. Da der Diffusionstrom iiber eine
Fliche b? erfolgt und iiber die Dicke der Korngrenze d erfolgen muss, ergibt sich fiir die

Korngrenzmobilitdt aus der Migrationsgeschwindigkeit v:

v=Mp=Mrt6
< (2.13)
2
M= 260° Dy 1
dssp kT 0

Dieses Model wird sowohl von [103] als auch von [104] progronstiziert und durch Si-
mulationen von [102] bestatigt. Alternativ wurden aber auch Modelle entwickelt die
entsprechend den experimentellen Ergebnissen ihrerseits die Unabhangigkeit der Mo-
bilitdt von 6 oder den Anstieg der Mobilitdt mit steigendem Missorientierungswinkel
vorhersagen. Wahrend die Grundannahme der Modelle, die Limitierung der Mobilitat
iiber das Klettern von Versetzungen gleich bleiben, werden zusétzliche Mechanismen
in Betracht gezogen. Eine alternativ vorgeschlagener Mechanismus beruht auf der An-
nahme, dass die fiir den Transport von Leerstellen wichtige Gitterdiffusion, nur eine
untergeordnete Rolle spielt, da die Diffusion der Leerstellen iiber die Korngrenze hin-
weg, von der sogenannten "Pipe-Diffusion’, einer beschleunigten Diffusion entlang der
Versetzungskerne der intrinischen Versetzungen der Korngrenze, bestimmt wird. Diese
ist deutlich schneller und wiirde mit steigendem Missorientierungswinkel, somit erhoh-
ter Versetzungsdichte, immer mehr ins Gewicht fallen. Der Diffusionsstrom ergibt sich

somit zu:
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Abb. 2.11: a) Aktivierungsenergie fiir LAGBs mit verschiedenen Missorientierungsachsen, in Abhén-
gigkeit vom Missorientierungswinkel [105]
b) Mobilitét fiir LAGBs mit verschiedenen Missorientierungsachsen, in Abhéngigkeit vom
Missorientierungswinkel [105]

T 762D,
J=———|Dy+ p”) 2.14
kT < " denpdssp (2.14)

In diesem Fall ist 6 der Radius des Versetzungskerns, Dy, die Diffusivitit der Pipe-

Diffusion und dgyp der Abstand der intrisischen Versetzungen welcher proportional zu

% ist. Somit ergibt sich, im Gegensatz zu Gleichung 2.12, welche eine inverse Propor-

tionalitdt von M beziiglich § annimmt:

1 5%D,;00
v <DL + 10 Zpipe ) T

= kpTh bdssp

o (2.15)
. 1 & 71'52 Dpipe
 kgTb \ 0 bdssp

Hierdurch bleibt die inverse Proportionalitiat erhalten, wird jedoch durch einen kon-
stanten Term ergénzt. Abhéngig von der jeweiligen Groflenordnung von Dy, und D
konnte dies in den Messungen auch als eine Unabhéngigkeit von 6 gedeutet werden,
sogar als eine Mobilitit, die je nach Temperatur und Versetzungsdichte einen Uber-
gangsbereich hat, welcher invers zu 6 ist und durch die Gitterdiffusion limitiert ist oder
unabhéngig von # und durch die Pipe-Diffusion dominiert wird. Den deutlichen Einfluss
der Missorientierungsachse, so gering der Beitrag zur Mobilitdt auch sein mag und so-
wohl von [93, 98] als auch [105] beschrieben wird, kann das Model jedoch nicht erkléren.
Ohnehin sind ihre Beschreibungen nicht konsistent.

Waihrend wie in Abbildung 2.11 zu schen, [105] eine um eine Grofenordnung erhohte
Mobilitdt von Korngrenzen mit einer <100> Missorientierungsachse feststellte, gehen
(93] und [98] von einer um mehr als zwei Grofenordnungen erhéhten Mobilitdat von
Korngrenzen mit einer <111>-Missorientierungsachse aus. Gemein haben alle Messun-
gen nur, dass die Aktivierungsenergie der Bewegung von Kleinwinkelkorngrenzen immer
wieder sehr gut mit der Aktivierungsenergie der Eigendiffusion in den jeweiligen Mate-

rialien korreliert werden kann und ein mehr oder weniger deutlicher Ubergang hin zur
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Mobilitat von GroBwinkelkorngrenzen beobachtet werden kann.

Es ist daher davon auszugehen, dass die Mobilitat von LAGBs mit der Bewegung von
Versetzungen in Zusammenhang gebracht werden kann. Fiir eine grobe Abschiatzung
der Mobilitat reichen simple, wie oben vorgestellte analytische Modelle meistens aus.
Fir die genaue Vorhersage der Bewegungsrichtung von spezifischen Korngrenzen ist es
jedoch unumgénglich, die exakte Konfiguration an Versetzungen in der Korngrenze und
auch die der in der Nahe befindlichen SSD zu kennen. Da diese Art der Modellierung
einen enormen rechentechnischen Aufwand bedeutet, haben diese Modelle, aufler fur
ab-initio Simulationen um ein tieferes Verstdndnis iiber die vorherrschenden Mechanis-

men zu erlangen, keine weitere Anwendung.

Wie bereits in 2.11 deutlich zu sehen, unterscheidet sich die Mobilitdt von Gro3winkel-
korngrenzen deutlich von der Mobilitat der zuvor behandelten Kleinwinkelkorngrenzen.
Da HAGB, aufgrund ihrer Auswirkungen auf das Kornwachstum viel frither von Inter-
esse fiir die Materialwissenschaften waren und auch leichter zu untersuchen sind, gibt

es dementsprechend weitaus mehr und ausgereiftere Modelle zur Beschreibung ihrer
Mobilitat.

[25] waren eine der ersten die sich der Beschreibung der Mobilitdt von HAGB an-
nahmen. Thr Model (Gleichung 2.16) beruht auf der Annahme, dass sich wiahrend der
Korngrenzmigration, einzelne Atome iiber die Korngrenze hinweg bewegen, wenn diese

eine Energiebarriere iiberwunden haben.
M= T, <_GGB> (2.16)
= kT P T '

Hierbei entspricht a der Groe der Atome, vp ist die Vibrationsfrquenz der Atome ( 10'3

Hz) und Ggp der Aktivierungsenergie fiir den Sprung iiber die Korngrenze. Vom An-
satz her, ist diese Formulierung identisch mit der eines Korngrenzdiffusionskoeffizienten.
Dieser Ansatz sowie ahnliche Ansatze mit anderen Ausdriicken fiir den Vorfaktor M,
erfreuen sich auch heute noch grofler Beliebtheit, da sie den Grofiteil experimenteller
Daten mit sehr hoher Genauigkeit makroskopisch beschreiben kénnen [106]. Dennoch
sind sie nicht in der Lage die Bewegung individueller Korngrenzen in Polykristallen
vorherzusagen. Die hohe Streubreite an gemessenen Aktivierungsenergien, spricht je-
doch dafiir, dass dieser einfach Ansatz tiber die Diffusion falsch ist, und deutet eher auf
einen Ringtausch-Mechanismus. Hierbei tauschen mindestens zwei benachbarte Atome
gleichzeitig die Plétze und sind deshalb nicht auf Leerstellen im Kristallgitter angewie-
sen.

[107, 108] sprach sich deshalb nicht fiir einen diffusionsgesteuerten Mechanismus aus,
sondern sah die Migration von Korngrenzen analog zum Wachstum von Kristallen in
Schmelzen oder Gasphasen. Die Annahme beim sogenannten "terrace-ledge-kink mo-

delist, dass sich die Atome auf einer Seite der Korngrenze dort ablésen, wo sie am we-
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Abb. 2.12: a) Ablosung bzw. Anlagerung von Atomen an Ecken und Kanten atomarer Stufen auf-
grund lokalen Bindungsverhéltnisse [107]
b) Draufsicht auf das Profil einer Korngrenze (G.B.) mit einer unterschiedlichen Anzahl an
Ablése- bzw. Anlagerungsstellen hervorgerufen durch das Durchstofien der Korngrenznor-
malen mit Schraubenversetzungne (s.d.) mit Burgersvektor b (oben) und durch atomare
Stufen (unten) [107]

nigsten stark gebunden sind und sich am Kristall auf der anderen Seite der Korngrenze
dort anlagern, wo die meisten offenen Bindungen sind. Als Beispiel fiir solche Stellen
konnen die Schnittpunkte von Schraubenversetzungen mit der Korngrenznormalen oder

atomare Stufen innerhalb der Korngrenze sein, wie in Abbildung 2.12 dargestellt.

Durch die orientierungsabhéngigen Bindungskrifte, Stufenhéhe und Lénge der Bur-
gersvektoren, ist dies das erste Model, welches eine Mobilitat, welche abhangig von der
genauen kristallografischen Konfiguration an der Korngrenze abhangt, und gilt zugleich

als Vorreiter der Disconnection-Modelle.

Als Disconnections werden Linienfehler an Grenzflachen bezeichnet, welche einen Stufen
und/oder einen Versetzungscharakter haben (Abbildung 2.13).

Je nach Misfit an der Korngrenze, sind eine Vielzahl an Disconnections, mit verschie-
denen Burgersvektoren, Stufen- und Schraubenanteilen notwendig, um diesen zu kom-
pensieren. Dank der Erweiterung mathematischer Modelle zur Beschreibung der ver-
schiedenen notwendigen Disconnections in Bikristallen [110], ist es mittlerweile moglich

diese generell fiir verschiedene Korngrenze zu berechnen. Die Energiebarriere, die zur

(a) (b)
[110]
T d110
A 4 i =]
T J h = (duoo + o)/ 2
hoo b = (d00 — dh10)[100]

Abb. 2.13: Konstruktion einer Disconnection in einer Korngrenze a) Eine Stufe in der Korngrenze
fiihrt zu einer Liicke A = dlog - d110[109}
b) Die Disconnection mit Breite h und Burgersvektor b gleicht den Misfit an der Stufe
aus [109].
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Migration einer Korngrenze von einer initialen Position hin zu einer anderen Position

notwendig ist, setzt sich aus drei Beitragen zusammen:

Eit = E.+ E, + E,, = Alh| + Cb* + E,, (2.17)

Hierbei beschreibt E,. die Core-Energie der Disconnection, F, beschreibt die elastische
Wechselwirkung unter den Disconnections und E,, kann als Peierls-Spannung fiir die
Bewegung der Disconnection entlang der Grenzfliche aufgefasst werden. A und C' sind
hierbei Fitparameter und h und b stehen fiir die Héhe bzw. den Burgersvektor der Dis-
connection. Die fiir eine Migration der Korngrenze notwendigen atomaren Bewegungen
werden in Abbildung 2.14 verdeutlicht. Da hierbei durch die Migration ein Kristalll eine
Schwerbewegung durchfiihren muss, ist diese Art der Korngrenzmigration auch als ”"She-
ar coupling”-Model bekannt. Durch die grofle Anzahl an koordinativen Bewegungen,
wird auch ersichtlich, dass diese Art der Korngrenzmigration nicht als eine einzige Bewe-
gung stattfindet, sondern sich aus vielen einzelnen Bewegungen zusammensetzt, welche
auflerlich einer Migration der Korngrenze gleich kommen. Die jeweiligen Zwischensta-
dien befinden sich hierbei nicht im Gleichgewicht und jedes einzelne muss, versehen mit
einer einzigartigen Energiebarriere gemafl Gleichung 2.17, durchlaufen werden um am
Ende einen stabilen Zustand zu erreichen. Hierdurch ergeben sich fiir die verschiedenen
Korngrenzen und Bewegungsrichtungen der selbigen sehr charakteristische und breit
gefacherte Energiebarrieren, die fiir die jeweilige Migration nacheinander tiberwunden
werden miussen. Somit kann nicht nur die grofle Streuung an gemessenen Aktivierungs-
energien fiir die Migration von HAGB erklart werden, sondern auch die Anisotropie
der Korngrenzmobilitat, da die Bewegung der Korngrenzen in die verschiedenen Rich-
tungen, durch die womoglichen eingeschrankten Moglichkeiten der Disconnection zu
Gleiten, Klettern oder Quergleiten, unterschiedlich ausfallen kann. Die genauen Ener-
giespektren fiir spezifische Korngrenzbewegungen kénnen atomistisch simuliert werden,
was aufgrund des groflen Aufwands bisher allerdings nur fiir die einfachsten Félle von
symmetrischen Kippkorngrenzen in kubisch-flachenzentrierten Metallen geschehen ist
[111-113]. Allerdings gelten diese Ergebnisse nur fiir planare, alleinstehenden Korn-
grenze. Gekriimmte Korngrenze und solche die Teil eines Korngrenznetzwerkes sind,
verbunden tiber Tripellinien und Quadruple Punkte, stellen jedoch noch Probleme dar,
welche zu 16sen sind. Hierzu gehort die Annihilation oder Nukleation von Disconnections
aufgrund der sich &ndernden Kriimmung wéahrend der Migration. Diese Mechanismen
sorgen fiir den Abbau von Eigenspannungen, welche aus der sich verdndernden Dichte
an Disconnections resultiert, und gilt mitunter als Grund fiir die beobachteten abrupten
Bewegungen mancher Korngrenzen. Weitere Baustellen des Modells sind Diskrepanzen
mit experimentellen Daten. Die in Abbildung 2.13 dargestellte Abscherung oder sogar
die Rotation der Kristalle wahrend der Korngrenzmigration tritt teilweise nur aufgrund

der gewéhlten Randbedingungen der Simulation auf, ist in der Realitdt beim Wachs-
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Abb. 2.14: a) Ausgangslage einer symmetrischen 317-Kippkorngrenze in Kupfer, Atome der jeweili-
gen (200) Ebnenen sind schwarz und weifl markiert, adaptiert von [116].
b) Endzustand nach Migration der Korngrenze. Die dadurch entstandene Disconnection
und die dafiir nétigen atomaren Bewegungen sind mit Pfeilen gekennzeichnet. Gut sicht-
bar die Abscherung des unteren Kristalls, und die leichte Anpassung alle Atome innerhalb
der Korngrenze, als Reaktion auf die koordinierte Bewegung der mittlere geometrischen
Einheit, adaptiert von [116].

tum von Polykristallen nicht zu beobachten. Zwangsldufig muss es also koordinative
Bewegungen der Disconnections gebe, welche in keiner Rotation oder Scherung der be-
nachbarten Kristalle resultieren. Die an die Migration gekoppelte Scherung des ”Shear
couple”’- Models entfillt also. Modelle die dies berticksichtigen stecken allerdings noch
in den Anfangen [114, 115].

2.1.3 Einflussparameter auf die Korngrenzmigration

Eine Schwierigkeit bei der Evaluation und dem Vergleich von Korngrenzenergien und
Korngrenzmobilitdten, ist die Unsicherheit ob besagte Messgrofie von zuséatzlichen, un-
berticksichtigten Parametern beeinflusst wird. Dieser Kritikpunkt ist deshalb auch in
allen Diskussion der in Kapitel 2.1.1 und 2.1.2 genannten Quellen zu finden. Phéano-
menologisch kann dies am einfachsten am Vergleich des Kornwachstums von polykris-
tallinen Proben mit verschiedenen Reinheitsgraden beobachtet werden. Die Tatsache,
dass hierbei die Kristalle mit steigender Reinheit immer grofler werden, deutet bereits
an, dass kleinste Verunreinigungen die Korngrenzmigration merklich reduzieren kon-
nen. Erste Arbeiten hierzu stammen von [117] und [54], welche einen "impurity drag”-
Effekt beschrieben, heutzutage besser als ”solute drag” bekannt. Die Annahme ist, dass
in der Matrix geloste Atome sich an den Korngrenzen anreichern, segregieren, und so-
mit die Bewegung der Korngrenze verlangsamen, da diese auf die meiste langsamer
diffundierenden Verunreinigungen warten muss. Hierbei wird die Geschwindigkeit v der

Korngrenze beschrieben als:

_PD

VT RRTT

mit (2.18)
4

T =v2 C_"E

ale*sT
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P beschreibt hierbei die Triebkraft, D den Bulkdiffusionkoeffizienten der Fremdatome
und I' eine auf die Korngrenzflache normierte Anzahl an adsorbierten Fremdatomen.
Dabei steht Cy fir die Bulkkonzentration der Fremdatome, a die Gitterkonstante und
E die Wechselwirkunsenergie, auch Segregationsenergie genannt, der Fremdatome an
einer Korngrenze des betreffenden Bulkmaterials. Die Segregation ist hierbei in erster
Linie thermodynamisch begriindet und ist der Versuch, die Energie von zwei dimen-
sionalen Defekten wie Oberflachen, Korngrenzen, Phasengrenzen oder Stapelfehlern zu
reduzieren, indem lokal die chemische Zusammensetzung geédndert wird [118, 119]. Aus-
schlaggebend hierfiir ist das verdnderte chemische Potential von Fremdatomen an den
Defektstrukturen im Vergleich zum umgebenden, homogenen Bulkmaterial. So gesehen
unterscheidet sich Korngrenzsegregation nicht von der Oberflichenadsorbtion, wenn
man die Quelle der Fremdatome auflen vor liasst, und wurde in ersten Ansitzen auch
so gehandhabt. [120], spater durch [121] erweitert, beschrieb bereits die Anreicherung
von Atomen an einer Oberfliche, wenn diese dadurch die Oberflachenenergie reduzie-
ren. Durch die Schwierigkeit seiner Zeit die Oberflichenenergie in Abhéngigkeit der
Konzentration vom Fremdatomen und der Temperatur zu bestimmen, wird der An-
satz von nur wenigen Daten untermauert. Durch modernere Messmethoden haben sich
jedoch weitere Adsorbtionstheoreme entwickelt, wie Beispielsweise von Temkin [122],
Seah [123], Freundlich [124], Brunauer-Emett-Teller (BET) [125] oder Langmuir [126].
[127] griff dabei die Arbeit von letzterem auf, auch als "Langmuir-McLean Theory be-
kannt”. Unter der Annahme, dass die Segregationsenergie nur direkt an der Grenzfliche
auftritt und eine Konstante ist, lasst sich die Segregationsenergie aus Gleichung 2.19

bestimmen.

Xz Xe <_AE ) (2.19)

X0 Xp 1-Xo P\'RT

Hierbei beschreibt Xz den Anteil der Grenzflache welcher von adsorbierten Fremdato-
men belegt ist, X% den theoretischen maximalen Anteil der Grenzfliche an dem Ad-
sorption stattfinden kann und X¢ ist die Konzentration der Fremdatome im Bulk. [127]
schatzte —AF hierbei aus der Verzerrungsenergie ab, welche, wie er annahm, bei der
Segregation freigesetzt wird. Dieser Ansatz liefert, bis auf etwa einen Faktor 2, korrekte
Werte fiir die Segregationsenergie und hilft somit Segregation qualitativ vorherzusagen,
ist aber nicht genau genug fiir quantitative Prognosen. Bessere Werte fiir die Segrega-
tionsenergie erhélt man aus der Theory von [123], welche Gleichung 2.19 anpasste, um

die maximale Loslichkeit X2 der Fremdatome zu inkludieren:

X5 X oop (‘AE) (2.20)

X% — x5 x0“P\"Rr
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Fiir Konzentrationen X¢ < X2 sollte X2 eine Funktion der Loslichkeitsenthalpie sein,
wohingegen fiir X¢ > X2, X auf X2 limitiert ist und Gleichung 2.20 somit zu Glei-
chung 2.21 wird.

X _ —AE (2.21)
X0 —x; “P\"RT ‘

Der Ubergang zwischen den Gleichungen 2.20 und 2.21 konnte bei der Segregation von
Zinn in Eisen von [128] nachgewiesen werden.

Wahrend die beiden zuvor beschriebenen Modelle auf einer Monolayer Adsorption auf-
bauen, gingen [125] gingen noch einen Schritt weiter. Thre Idee, die erste einatomige
Schicht an jeder Grenzflichen als Adsorption aufzufassen und die somit entstandene
Phasengrenze auch als solche zu behandelt, verandert die Segregationsenergie fiir jede
weitere Schicht, da diese nun nicht mehr die Korengrenzenergie reduzieren, sondern die
Gibbs-Enthalpie des gesamten Systems durch Phasenwachstum reduzieren. Dieser dras-
tische Ubergang der Segregationsenergie von der ersten zur zweiten Schicht, mag nicht
der Realitdat entsprechen. Die Idee der Konzentrations- bzw. Schichtdickenanhdngigen
Segregationsenergie wurde aber von [129] und [130] aufgegriffen. Dies ist notwendig, da
die Grundannahme von [126], welche den meisten Modellen zugrunde liegt, besagt, dass
die Segregation an einer beliebigen Stelle an der Korngrenze, die weitere Segregation
an benachbarten Stellen nicht beeinflusst. Dies ist aber nur bei sehr geringer Segrega-
tion der Fall und wird in der Realitit in den meisten Fallen nicht zutreffen. Deshalb
fithrten [129, 130] eine Koordinationszahl Z fir die segregierende Atome innerhalb der
Korngrenze ein und auch die Interaktionen der segregierenden Atome untereinander (w)

wird berticksichtigt:

X X ~AE — Zw2g
& € _exp ( at: (2.22)

X% - X5 1-Xc RT

Fiir geringe Segregation (limyx, o) oder sehr schwache Wechselwirkung zwischen den
Fremdatomen (lim,,_,() ergibt sich wieder das Langmuir-McLean-Model. Fir positive w,
repulsive Wechselwirkungen, erhoht sich die Segregationsenergie, was in einer weniger
lokalisierten und breiteren Segregationsschicht resultiert. Fiir attraktive Wechselwir-
kungen wird diese verringert und es bilden sich sehr lokalisierte Segregationen aus. Ein
Vergleich der Segregationsenergien fiir verschiedene Modelle ist in Abbildung 2.15 zu
sehen.

Eine gute Ubersicht iiber weitere mit der Zeit entstandenen Adsorptionsmodelle ist in
[133] zu finden.

Wiéhrend die vorgestellten Modelle alle in der Lage sind, die Konzentration von Frem-
datomen an Korngrenzen zu beschreiben, fehlt es ihnen jedoch an technischer Relevanz.
Ihre Vorhersagen treffen nur in den durch sie beschriebenen hochreinen Modellmateria-

lien zu, die in der Industrie keine Rolle spielen und es mangelt an einer quantitativen
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Abb. 2.15: a) Vergleich der Wechselwirkunsenergie verschiedener Modelle abhéngig von der Konzen-
tration [131].
b) Fowler-Isothermen fiir die gemessene Segregation von Tellur (Quadrate) und Se-
len (Kreise) in Eisen und fir verschieden starke berechnete Wechselwirkungen w mit
K = exp(—AG/RT). Noch stiarkere Wechselwirkungen als die von Selen, sollten in der
Ausscheidung an der Korngrenze resultieren. [132] adaptiert von [123].

Vorhersage, wie sich die beschriebene Segregation auf die Migration der Korngrenze
auswirkt, denn hierzu miisste das erste Fick’sche Gesetzt in einem sich bewegenden
Referenzsystem gelost werden. [134] ging auf die Co-Segregation, die gleichzeitige Se-
gregation von mehr als einem Element, ein, indem er zwar nicht die Wechselwirkung
zwischen den segregierenden Elementen betrachtete, aber die Tatsache, dass die Anlage-
rung des einen Elements, die des anderen ausschliefft. Demzufolge sind die verzégernde
Wirkung von mehreren segregierenden Elementen nicht additiv und die sich heraus-
bildenden Konzentrationsprofile, welche die Migrationsrate der Korngrenze bestimmen,
komplex (siehe Abbildung 2.16)). Die Mobilitét einer solchen Kerngrenze kann wie folgt

bestimmt werden:

Eine sich bewegende Korngrenze wird wahrend ihrer Migration, in der Matrix geloste
Fremdatome aufsammeln, welche in Folge an der Korngrenze segregieren. Im Lauf der
Zeit wird sich eine konstante Konzentration und damit einhergehend eine konstante
Geschwindigkeit der Korngrenze einstellen. Dieser Zustand stellt sich genau dann ein,
wenn die Rate, mit der Atome der Spezies X die Korngrenze verlassen, @, genau so grof3
ist wie die Rate mit der die Korngrenze Fremdatome aufsammelt, ®%. Da Atome, die die
Korngrenze in deren Bewegungsrichtung verlassen, sofort wieder aufgesammelt werden,

tragen nur Atome, die die Korngrenze entgegen deren Bewegungsrichtung verlassen, zu

O bei.

Py + 07 =0 (2.23)

d kann abgeschétzt werden als:

by = AnbAvy (2.24)
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Abb. 2.16: a) Konzentrationsprofile an der Korngrenze fiir 2 verschiedene Spezies an Fremdatome
mit identischer Bulkkonzentration Ct° = C'S°. Obwohl beide Spezies segregieren kénnen,
exkludiert die Segregation des Elements mit der kleineren Segregationsenergie (Spezies 2,
E; = —0.9¢V) die Segregation des anderen Elements (Spezies 1, Ey = —0.7eV). Dieses
segregiert eher weiter weg von der Korngrenze, dort wo die Konzentration von Spezies 2
nicht ausreicht, alle moglichen Segregationsorte zu séttigen. [134].
b) Konzentrationsprofile an der Korngrenze fiir 2 verschiedene Spezies an Fremdatome
mit Cf° = 5x1073 und C5° = 1075. Nur Spezies 2 kann aufgrund der negativen Se-
gregationsenergie (E; = —0.9¢V) segregieren, wiahrend Spezies 1 mit einer positiven Se-
gregationsenergie (F3) = 0.7¢V') abgestofien wird. Die niedrige Diffusivitdt von Spezies
(D1 = 25nm?/s) im Vergleich zu Spezies 2 (D; = 17000nm?/s) sorgt fiir eine betréicht-
lichen Reduktion der Mobilitdt der Korngrenze, da die langsam diffundierende Spezies 1

vor der Korngrenze hergeschoben wird (vgl. Abbildung 2.17) [134].

w?o" 1(|>6 1(r)'5 1(;; 1?)" 1(32 1(];" ]070" 1(I>" I(I)'° ‘ul)'s '1(;'* 1(,)'-‘ ul)'?\ ulﬁ
CZ
Abb. 2.17: a) Mogliche Mobilitdten der Korngrenze abhingig von der Bulkkonzentration der Spe-
zies 2 fiir eine fixierte Bulkonzentration der Spezies 1 C{° = 5x1073, abhingig von
der Segregationsenergie und Diffusivitit der Spezies. By = —0.7eV,Ey = —0.9eV,

Dy = 25nm?/s, Dy = 17000nm?/s-durchgezogene Linie, By = —0.7¢V, E; = —0.9¢V,
D, = 17000nm2/s,D2 = 25nm2/s—gestrichelte Linie, F1 = —0.9eV, Ey = —0.7¢V, D1 =

25mm?2 /s, Dy = 17000nm? /s-gestrichelt-gepunktete Linie, E;

Dy = 17000nm? /s, Dy = 25mm?/s- gepunktete Linie. [134]
b) Mogliche Mobilitdten der Korngrenze abhiingig von der Bulkkonzentration der Spe-
zies 2 fiir eine fixierte Bulkonzentration der Spezies 1 Cf° = 5x1073, den Diffusivititen
Dy = 25nm? /s, Dy = 17000nm? /s abhiingig von den Segregationsenergien der Spezies.
Fy = —0.7¢V, E5 = —0.9eV-durchgezogene Linie, £y = —0.7eV, F5 = +0.9eV -gestrichelte
Linie, Fh = +0.7eV, Ey = —0.9eV-gestrichelt-gepunktete Linie, £y = +0.7eV, Ey =
+0.9eV- gepunktete Linie. [134]

—0.9eV, Ey = —0.7eV,
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Abb. 2.18: a) Auswolbungen einer Korngrenze zwischen segregierten Atomen, wobei die Korngrenze
dadurch eine Kraft Fx auf die Atome ausiibt, welche die Aktivierungsenergie reduziert.
b) Energieprofil normal zur Korngrenze fiir einen Sprung nach links, aus der Korngrenze
heraus, oder einen Sprung nach rechts, in Bewegungsrichtung der Korngrenze, wie in
Teilbild a) zu sehen. Unabhéngig von der Sprungrichtung wir die Aktivierungsenergie,
welche sich aus Selbstdiffusion U§ und Interaktionenergie U$ zwischen verschiedenen
Spezies zusammensetzt, um Fxb reduziert [135, 136].

wobei ¢4 der Konzentration der Spezies X an der Korngrenze entspricht, n® der atoma-
ren Dichte innerhalb der Korngrenze, A der Breite der Korngrenze und vy der Frequenz,
mit der Atome die Korngrenze entgegen deren Bewegungsrichtung verlassen. Eine wei-
tere Annahme ist, wie in Abbildung 2.18 a) zu sehen, dass sich die Korngrenze zwischen
den segregierten Atomen, auswolbt, da sie sich dort langsamer bewegt. Durch die ent-
stehenden Kapillarspannungen, reduziert sich die Aktivierungsenergie um Fxb, wobei

Fx die auf die Atome ausgeiibte Kraft ist, und b die Sprungdistanz.

vy lasst sich somit berechnen als:

Us +U% — Fxb
vy = Dyvpexp (— X +k‘XT X > (2.25)
B
und folglich:
Us +U% — Fxb
oy = Iycin’A\vpexp (— Xt k‘XT X > (2.26)
B

mit der Konstanten I'y und der Debye-Frequenz vp. Die Rate mit welcher Atome
von der Korngrenze aufgesammelt werden setzt sich aus zwei Teilen zusammen. Einem
Term, der fir den Sprung von Atomen aus dem Bulk in die Korngrenze aufkommt, und
einem der fiir das Aufsammeln der Atome mit der Bewegung der Korngrenze mit der

Geschwindigkeit vp verantwortlich ist.

S

d = — [I'fexnbupexp <—X) + cXmJb} (2.27)
kgT

mit der Konstanten I'}, der Bulkkonzentration cx und n der atomaren Dichte im Bulk.

Wenn sich die Korngrenze mit konstanter Geschwindigkeit bewegt, wird diese Bewe-
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gung durch die die Korngrenze verlassende Atome bestimmt. Daraus ergibt sich fiir die

Geschwindigkeit der Korngrenze vy:

(2.28)

v, =b [VX — I'yvpexp (— Uk + lgj)(T—i_ FXb)]
Der zweite Summand in Gleichung 2.28, mit dem positiven Beitrag von F'xb, kompen-
siert den Fall, dass sich die Korngrenze mitsamt der die Korngrenze verlassende Atome
entgegen der Auswolbung bewegt. In diesem Fall missen die segregierenden Atome, die
durch die Kraft F'y geleistete Arbeit zusétzlich iiberwinden, anstatt dass diese die Akti-
vierungsenergie reduziert. Mit Hilfe der Gleichungen 2.28 und 2.25 und der Annahmen,

dass I'y = 't und nb = n®\, ergibt sich somit:

_ Us + 0%\ . Fxb
v, = 200 yvpexp <—XkBTX> sinh <ijXT> (2.29)

Durch einsetzen von Gleichung 2.29 in Gleichung 2.23 lasst sich die Konzentration an
der Korngrenze bestimmen. Ahnlich Modelle, welchen sich mit der Mobilitét von Korn-
grenzen unterm dem Einfluss von Segregation beschéftigen, wurden von auch von [54]
entwickelt und finden breite Anwendung [134, 137, 138]. Je nach Sinn und Zweck des
Modells, kénnen diese beliebig erweitert werden.

Die Anisotropie der Segregation spielt hierbei eine wichtige Rolle und ist Thema der
aktuellen Forschung, wenn es um die exakte Vorhersage der Bewegungsrichtung und Ge-
schwindigkeit individueller Korngrenzen geht. Aufgrund der unterschiedlichen Struktur
verschiedener Korngrenzen, zeigen sie unterschiedliche Segregationsverhalten. Wéahrend
allgemein gesagt werden kann, dass Korngrenzen mit mehr freiem Volumen auch ho-
here Segregationen aufweifien [139], kann dies nicht zwangslaufig mit der Mobilitat der
jeweiligen Korngrenzen korreliert werden. Die Anisotropie der Diffusion konnte hierbei
auch eine Rolle spielen, wird in gangigen Modellen bisher aber nicht berticksichtigt.
Wie [119, 140] beschrieben, ist das Segregationsverhalten jedoch sensitiv fiir sowohl
Missorientierungswinkel - Achse als auch die Korngrenznormale, und zwar nicht nur
bzgl. der Quantitat sondern auch bzgl. der Mengenverhéltnisse der segregierenden Spe-
zies. Das genaue Bild der Segregation weicht hierbei deutlich von den analytischen Lo-
sungen des Konzentrationsverlaufs normal zur Korngrenze, wie in Abbildung 2.16 dar-
gestellt, ab. In der Literatur werden hierbei zwischen mindestens 5 verschiedenen Arten

des Segregationsverhaltens, der "grain boundary complexion” unterschieden [141].

o Complexion I : (Sub)-Monolayer
o Complexion II : clean interface
o Complexion III: Bilayer

« Complexion IV : Trilayer (Multilayer)
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Abb. 2.19: a) Korngrenzmobilitdten aufgetragen iiber die inverse Temperatur. Die verschiedenen Re-
gime sind deutlich zu erkennen. Eine Erhohung der Mobilitdt und damit einhergehend
abnormales Kornwachstum (AGG - abnormal grain growth) trifft fiir Complexion IIT -
VI zu und normales Kornwachstum (NGG - normal grain growth) fiir Complexion I - III
[141].

« Complexion V : Nanolayer (Equilibrium Thickness)

o Complexion VI : Wetting film

Die unterschiedlichen Complexions weisen hierbei unterschiedliche Mobilitdten auf, die
sich iiber mehrere Grofenordnungen erstrecken, wobei auch eine segregationsinduzierte
Beschleunigung der Migration beobachtet werden kann (siehe Abbildung 2.19), welche
unter anderem auch als Grund fiir abnormales Kornwachstum angefiihrt wird.

Die verschiedenen Migrationsgeschwindigkeiten und die dazugehérige Complexion konn-
ten mittels FIB-Zielpraparation und anschlieBender Analyse in STEM und REM nach-
gewiesen werden. Die urspriinglichen Beobachtungen von [141], welche vorwiegend an
Keramiken gemacht wurden, konnten jedoch auch in metallischen System beobachtet
werden, wie in Abbildung 2.20 zu sehen [142-146] .

Aufgrund der enormen Komplexitit des Segregationsverhaltens und dessen Auswir-
kungen sowohl auf das Kornwachstum, als auch auf die mechanischen Eigenschaften,
werden auch zunehmend evolutiondre Algorithmen und machine learning und Ansét-
ze verfolgt [150-153]. Hierfiir werden Daten aus Experimenten, DFT-Simulation- oder
MD-Simulation-Simulationen zusammengetragen um eine Datenbank aus verschiede-
nen Korngrenztypen, Segregationsenergien, atomaren Strukturen und chemischen Zu-
sammensetzungen zu erhalten. Diese wird im Anschluss parametrisiert hinsichtlich ato-
maren Radien, Elektronegativitét, Missorientierungswinkeln oder anderen numerisch
Charakteristika um auf Grundlage dieser Basis mit Gauf3-Prozessen oder neuronalen

Netzen Vorhersagen oder Trends hinsichtlich des Segregationsverhaltens abzuleiten.



2 Stand der Forschung 37

Clean GB Monolayer Bilayer
a) [ Grain 1

JIi) L2
000000000000 333333333332

Grain 2

Abb. 2.20: Vergleich der verschiedenene Korngrenz-Complexions mit abnehmender Struktur an der
Korngrenze von links nach rechts [147], adaptiert von [142-146, 148, 149].
a) Schematische Zeichnung der Korngrenz Complexions nach Dillon-Harmer [141]
b) mit STEM und REM experimentell beobachtete Korngrenzsegregationen
¢) mit MD-Simulation, MC-Simulation, DFT-Simulation atomistische Simulationen

2.1.4 Zener-Pinning

Wahrend im letzten Kapitel die Beeinflussung der Mobilitdt von Korngrenzen durch
einzelne Atome an der Korngrenze oder atomaren Schichten auf dieser beschrieben wur-
de, konnen auch groflere zusammenhangende Partikel einer zweiten Phase, sogenannte
Ausscheidungen, einen dhnlichen retardierenden Effekt haben. Auf die erste Arbeit zu
dieser Thematik von [154] folgen viele weitere, welche sich mit diesem Effekt bis heute
beschaftigen. Der vorgeschlagene Mechanismus lasst sich einfach beschreiben. Korngren-
zen versuchen beim Aufeinandertreffen die Energie des Systems iiber die Bildung eines
Gleichgewichtswinkels zu minimieren. Dies ist auch der Fall wenn Korngrenzen, eine
kristallografische Grenze zwischen ein und der selben Phase, auf Partikel einer anderen
Phase treffen. Oftmals steht allerdings der Gleichgewichtswinkel zwischen Korngrenze
und der Zweitphase im Widerspruch zur Form der Korngrenze, die sie ohne die An-
wesenheit dieser Zweitphase annehmen wiirde. Die Forménderung der Korngrenze in
Anwesenheit von Partikel aus einer zweiten Phasen wird in Abbildung 2.21 ersichtlich.
Durch den zusétzlichen Gleichgewichtswinkel an der Phasengrenze dndert sich die Form
der Korngrenze. Durch eine Bewegung der Korngrenze, wie sie beim Kornwachstum der
Fall ist, wird die Gesamtlange der Korngrenze nicht verkiirzt, wie in Abbildung 2.21 a)
zu sehen, sondern tber die stiarker gekrimmten Teilsegmente der Korngrenze verlén-
gert. Diese Verlangerung der Korngrenze, und somit Erhéhung der Grenzflaichenenergie,
bei der Bewegung in eine Richtung, die vermeintlich zu einer Reduktion der Grenzfla-
chenenergie fiihren sollte, stellt eine zu iiberwindende Energiebarriere dar, welche der
Triebkraft zum Kornwachstum entgegenwirkt. Die Auswolbung der Korngrenze zwi-
schen den Partikeln, welche lokal zu einer hoheren Kriimmung x fithrt, kann auch als

eine lokale Verringerung der Korngrofle d = % interpretiert werden. Diese Vorstellung,
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() (b)

phase zu einem Zeitpunkt ¢; und einem spéteren Zeitpunkt ¢, (gestrichelte Korngrenz-
konfiguration)

b) Korngrenzen mit Gleichgewichtswinkel an Tripelpunkten und an der Grenzschicht der
Korner zu den Partikeln der Zweitphase zu einem Zeitpunkt ¢; und einem spéteren Zeit-
punkt to (gestrichelte Korngrenzkonfiguration).

dass Kornwachstum voriibergehend und lokal zu einer "Kornfeinung” fithrt, verdeutlicht
den kornwachstumshemmenden Einfluss der Partikel. Dass dies nicht nur eine theoreti-
sche Uberlegung ist, lisst sich anhand mikroskopischer Aufnahmen, wie beispielhaft in
Abbildung 2.22; zeigen.

Das Verhéltnis in welchem die Form, Grofie oder Anzahl der Partikel zur Reduktion der
Triebkraft des Kornwachstum aufgrund der Auswolbung der Korngrenzen steht, ldsst
sich mit theoretischen Anséitzen in seinen Grundziigen erfassen. Zur Vereinfachung wird
die Annahme getroffen, dass die Grenzflichenenergie zwischen den Kérnern und den
Ausscheidungen unabhéngig von der Missorientierung zwischen den einzelnen Koérnern
und den Ausscheidungen ist. Analog zu Abbildung 2.5 ergibt sich hieraus, da sich die
Partikeloberfliche nicht auswolbt, ein Gleichgewichtswinkel der Korngrenze an den Par-
tikeloberflichen von 90°. In Anlehnung an Abbildung 2.21 und unter Beriicksichtigung
der Vereinfachung wird ersichtlich, dass die Krimmung der Korngrenze mit abneh-
mendem Abstand der Partikel zunehmen muss. Bei einem konstanten Volumen bzw.
Phasenanteil der Ausscheidungsphase, ist der Abstand der Partikel somit umgekehrt
proportional zur Partikelgrofie, da weniger grofle Partikel im Schnitt einen grofleren
Abstand untereinander haben als viele kleine Partikel. Auf der anderen Seite, wiirde
bei einer gegebenen Partikelgrofie der Abstand zwischen den Partikeln sinken, wenn
ihre Anzahl, also der Phasenanteil zunimmt. In erster Naherung ergibt sich hieraus fiir
die ricktreibende Kraft Fg:
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500 nm

Abb. 2.22: Insitu TEM-Untersuchung der Bewegung einer Korngrenze in einem CMn-Stahl (a-
Phase). Die Auswolbung der Korngrenze an dem mit schwarzem Pfeil markierten Partikel
ist deutlich zu erkennen. Zwischen den Bildern a) bis d) vergehen in etwa 17 Sekunden
(adaptiert von [155])
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Frpoc 22 (2.30)

wobei fi, den volumetrischen Phasenanteil und r als Radius die Gréfle der Ausschei-
dungen beschreibt. Fiir eine genauere Evaluierung der riicktreibenden Kraft, nach ih-
rem Erstbeschreiber auch Zener-Kraft(hdufig F; abgekiirz) genannt, bedarf es einer
detailliertere Beschreibung der lokal wirkenden Krafte. Im folgenden soll anhand von
Abbildung 2.23 a) die Pinnigkraft einzelnen Partikels berechnet werden. Fiir die Wech-
selwirkung einer planaren Korngrenze mit einem sphéarischen Partikel ergibt sich eine
kreisformige Kontaktlinie mit dem Umfang 27rcos(6). Der Anteil der Korngrenzenergie,
welche dem Partikel entgegenwirkt lasst sich als ysin(f) beschreiben. Die Gesamtkraft

entlang der Kontaktlinie betragt somit:

F = 2mr~y cos(0)sin(0) (2.31)

und ist somit aufgrund ihrer Abhéngigkeit von r abhéngig von der Partikelgréfie bzw.
abhéngig von der Position der Kontaktlinie. Die maximale Riickhaltekraft bei einer
gegebenen Partikelgrofle ergibt sich fiir §=45°.

Um die Zener-Kraft, welche durch eine Verteilung von Partikeln hervorgerufen wird,

beschreiben zu kénnen, werden im Weiteren folgende Vereinfachung herangezogen:

o Die Ausscheidungen sind Kugelférmig.

o Die Dichte der Ausscheidungen auf der Grenzflache ist die zu erwartende bei einer

zufélligen Partikelverteilung.

o Jeder Partikel tibt die maximale Pinningkraft aus, unabhingig von der Position
der Kontaktlinie.

o Die Wechselwirkung zwischen Korngrenze und Ausscheidung wird nicht durch den

Durchgang der Korngrenze durch die Partikel beeinflusst.

o Die Gitter von Matrix und Ausscheidungen sind inkohérent.

Die Anzahl der Ausscheidungen pro Volumen lésst bei gegebener Grofie und Phasenan-

teil bestimmen zu:

o v
gﬂ"f’

(2.32)

In Bewegungsrichtung der Korngrenze kénnen nur diejenigen Ausscheidungen mit der
Korngrenze interagieren, dessen Zentrum sich in einer Distanz 4+r zur Korngrenze be-
findet (vgl. Abbildung 2.23 b)). Somit reduziert sich der effektiv wechselwirkende Pha-

senanteil und dadurch auch die effektive Anzahl an pinnenden Partikeln auf diese in
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Abb. 2.23: a) Schemazeichnung der Wechselwirkung zwischen der Korngrenze (rot) und einer sphé-
rischen Ausscheidung, adaptiert von [156].
b) planare Korngrenze (rot) und ihr Wechselwirkungsbereich im Abstand +r. Partikel
auflerhalb dieses Bereichs sind nur gestrichelt gezeichnet.

einer Scheibe der Dicke 2r. Multipliziert mit der maximalen Pinning-Kraft welche laut

Annahme von allen Ausscheidungen ausgeiibt wird, ergibt sich:

Jv ey — 3fvy
. . ﬂ'/r‘f)/_

Fr,=2
Z " %7?7“3 2r

(2.33)

Die urspriinglich in Gleichung 2.30 genannte Proportionaliat wird demnach nur durch
den Faktor %7 ergénzt. Da die Triebkraft des Kornwachstums mit 7 beschrieben werden
kann, lasst sich eine kritische Korngrofle berechnen, bei welcher das Kornwachstum zum

erliegen kommen sollte.

7
F, =
7 D/m“it
3fvy v
3 D (2.34)
2r
< Dppip =——
krit 3fV

Diese kritische Korngrofle ist alles andere als ein hartes Limit, sondern ist allenfalls
als eine Abhéngigkeit eines oberen Korngréfienlimits von der Ausscheidungsverteilung
zu betrachten. Abhédngig davon, welche der gemachten Annahmen man in Frage stellt
oder wie die oft in Satzen formulierten Gleichungen auszulegen sind, ergeben sich andere
Werte. Der Wechselwirkungsbereich von 4r, wiirde dafiir sorgen, dass die Korngrenze
von Partikeln, die in Bewegungsrichtung der Korngrenze liegen, angezogen werden und
von Partikeln hinter der Korngrenze aufgehlten wird. Diese beiden Effekten wiirden sich
in Summe aufheben, sodass netto keine Pinningkraft auf die Korngrenze wirken wiirde.
Diese Schlussfolgerung, welche auch nur aufgrund der Annahme der planaren Form der
Korngrenze basiert, wurde auch von [157, 158] aufgegriffen. Auch sie gehen von einen
Wechselwirkungsbereich von =7 aus, beziehen jedoch die Kriimmung der Korngren-
ze in der Nihe der Partikel mit in ihre Uberlegungen ein. Ihrer Annahme nach gibt

es eine Asymmetrie im Kriimmungsverhalten je nachdem ob die Korngrenze auf eine
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Ausscheidung zulduft oder sich von ihr entfernt, wodurch die Korngrenze sich beim
Entfernen von den Ausscheidungen ldnger mit diesen interagiert als bei der Annéhe-
rung, wodurch sie in Summe wieder eine Pinningkraft ergibt. Mit der Zeit nahmen sich
weitere Autoren den unterschiedlichen, zur Vereinfachung getroffenen Annahmen an,
und erweiterten somit den urspriinglichen Ansatz oder arbeiteten Sonderfélle aus. [159]
sah sich die Wechselwirkung im Fall von kohérenten Ausscheidungen an und kam auf
eine um den Faktor zwei erhohte Pinning Kraft. [160] erweiterte diese Arbeit um den
experimentell beobachteten Fall, dass eine sich bewegende Korngrenze koharente Par-
tikel absorbieren kann. Der Einfluss der Partikelform wurde ebenfalls untersucht, sowie
die Richtung der Orientierung relativ zur Korngrenze. [161] formulierte die Ergebnisse
iiber den Parameter € welcher die Exzentrizitit beschreibt und normierte die Pinning
Kraft auf die eines spharischen Partikels gleichen Volumens F7. Fiir den Fall, dass die

Hauptachse parallel zur Korngrenzennormalen steht, ergibt sich:

F; 114214
P, =tz Jrj e>1
Fy =F5"4 e<1

und fir denn Fall dass die senkrecht auf dieser steht:

F, =F [ 60-33} (2.36)

1+€
Fiir Ausscheidungen mit einem sehr groflen Aspektverhiltnis, wie es fir Platten oder
Nadeln der Fall ist, ist die Pinningkraft um einiges grofler als durch die einfach Beschrei-
bung in Gleichung 2.33. [162] schaute sich den selben Sachverhalt fiir Ausscheidungen
kubischer Form an und kam, abhéngig von der Orientierung, auf eine Erhohung der
Pinningkraft um bis zu einen Faktor zwei. Zahlreich weitere Arbeiten befassen sich
mit der Beriicksichtigung der Grenzflichenenergie der Interphase zwischen Korn und
Ausscheidung, mit dem Einfluss der Kornform [163], der Berticksichtigung der GroBen-
verteilung der Ausscheidungen [164], der Wirkung von inhomogenen Partikelverteilun-
gen [165], da Ausscheidungen priferiert an Korngrenzen nukleieren. Hinzu kommt die
Tatsache, dass die Interaktion mit der Korngrenze sich von der an Tripellininen oder
Quadruple-Punkten unterscheidet und berticksichtigt werden sollte [166] und dass die
Wahrscheinlichkeit, mit der sich Partikel an eben diesen Punkten aufhalten sowohl von
der rdumlichen Anordnung der Partikel als auch von der Korngrofle bzw. der rdumli-
chen Anordnung der Tripellinien und Quadruple-Punkten, abhéngig ist [9, 167-169].
Eine Zusammenfassung dieser Arbeiten und mehr, sowie die Motivation der Autoren
zur Modifikation des Zener-Ansatzes als auch die sich daraus ergebenden Formeln zur
kritischen Korngréfe sind in [6] aufgelistet.

In Anbetracht der Tatsache wie viele Einflussgrofien es gibt, untersucht werden und
experimentell nachgewiesen werden, ist die Interaktion dieser Einflussgrofien in ihrer

Komplexitéit nicht greifbar. Beispielsweise unterliegen was die Gesamtheit aller Aus-
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scheidungen angeht sowohl die Grofle als auch die Zusammensetzung einer gewissen
Verteilung. Die unterschiedlichen Zusammensetzungen konnen iiber die Oberflichen-
energie bzw. die Anisotropie derselbigen wiederum zu verschiedenen Formen fiihren.
Moglich ist auch, dass sich diese unterschiedlichen Populationen zu verschiedenen Zei-
ten und/oder aus Griinden der Kinetik an verschiedenen Stellen im Werkstiick bilden,
wodurch sie unterschiedlich stark wirken konnen. Dieses Spektrum an moglichen Wir-
kungsweisen der verschiedenen Ausscheidungstypen im Blick, scheint es fast unmaoglich
die Wechselwirkungen in der Gesamtheit durch einen einzigen Zahlenwert zu beschrei-
ben. Das Wirkungsverhalten einzelner Ausscheidungen kann sehr detailliert beschrie-
ben und verstanden werden, die lokale Wechselwirkung sollte aber nicht reprasentativ
fiir die Gesamtheit aller anderen Ausscheidungen dienen. Andererseits ist es teilweise
moglich, die mittlere Wechselwirkung so zu kalibrieren, dass die daraus resultierende
mittlere Korngrofle den experimentellen Daten mehr oder minder entspricht. Da hier-
durch aber die individuellen Wechselwirkungen zu Gunsten eines korrekten gemittelten
Ergebnisses geopfert werden, ist nicht zu erwarten, dass die Korngrofienverteilung rich-
tig wiedergegeben wird. Insbesondere bei rein statistischen Modellen, bei welchen fast
alle Parameter von Koharenz tiber Lage der Partikel, hin zur Form oder Orientierung
unbekannt sind, ist es in den meisten Féllen nur moglich fiir einen sehr eng begrenzten
experimentellen Rahmen den korrekten Einfluss der Ausscheidungen auf die Korngréfe
vorherzusagen. Nicht grundlos gehen deshalb viele der zusétzlich eingebrachten Fak-
toren und Abhéngigkeiten in [6] auf eine Abweichung der beobachteten von den zu
erwartenden Korngréflen zuriick. Obwohl der Einfluss von Zweitphasen auf das Korn-
wachstum seit mehreren Jahrzehnten bekannt ist und in seinen Grundziigen besser
verstanden ist als manch anderer Effekt, ldsst sich seine Gesamtheit dennoch schwerlich
in wenigen Zahlen zusammenfassen. Insbesondere wenn es nicht um den Einfluss beim
Kornwachstum geht, verhédltnisméfig langsame Kinetiken, sondern auf den Einfluss bei
der Erholung oder der Rekristallisation, sind noch viele dort scheinbar wirkenden Me-

chanismen nicht verstanden und nur in ihren Grundziigen empirisch beschrieben [170].

2.2 Rekristallisation

Die Rekristallisation, eine Gefligeneubildung, ist im Gegensatz zur Kristallisation, wel-
che eine Phasenumwandlung vom fliissigen oder gasformigen Zustand in den festen
Zustand beschreibt, eine Umwandlung innerhalb der festen Phase. Im Gegensatz zum
Kornwachstum, welches durch die Absorption kleiner Kérner zugunsten gréflerer auch
eine Gefiigeneubildung beschreibt und deshalb oft auch als sekundéare Rekristallisation
bezeichnet wird, versteht man unter der Rekristallisation im allgemeinen Sprachge-
brauch die primare Rekristallisation, welche eine Gefiigeumwandlung von einem defor-
mierten hin zu einem undeformierten Gefiige beschreibt. Die primare Rekristallisation,

im folgenden nur noch Rekristallisation genannt, ist ein Mechanismus von enormem



44 2 Stand der Forschung

wirtschaftlichem und technologischem Interesse. Auf der einen Seite ist es ein Prozess
der zwangslaufig unter gewissen Umstdnden ablauft, weshalb es von entscheidendem
Vorteil ist diesen zu verstehen. Auf der anderen Seite werden diese Umstande gezielt
herbeigefithrt um verfestigten Gefiigen wieder zu Duktilitdt zu verhelfen oder um die
Mikrostruktur, inbesondere die Korngrofle, genaustens einstellen zu konnen. Ein wei-
terer Prozess, welcher im Zusammenhang mit der Rekristallisation nicht undiskutiert
bleiben kann, ist die Erholung.

Die Rekristallisation kann als die Bildung einer neuen undeformierten Kornstruktur in
einem deformierten Gefilige aufgefasst werden, welche mafigeblich durch die Bildung und
Migration von Grofwinkelkorngrenzen zum Abbau der Verformungsenergie, beeinflusst
wird. Die Erholung hingegen wird eher durch den Abbau der Defektdichte getrieben und
kommt ohne die Migration von Korngrenzen aus. Aus diesen Definitionen geht bereits
die antagonistische Rolle von Rekristallisation und Erholung einher, da sie beide auf die
Deformation und Defekte als Triebkraft angewiesen sind. Beziiglich der Rekristallisati-
on ist ein grofes empirischen Wissen vorhanden, mit welchem verschiedene Gefiige und
Korngroflen welche eingestellt werden kénnen. Dennoch ist die Empirie aufgrund der
Komplexitiat und den diversen Interaktionen unzureichend um Gefiige perfekt auf ihre
jeweilige Einsatzzwecke mafizuschneidern. Der Wunsch diese Hiirde zu nehmen fiihr-
te letztendlich dazu, das wissenschaftliche Verstandnis der vorherrschenden Prozesse
erweitern zu wollen.

In ihren Grundziigen kann die Rekristallisation in wesentlich 3 Abschnitte unterteilt

werden:

« Entfestigung (Annihilation/Erholung)
o Keimbildung

e Keimwachstum

Es ist allgemeiner Konsens, dass die Verformungsenergie, dessen Abbau das Ziel der
genannten Prozesse ist, in Form von Versetzungen bzw. Versetzungsdichte im Gefiige
vorliegt. Der Abbau der Spannungsfelder, die mit diesen Versetzungsnetzwerken einher-
gehen sind, bildet die treibende Kraft fiir die Rekristallisation. Da die Rekristallisation
ein Prozess ist welcher iiber Keimbildung und Keimwachstum ablauft, geht er mit ei-
ner Inkubationszeit einher. Diese Inkubationszeit resultiert aus der Tatsache, dass sich
wachstumsfahige Keime erst bilden miissen und diese auf die Bewegung von Korn, bzw.
Subkorngrenzen angewiesen sind. Wahrend dieser Zeit findet eine Entfestigung statt.
Diese Entfestigung, welche sich ihrerseits aus der Annihilation und der Erholung zusam-
mensetzt, wird auch héufig verallgemeinernd einfach als Erholung bezeichnet. Bei der
Erholung findet eine Bewegung von Versetzungen statt um die ins Material eingebrachte

Verformungsenergie zu reduzieren. Hierbei finden verschiedene Prozesse statt, welche
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die Versetzungsdichte reduzieren. An erster Stelle ist dabei die Annihilation zu nen-
nen. Hierunter wird das Ausloschen zweier Versetzungen verstanden, welche aufgrund
entgegengerichteter Spannungsfelder anziehend aufeinander wirken. Diese Ausloschung
kann nur stattfinden wenn sich beide Versetzungen auf der selben Gleitebene befin-
den. Ist dies nicht der Fall miissen die Versetzungen die Gleitebenen verlassen. Fiir
Stufenversetzungen erfolgt dieser Vorgang tiber das Klettern, bei Schraubenversetzun-
gen tiber Quergleiten. Da der Vorgang des Kletterns von Diffusionsprozessen abhéngt,
unterliegt dieser Effekt einer hohen Temperaturabhéngigkeit. Fiir den Fall, dass sich
Versetzungen nicht ausloschen kénnen, da sie zum Beispiel durch Spannungsfelder, in-
duziert von anderen Versetzungen, an der Bewegung gehindert werden, versuchen diese
moglichst energiearme Strukturen zu bilden. Zum Beispiel konnen eine Anzahl an Ver-
setzungen mit gleichem Vorzeichen so umorganisiert werden, dass sie eine Kipp- oder
Drehkorngrenze bilden. Dieser Vorgang hinterlasst grofie versetzungsarme Bereiche und
konzentriert die Verformungsenergie auf die so gebildeten Kleinwinkelkorngrenzen, wel-
che fortan als Keime fiir die Rekristallisation dienen konnen. Dieser Vorgang wird auch

als Polyganistion bezeichnet.

2.2.1 Ver- und Entfestigung

Um die Rekristallisation gut beschreiben zu konnen, muss deshalb zu aller erst die Erho-
lung genaustens beschrieben werden kénnen; und um diese beschreiben zu kénnen ist es
wichtig die physikalischen Prozesse zu verstehen, welche fiir das Einbringen von Verset-
zungen ins das Material verantwortlich (Verfestigung) und fir den Abbau der selbigen
zustandig sind (Annihilation/Erholung). Jedes Model zur Beschreibung von Ver- und
Entfestigungsverhalten versucht im wesentlichen eine Vorhersage oder Erkléarung der zu
erwartenden Spannungs-Dehnungskurve. Zweifelsohne ist dieses makroskopische Ver-
halten untrennbar mit der Entwicklung der Versetzungstrukturen auf mikroskopischer
Ebene verbunden. Leider erfordern selbst sehr vereinfachte Modelle zur Beschreibung
der Entwicklung von Versetzungsstrukturen eine Vielzahl an Parametern, wohingegen
ein Model zur Beschreibung einer Spannungs-Dehnungskurve mit relativ wenigen Para-
metern auskommt. Allerdings sind zuletzt genannte Modelle nicht oder nur sehr bedingt
in der Lage Riickschliisse auf die zugrunde liegende Versetzungsstruktur zuzulassen. Be-
reits in den 50ger und frithen 60ger Jahren war man sich dariiber einig, dass die Verfes-
tigung sich aus zwei Anteilen zusammensetzt: einer athermischen Verfestigungsrate und
einer dynamischen Erholung, welche stark temperatur- und dehnratenabhéngig ist und
mit der Stapelfehlernergie zusammehéngen zu schien [171]. In Folge entwickelten sich
verschiedenste Modelle, alle mit ihren Vor- und Nachteilen und ihren jeweiligen Schwer-
punkten [172-178]. Eine wichtige Anderung hinsichtlich der Modelle ist die Abkehr von
dem Versuch, die Verfestigung in verschiedene Segmente unterschiedlicher Charakteris-

tika zu unterteilen (stage I hardening, stage II hardening,...), sondern den Fokus auf
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eine genauer Beschreibung der zugrunde liegenden Mechanismen zu legen, welche alle
parallel ablaufen aber durch ihre jeweilige Dominanz zu verschiedenen Zeiten urséachlich

fiir die beobachteten Segmente sind.

Eine der wichtigsten Beobachtungen ist die Abhéngigkeit der FlieBspannung 7 von der
Versetzungsdichte p wie in Gleichung 2.37 beschrieben:

T =T + auby/p (2.37)

Hierbei ist 7 die Flielspannung bei einer plastischen Dehnung von ¢, = 0. « ist eine
Konstante, welche mit steigender Temperatur abnimmt und mit steigender Dehnrate
zunimmt. Diese Abhéngigkeit ist sehr generell und auch unterschiedliche Versetzungs-
strukturen haben nur einen sehr geringen Einfluss auf die Giiltigkeit dieser Aussage.
Der einzige zu beachtende Aspekt ist, dass sie nur zutrifft, wenn das Verfestigungsver-
halten ausschlielich auf die Interaktion zwischen Versetzungen zuriickzufiithren ist und
findet deshalb nur bei hoch reinen fcc-Metallen, hep-Metallen oder bee- Metallen bei
erhohten Temperaturen Anwendung. Dennoch hiangt der genaue Wert von « von der
Bestimmungsmethode der Versetzungsdichte ab. Fiir Kupfer ergeben sich bei Raum-
temperatur fir @ Werte zwischen 0.5 und 1 [179]. Diese Werte fiithrten zu korrekten
Ergebnissen hinsichtlich der gemessenen Versetzungsdichte bei Ein- und Polykristallen
in stage-II und stage-III Verfestigungen. Bzgl. stage-I sind die Werte fiir o nur kor-
rekt, wenn Wald-Versetzungen zuséatzlich beriicksichtigt werden. Eine weitere wichtige
empirische Beobachtung ist, dass die Grofle der Zellstruktur der Versetzungen ¢ invers

proportional zur Fliefspannung ist.

KGb
0= G (2.38)
T —T0
Im Zusammenhang mit Gleichung 2.37 ergibt sich damit die ZellgréBe zu:
K
0=— (2.39)

NG

K ist hierbei ein zu kalibrierender Materialparameter [180].Die mit zunehmender Sche-

rung v zunehmende Versetzungsdichte kann formal beschrieben werden als:

ap 1
— = — 2.40

Jv  bA (240)
wobei A einer Art freien Weglange entspricht. In einem Einkristall wiirde A in etwa der
Korn bzw. Kristallgrofle entsprechen. Gleichung 2.40 zum Beschreiben der Akkumula-
tion von Versetzungen ist essentiell fiir alle Verfestigungsmodelle. Die Differenzierung

von Gleichung 2.37 nach v ergibt:



2 Stand der Forschung 47
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2
- L0 _(apb)” 1
oy 2 DA (2.41)
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Um das Verfestigungsverhalten von Polykristallen auf der Basis von Einkristallen be-
schreiben zu konnen, bedarf es einer Ergénzungen. Wenn ein Korn um das Inkrement
de verformt wird, wird es darauf mit einer Scherung dy(g) auf verschiedenen Gleitsyste-
men g reagieren. Hierbei scheren die individuellen Gleitsystemen so ab, dass die Summe
der Abscherungen der aufgebrachten Dehnung de entspricht. Welche Gleitsysteme dabei
aktiviert werden, hingt von der Orientierung des jeweiligen Korns ab. Das Verhéltnis
von benotigter Scherung zu von auflen aufgebrachter Dehnung wird mit dem Faktor M
gekennzeichnet. Da die unterschiedlichen Gleitsysteme zur Kompensation der Dehnung
unterschiedliche Beitriage leisten, ist der Faktor M im Gegensatz zum Schmidtfaktor
bei Einkristallen, fiir jedes Gleitsystem verschieden. Fiir texturfreie Polykristalle, also
zuféllig verteilte Orientierungen, ergibt sich somit ein Mittelwert fiir M, welcher als

Taylor-Faktor bezeichnet wird.

M(g) = L (2.42)

Bei der Bestimmung des Faktors wird zwischen zwei Philosophien unterschieden, wel-
che in der Realitat beide nicht zutreffen, da es sich in aller Regel um eine Mischform
beider Ansdtze handelt. [181] nahm zur Bestimmung des Faktors an, dass das Deh-
nungsinkrement in allen Kornern identisch ist, [182] hingegen, dass die Spannung in
allen Kornern identisch ist. Im ersten Fall betragt der iiber alle Gleitsysteme gemittelte
Wert fiir M=3,06, im zweiten Fall ist M=2,24. An dieser Stelle ist nicht nur zu betonen,
dass es sich bei diesen Werten um einen Mittelwert handelt, sondern auch, dass dieser
Mittelwert streng genommen nur unter der zuvor angenommenen Randbedingung der
zuféllig verteilten Orienterungen der einzelnen Kristalle giiltig ist. Da dies nicht unbe-
dingt der Fall sein muss, bzw. sich insbesondere bei der Rekristallisation Texturen im
Geflige einstellen, ist die Benutzung des Taylor-Faktors in diesen Bereichen mit Vorsicht
zu genieflen. Unter Berticksichtigung dieser Tatsachen konnen die Verfestigungsmodelle
fiir Einkristalle erweitert werden. Eine gangige Form zur Beschreibung der Entwicklung
der Versetzungsdichte in fcc-Polykristallen ist das Modell von Kocks [183], welches auf
den Arbeiten von [184] und [185] bassiert:

+ - .
@_ai aﬂ_% _QBMdC”tp

e 0e ' oe  vAVvP b (2:43)
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mit

pub*
27 (1 — ) Quac

A und B sind hierbei zu kalibrierender Materialparameter und ) ac die Aktivierungs-

dcrit =

(2.44)

energie zur Bildung einer Leerstelle. Der Index d im Term p; betont, dass es sich bei
dem Annihilationsterm um dynamische Erholung handelt. d..;; steht fur die kritische
Distanz zur Annihilation von Versetzungen und kann tber theoretische Ansétze zur
Annhiliation hergeleitet werden. Die an dieser Stelle benutzte Formulierung geht auf
den Ansatz von [186] zuriick, alternative Ansétze sind in [187] zu finden. Insbesondere
bei erh6hten Temperaturen kommt es zum bereits zuvor erwahnten Versetzungsklettern,
ein Mechanismus der aufgrund seiner Abhéangigkeit von Leerstellen diffusionsgesteuert
ist und als eine statische Erholung aufgefasst werden kann. Deshalb kommt zuziiglich
zu den beiden bereits vorhandenen Termen in Gleichung 2.43 ein dritter Term hinzu,

welcher von [188] eingefithrt wurde. Ahnliche Ansétze werden von [189-191] verwendet.

dps po’ o,
£ = -20D;—— — 2.4
06 C dng (p peq) ( 5)
mit
Dy = Dgexp (%{) (2.46)

Hierbei steht p., fir die Gleichgewichts-Versetzungsdichte und Dy steht fiir die Diffusi-
on entlang von Versetzungskernen, mit dem jeweiligen Vorfaktor und der Aktivierungs-
energie. Die Paramater A, B und C' kénnen anhand von experimentellen Spannungs-
Dehnungskurven ermittelt werden, wobei C' = %. Eine genaue Beschreibung der Vali-

dierung dieser Parameter ist in [192] zu finden.

2.2.2 Keimbildung und Rekristallisation

Es herrscht allgemeine Einigkeit dariiber, dass die ersten Schritten bei der Rekristal-
lisation auf die Keimbildung entfallen, und nicht auf anderen Phasenumwandlungsme-
chanismen wie zum Beispiel die spinodale Entmischung zurtickzufithren sind. Keimbil-
dungsmechanismen haben alle eine Gemeinsamkeit, namlich dass ihnen eine Energieb-
arriere GG*, welche es zu tiiberschreiten gilt, zugrunde liegt. Diese Energiebarriere setzt
sich im einfachsten Fall aus zwei Groflen zusammen. Dem Energiegewinn AGy,, der
mit der Bildung der neuen Phase einhergeht und der Energie ;,, welche aufgebracht

werden muss, um die Interphase zwischen der alten und der neuen Phase zu bilden.

* A%in
AG* = AGE (cos(0)) (2.47)
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Hierbei ist a ein Parameter, welcher etwas tiber die Form (genauer Oberfléchen/Volumen-
Verhéltnis) zum Ausdruck bringt und f (cos(6)) beriicksichtigt die Korrektur von o im
Fall von heterogener Keimbildung. Thermische Fluktuationen sorgen nun dafiir, dass
diese Energiebarriere, abhédngig von der thermischen Energie des Systems, mit einer ge-
wissen Wahrscheinlichkeit, tiberwunden werden kann, wodurch sich die Keimbildungs-

rate allgemein durch eine Arrhenius-Gleichung darstellen lasst:

N o exp <_§f ) (2.48)

Dieser Ansatz, urspriinglich in der physikalischen Chemie entwickelt, wird sehr erfolg-
reich in Erstarrungs- oder Festphasenumwandlungsmodellen, welche tiber Keimbildung
ablaufen, angewendet [193-195]. Wahrend diese Modelle bei typischen Nukleations-
prozessen wie Erstarrung oder der Bildung von Ausscheidungen sehr gute Ergebnisse
liefern, treffen sie im Fall der Rekristallisation nicht zu [196]. Hierfur ist der Energie-
gewinn AGy (~ 1Jm™3 fiir die gespeicherte Deformationsenergie im Referenzvolumen)
viel zu gering im Verhéltnis zur aufzubringenden Interphasenenergie (~ 0.5Jm™2 fiir
die spezifische Grenzflachenenergie im Referenzvolumen), sodass sich bei thermischen
Energien weit iiber der Halfte der homologen Temperatur kaum Keime bilden wiirden,
obwohl die Keimbildungsrate, um die gemessenen Kinetiken erklaren zu kénnen, aus-
gesprochen hoch sein miusste. [197] schlug daher vor, dass die Keime nicht wie in der
klassischen Nukleationstheorie Atom fiir Atom wachsen miissen, sondern dass kleine er-
holte Bereiche, Subkorner oder Zellen in den Versetzungsnetzwerken, als Keime dienen.
Dieser Mechanismus und auch seine Konsequenz, die Abhéangigkeit der Orientierung der
Keime von der Orientierung der deformierten Mikrostruktur, wurde mehrfach nachge-
wiesen [198-200]. Begriindet werden kann dies damit, dass im Fall der Erstarrung oder
Ausscheidung, die Kristallstruktur der sich bildenden Phase in der Mutterphase nicht
vorliegt. Dies ist aber im Fall der Rekristallisation der Fall, bestatigt durch die Tatsa-
che, dass obwohl das Gefiige stark deformiert und von Versetzungen durchsetzt ist, die
Gitterstruktur an sich unverédndert vorliegt. Eine schematische Darstellung des gesam-
ten Vorgangs der Polyganisation als Keimbildungsmechanismus ist in Abbildung 2.24

gegeben.
Aufgrund dieser Uberlegung ergibt sich fiir Gleichung 2.48 auch eine neue Aktivierungs-

energie. Zwar ist die Keimbildung, wie soeben beschrieben, kein diffusionsgesteuerter
Prozess im eigentlichen Sinne, dennoch nimmt die Diffusion Einfluss darauf. Da fiir die
Bildung der Subkérner aufgrund der Erholung die Bewegung von Versetzungen not-
wendig ist, welche zwangslaufig das auf Leerstellendiffusion basierte Klettern umfasst,
kommt an dieser Stelle ebenfalls ),,. aus Gleichung 2.44 zur Geltung. Da die Selbst-
diffusion als Mechanismus ebenfalls auf Leerstellen angewiesen ist, liegen beide Werte
in der selben Groflenordnung, weshalb als Aktivierungsenergie héufig Werte fiir die

Selbstdiffusion angenommen werden, je nach Quelle auch modifiziert um die beschleu-
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Abb. 2.24: Schematische Zeichnung der Erholung, von links nach rechts: Versetzungsstruktur des
deformierten Gefiiges - Ausbildung von Zellstrukturen durch Erholung - Reduktion der
Versetzungsdichte innerhalb der Zellen durch Annihilation - Polyganisation durch Bildung
von Korngrenzen, adaptiert von [9].

nigte Pipe-Diffusion entlang von Versetzungskernen zu berticksichtigen [137, 201]. Da
die Selbstdiffusion durch substitutionelle Atome beeinflusst wird, wird auch die Aktivie-
rungsenergie der Rekristallisation durch die Zusammensetzung der Matrix beeinflusst.
Deshalb werden in der Forschung fiir die vermeintlich selben Werkstoffe, eine ganze
Bandbreite an Aktivierungsenergien angegeben [202-204]. Die Abhangigkeit der Akti-
vierungsenergie wird teils auch systematisch untersucht [205].

Noch wahrend und nach der Keimbildung startet die eigentliche Rekristallisation, bei
welcher es sich von der Terminologie her, streng genommen nur um das Wachstum der
entstandenen Keime handelt. Wenn man sich die Grofie der Subkérner/Keime ansieht,
wie sie zu Beginn der Rekristallisation vorliegen, und mit der Korngréfle nach Abschluss
der Rekristallisation vergleicht, stellt sich eine weitere Frage. Eine typische Keimgrofie
von in etwa lpm kann zu einer finalen Korngréfie von 100pum wachsen [206], was ei-
ner Volumeninderung von 1003 = 10° entspricht, demzufolge auch nur eines von einer
Millionen Subkérnern zur Rekristallisation beitragt. [207] machte hierfiir die geringe
Mobilitdat der Korngrenzen der Subkorner verantwortlich, da diese Korngrenzen, aus
Versetzungen bestehend, meist Kleinwinkelkorngrenzen sind. Demzufolge kénnen nur
diejenigen Keime wachsen, welche eine hohe Missorientierung zum umliegend deformier-
ten Gefiige haben, wie es beispielsweise an bereits existierenden Grofiwinkelkorngrenzen
oder an Scherbéndern der Fall ist. In der unmittelbaren Néhe von Einschliissen oder
Ausscheidungen kann es aufgrund der unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften
der Phasen aber auch zu grolen Deformationsgradienten kommen. Das Vorhandensein
einer Growinkelkrongrenze wird allerdings nur als notwendiges, nicht als hinreichen-
des Kriterium angesehen, damit ein Keim zur Rekristallisation beitragen kann [208]
und ein Vorteil einzelner Keime hinsichtlich ihrer Triebkraft, wird zusétzlich vorausge-
setzt. Wéhrend dieser Effekt zum Teil beobachtet werden kann [209, 210], trifft diese
Annahme nicht immer zu. In anderen Fallen konnte der Vorteil der Keimgrofle iiber
einen thermisch Aktivierten Prozess, die Subkron-Koaleszenz beobachtet werden [211-
213]. Fur die unterschiedlichen Keimbildungsmechanismen wurden dementsprechend
verschiedene Modelle erarbeitet, welche auf die jeweiligen zu beobachtenden Mechanis-

men angepasst waren. Unabhéangig von den jeweiligen Bildungsmechanismen, ist die
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Existenz von Keimen aber fiir die Rekristallisation notwendig. Zur korrekten Beschrei-
bung der Rekristallisationskinetik ist es daher unabdingbar, zusatzlich zur Beschreibung
des Wachstums der Keime, auch deren Anzahl abschitzen zu kénnen. Mit den bereits

vorgestellten Sachverhalten lassen sich dariiber einige Schlussfolgerungen ziehen.

In einem Referenzvolumen Vj ist die Kornanzahl invers proportional zur dritten Potenz
der KorngroBe D. Die Grenzfliche hingegen ist proportional zur zweiten Potenz der

Korngrofle. Die Gesamtflache an Grofiwinkelkorngrenzen ergibt sich demzufolge als:

1 Vodn D2 3V,

S =00 2.49
2 1xD3 4D (2:49)

AHAGB =

Zusatzlich kann die Fliache Apagp modifiziert werden, fiir den Fall, dass die Korner auf-
grund der plastischen Deformation von der Kugelform abweichen und mit zunehmender
Dehnung einem Ellipsoid d&hneln [214]. Im einfachsten Fall der Nukleation, der Nuklea-
tion an bereits vorhandenen Grofiwinkelkorngrenzen wie von [215] vorgeschlagen, ist
die Anzahl der méglichen Keime abhingig von deren Querschnitt 762 relativ zur Fli-
che Agagp. Fir die Keime pro Volumen ergibt sich somit unter Berticksichtigung von

Gleichung 2.39:

_Anacs f(e) _ 3% p (&)
T2 A4t K? D

Das Wachstumsverhalten der Keime wird in Folge der Nukleation durch den konti-

No

(2.50)

nuierlichen Abbau der Verzerrungsenergie der eingebrachten Versetzungen bestimmt.
Die Verzerrungsenergie als Triebkraft kann als Summe der Linienenergien aller Ver-
setzungen interpretiert werden. In Anlehnung an Gleichung 2.11 kann die elastische

Linienenergie eines Versetzungsdipols beschrieben werden als:

Ey “bz)zn (R> (2.51)

:27r(1—u To

1
W
gewahlt werden und als unteres Limit ry fiir den Versetzungskern der Burgersvektor

Als oberes Limit fiir R kann hierbei die Halfte des mittleren Versetzungabstandes oc

b. Haufig wird zur Vereinfachung In (%) als 2m angenommen. Multipliziert mit der

Versetzungsdichte ergibt sich somit fiir die Triebkraft:

Prew = Eqp = aub®p (2.52)

wobei a Werte von 0,5 bis 1 annehmen kann.

Neben dem Versuch der analytischen und empirischen Beschreibung der Rekristalli-
sation, treten in der Realitdt zusitzliche Abhangigkeiten auf, deren Behandlung an
dieser Stelle zu viel ware. Hierzu gehoren die verschiedensten Arten der Keimbildung
und Nukleation, abhédngig von Material und vorliegender Textur, die verschiedenen

Wachstumsbedingungen der Keime, ebenfalls abhédngig von Textur und den genauen
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Nukleationsbedingungen, verschiedene Deformationszustande im Materialinneren und
an der Oberfliche oder der Einfluss von Zweitphasen auf Nukleation und Wachstum.
Eine gute Ubersicht zu diesen Einflussgrofen mit Angaben zu weiterfithrender Literatur

ist in [216] gegeben.

2.3 Ausscheidungen

Unter Ausscheidungen versteht man Partikel einer zur Matrix unterschiedlichen Phase,
welche in die Matrix eingebettet sind. Der Name ergibt sich aus dem Entstehungsver-
halten dieser Partikel, da diese sich durch lokale Anreicherung bestimmter Elemente
innerhalb der Matrix bilden und diese Stoffe somit aus der Matrix ausgeschieden wer-
den. Im Folgenden soll auf die genauen Bedingungen der Bildung der Ausscheidungen
eingegangen werden, sowie anhand klassischer Modelle versucht werden, die Kinetik zu
beschreiben.

Bei der Bildung von Ausscheidungen wird grundsétzlich zwischen zwei Mechanismen,
der klassischen Ausscheidungsbildung tiber Keimbildung mit anschliefendem Keim-
wachstum und der spinodalen Entmischung, unterschieden, welche in Abbildung 2.25
dargestellt werden. Beide Mechanismen fithren letzten Endes zum selben Ergebnis, der
Ausbildung einer Zweitphase. Ausschlaggebend dariiber, ob eine Keimbildung oder ei-
ne Entmischung stattfindet, ist der thermodynamische Ausgangszustand des Systems.
Wihrend bei der klassischen Keimbildung ein metastabiles System (stabil, aber nicht
im energetischen Minimum) als Ausgangszustand vorliegt, ist das System bei der spi-
nodalen Entmischung instabil (liegt in einem lokalen oder globalen energetischem Ma-
ximum). Als Mechanismus ist die Keimbildung von wesentlich groferer technologischer
Relevanz als die Entmischung, weshalb diese in den folgenden Kapiteln ausschlieflich
behandelt wird.

2.3.1 Triebkrafte

Die Triebkraft zur Ausscheidung ist, wie bei den vorhergehenden Kapitel, die Mini-
mierung der Energie des Gesamtsystems. Hierzu ist es notwendig die Energie eines
Systems beschreiben zu koénnen. In den aller meisten Féllen wird zu diesem Zweck die
Gibbs-Enthalpie G (engl. Gibbs free energy) genutzt. Systeme die sich im Gleichgewicht
befinden, sei es global oder lokal, also stabil oder metastabil, weisen hierbei auch immer
ein globales oder lokales Minimum in der Gibbs-Enthalpie auf. In anderen Worten fiihrt
die Reduktion der Gibbs-Enthalpie hin zu stabileren Systemen. Die Gibbs-Enthalpie ist

definiert als:

G=H-TS (2.53)
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Abb. 2.25: Konzentrationsunterschiede aufgetragen gegen den Ort fiir verschiedene Zeiten
a) Bildung von Ausscheidungen tiber Keimbildung und Keimwachstum. Die Konzentration
in der Matrix sinkt mit der Zeit wiahrend die Bereiche mit konstanter erhéhter Konzen-
tration wachsen
b) Bildung von Ausscheidungen iiber eine Entmischung. Die 6rtlichen Konzentrationsun-
terschiede steigern sich stetig mit der Zeit.

wobei H die Enthalpie und S die Entropie beschreibt. Fiir Systeme, welche aus meh-
reren Phasen bestehen, kann die Gibbs-Enthalpie des Systems als Summe der Gibbs-
Enthalpie der einzelnen Phasen n, gewichtet mit dem jeweiligen Phasenanteil f{,, be-

rechnet werden.

n n—1 n—1
o =S LG =3 FoG + (1 =S f{;) o (2.54)

Die Gibbs-Enthalpien der einzelnen Phasen sind abhangig von ihrer jeweiligen Zusam-
mensetzung, was aufgrund der Massebilanz zwangslaufig bedeutet, dass die Zusammen-
setzung, und somit die Gibbs-Enthalpie der Matrix sowohl von den Zusammensetzun-
gen als auch von den Phasenanteilen der ausgeschiedenen Phasen abhéangig ist. Die
Minimierung von Gy, kann bei einfachen Systemen mit nur einer Ausscheidungspha-
se und stochiometrischer Zusammensetzung derselbigen noch analytisch erfolgen, wird
mit zunehmender Anzahl der Phasen, berticksichtigten Elementen und an den einzelnen
Ausscheidungsphasen beteiligten Elementen aber schnell sehr komplex, sodass Losun-
gen nur unter Zuhilfenahme von numerisch basierten Optimierungsverfahren gefunden
werden konnen. Grundlage all dieser Ansétze ist die Beschreibung der Gibbs- Enthalpi-
en jeder einzelnen Phase iiber den compound energy formalism (CEF) [217-220]. Diese

setzt sich fiir gewohnlich aus drei bis vier Termen zusammen.
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G' =Gl +Gy+Gl, +G (2.55)

mag

Gief steht hierbei fiir die Gibbs-Enthalpie der reinen Referenzphase, beispielsweise

7
mag

~v—Eisen, und G steht fiir magnetische Beitrage zur Gibbs-Enthalpie. Im Fall von
Mischphasen kommen die zuséatzlichen Terme fiir die Konfigurationsentropie einer idea-
len Losung GY, und die Exzess-Enthalpie G%, hinzu. Die Funktionen zur Beschreibung

von Gy sind stehts in der Form:

G(T)yer = a+bT + cTlog(T) + dT? + eT? + ...+ fT~ '+ gT 7> + ... (2.56)

gegeben. In speziellen Féllen kann G(T'),.; auch zusétzlich vom Druck abhingig sein
und/oder separat fiir verschiedene Temperaturintervalle definiert sein. Parameter fiir
a,b, c, ... sind fir die meisten Elemente und ihre verschiedenen Phasen in [221] gegeben

i
mag

und bilden das Riickgrat jeder thermodynamischen Datenbank. Der Beitrag durch G
ist bereits deutlich komplizierter. Abhéngig vom Element, gibt es verschiedene Formu-
lierung jeweils fiir ferro- oder paramagnetische Phasen. Die Grundlagen hierfiir werden
ebenfalls in [221] beschrieben. Bei Mischphasen muss allerdings die Abhéngigkeit der
Curie- bzw. Néel-Temperatur von der Zusammensetzung zusétzlich berticksichtigt wer-
den, sowie der Einfluss der Legierungselemente auf den Magnetismus selbst. Einblicke in
die Formulierungen sind in [222, 223] zu finden. Die Konfigurationsentropie wird durch
eine verallgemeinerte Form der Boltzmann-Planck Gleichung beschrieben. Bei Phasen,
welche aus mehr als einem Untergitter (engl. sublattice) bestehen, miissen diese separat
behandelt werden, da diese Untergitter untereinander nicht mischbar sind. Als Beispiel
hierfiir sind die interstitiellen Oktaeder- und Tedraederliicken in einem fcc-Gitter oder
die geordneten Phasen des Typs L1s. In diesen Féllen muss das Verhaltnis der Grofle

der Untergitter zueinander beriicksichtigt werden.

nl 2
G(T)ia = aRT Y xjlog(x}) + bRT > a’log(a?) + ... (2.57)
i=1 j=1
In Gleichung 2.57 steht n'? fiir die Anzahl der verschiedenen Elemente auf den ver-
schiedenen Untergittern und z; fiir die Molenbriiche der Elemente in den jeweiligen
Untergittern, wobei 252 = 1 — Y772, a,b stehen fiir das relative Verhaltnis der
GroBe der Untergitter zueinander. Im Fall eines fece-Gitters, bei welchem die Anzahl der
Oktaederliicken in einer Elementarzelle, auf welchen sich die Kohlenstoffatome befin-
den, identisch mit der Anzahl der Atome pro Elementarzelle ist, ergeben sich fiir ¢ und
b somit jeweils 1. In einem bce-Gitter hingehen kommen auf 2 Atome 6 Oktaederliicken
pro Elementarzelle, wodurch sie fiir a = 1 und b = 3 ergibt.
Den wichtigste Aspekt jeder thermodynamischen Datenbank bilden die Terme zur
Beschreibung der Exzessenthalpie. Mit Hilfe dieser wird die Abweichung der Gibbs-

Enthapie im Vergleich zu einer idealen Losung beschrieben, ausgelost dadurch, dass die
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Anwesenheit eines jeden Elements die Wechselwirkungen zwischen den anderen Elemen-
ten beeinflusst. Je nachdem wie stark und demnach wichtig diese Wechselwirkungen fiir
eine akkurate Beschreibung des Systems sind, wird zwischen Wechselwirkungstermen
verschiedener Ordnung unterschieden. Da der Einfluss eines Elements auf die Wechsel-
wirkung zwischen anderen Elementen mit zunehmender Anzahl der Elemente immer
schwieriger zur quantifizieren ist, werden hédufig maximal ternare-, in seltenen Féllen

auch quaternare-Wechselwirkungsterme zur Beschreibung genutzt.

n—1 n Umaxzx
Gexa = Z Z Lillj Z ULZ'J'(T)(xi - Ij)v (2~58)
i=1 j=i+1 v
n—2 n—1 n
GGZB3 = Z Z Z SL’i(L’jLL’k (ulLZ(T) -+ UJLJ(T) -+ UkLk(T)) (259)

i=1 j=i+1k=j+1

mit

I -2 —xj; —ay

3
1—w;—a; —
uj = x; + ’ 3% T (2.60)
l—z,—x;, —
U = Tk + * 337] T

Unter den Termen erster Ordnung G, werden im allgemeinen die G(T),.; Terme
verstanden. Die einzelnen Wechselwirungsterme “L; j, welche die Vorfaktoren fiir die
Redlich-Kister-Polynome bilden, sind ihrerseits wiederum in Form von Gleichung 2.56
gegeben. Da quadternire Terme selten genutzt werden, existiert fiir sie keine einheitliche
Schreibweise und ihr Aufbau héngt von der Fitfunktion der jeweiligen Autoren ab.
Um thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen durchfithren zu kénnen, miissen
die fiir das System bend6tigten Wechselwirkungsparameter experimentell bestimmt oder
iiber Literatur aufgearbeitet und zu einer Datenbank zusammengestellt werden. Als
Einstiegsliteratur zur experimentellen Erhebung kann an dieser Stelle [224] genannt
werden. Wichtige Veroffentlichungen hinsichtlich der thermodynamischen Datenbanken
mit besonderem Fokus auf das (Nb,Ti)(C,N)-System wurden von [225-229] veroffent-
licht.

Da die Minimierung von Gleichung 2.54 rechnerisch sehr aufwendig ist, wird im Falle
der Betrachtung einer Kinetik anstelle eines Gleichgewichtszustandes, ein anderer Weg
gewahlt. Hierfiir empfiehlt es sich Gleichung 2.55 umzuschreiben, sodass die Darstellung
iiber die chemischen Potentiale u, auch als partielle Gibbs-Enthalpie bekannt, erfolgt.
Die Gibbs-Enthalpie einer Phase lasst sich als Summe der partielle Gibbs-Enthalpien

beschreiben.

G' = z;c;u; (2.61)
]:
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Hierbei steht cg- fir die Konzentration von Element j in der Phase i. Die Triebkraft
AG, welche zu der Verédnderung des Ist-Zustandes hin zu einem energetisch giinstigerem

Zustand fithrt, kann demnach definiert werden als:

AGH = — z;c; (,u; — u?) (2.62)
j=

Der Index 0 steht hierbei fiir die Matrixphase. Phasen mit einer hohen Triebkraft bilden
sich im Vergleich zu Phasen mit einer geringen Triebkraft auf diese Weise vermehrt im
Laufe der Kinetik und steuern so mehr zur Minimierung von Gy, bei. Im Gleichge-
wichtszustand, welcher als Punkt definiert ist, an dem die chemischen Potentiale p; in
allen Phasen 7 bis n identisch sind, betragt die Triebkraft zur Minimierung von Gy
gleich 0. Die dafiir bendtigten chemischen Potentiale lassen sich als partielle Ableitungen

von G* herleiten:

(2.63)

e
H=\an,

) T,P,Nj#i
Anzumerken an dieser Stelle ist die Tatsache, dass G, in Abhéngigkeit der voneinander
nicht unabhingigen Molenbriiche x; der jeweiligen Untergitter, wie in den Gleichungen
2.57 bis 2.60 zu sehen, gegeben ist, G in Gleichung 2.63 aber nach der absoluten, von
einander unabhéngigen Teilchenanzahl N; differenziert werden muss. Aus diesem Grund
muss eine alternative Formulierung fiir Gleichung 2.63 verwandt werden, welche im De-
tails im Apendix von Veroffentlichung 4.4 gegeben ist. Als partielle Ableitung sind diese
Formulierungen genau wie G* analytische Funktionen und kénnen in Datenbanken hin-
terlegt werden, was den Rechenaufwand im Vergleich zu einer numerischen Optimierung

von (s erheblich vereinfacht.

2.3.2 Phasengrenzen, Phasengrenzenergie und andere

Energiebarrieren

Der Energiegewinn AG® durch die Ausscheidung einer Phase i bedingt eine Abgrenzung
dieser neu gebildeten Phase von der Matrix, aus welcher diese ausgeschieden wurde. Ge-
nau wie die in Kapitel 2.1.1 beschriebene Energie einer Korngrenze, leistet diese Phasen-
grenze, auch Interphase genannt, einen energetischen Beitrag zur gesamten Energie des
Systems. Ahnlich zu den Korngrenzen, gibt es zahlreiche Parameter, welche die Energie
dieser Grenzflache beeinflussen. Hierzu zdahlen die Zusammensetzung der aneinander
grenzenden Phasen und der Verlauf der Zusammensetzung des Ubergangs dazwischen,
ihre jeweilige Gitterstruktur und Orientierung. Weitere Parameter, welche die Ener-
gie der Grenzflache indirekt beeinflussen sind die Kohédrenz und Spannungen an der

Grenzflache und/oder im umgebenden Volumen.
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Da die Energie der Interphase genau wie die Korngrenzenergie ein Maf§ fiir die Ord-
nung des Ubergangs zwischen zwei voneinander unterschiedlichen kristallografischen
Bereichen ist, ist zu erwarten, dass diese mit zunehmender Unordnung steigt, da sich
die Bindungsverhéltnise lokal abrupt d&ndern. Aufgrund dieser Annahmen lassen sich

bereits einige Schliisse ziehen:

e Die Energie der Interphase steigt mit zunehmendem Konzentrationsgradienten.

o Die Energie der Interphase steigt mit zunehmenden Unterschieden der Gitterpa-

rameter.

« Die Energie der Interphase steigt mit zunehmender Missorientierung (Sonderfélle
beachten)

e Die Energie der Interphase steigt mit zunehmenden Unterschieden in den elasti-

schen Konstanten beider Phasen

Bei den zuvor genannten Punkten ist zu beachten, dass diese nicht pauschalisiert werden
konnen, da viel dieser Eigenschaften anisotrop sind und von einander abhéngig sind.
Um das Verstédndnis zu erleichtern, soll im Folgenden zwischen den Grenzfléchenenergie
an sich, welche aus den chemischen Bindungen an der Grenzfliche resultiert, und der
Verzerrungsenergie unterschieden werden. Die Verzerrungsenergie kann an der Grenz-
fliche oder im Volumen vorliegt. Im ersten Fall ist sie auf die Giite der Anbindung der
Gittertypen von Matrix und Ausscheidungen zuriickzufiihren, im zweiten Fall auf Un-
terschiede im spezifischen Volumen von in Losung vorliegenden oder ausgeschiedenen
Stoffen.

Die Ausscheidung von Atomen der Sorte B in eine Phase [ aus einer Matrix aus vor-
wiegend A-Atomen, fithrt dazu, dass die vorliegenden Bindungen, der in Losung vorlie-
genden Atome der -Phase, aufgebrochen werden miissen und die Atome der $-Phase
im Folgenden untereinander Bindungen eingehen miissen. Dies geschieht, da die B-B
Bindungen stabiler sind und durch ihre Zunahme G, reduziert werden kann. Dies
geht an der Grenzfliche aber immer mit der Bildung von A-B Bindungen einher. Die-
se sind zwar energetisch ungiinstig, sind in der Summe aber weniger als fiir den Fall
dass B vollstandig in Losung bleiben sollte. Die im Vergleich zum optimalen Zustand,
ausschliellich A-A und B-B Bindungen, aufzubringende Energie dieser A-B Bindungen,
charakterisiert die Energie der Interphase. Auf dhnliche Gedanken begriindete [230] sein
Model zur Berechnung der Grenzflichenenergie, dargstellt in Abbildung 2.26.

Um die Grenzflichenenergie F aus Abbildung 2.26 bestimmen zu kénnen, miissen die
zur Realisierung der rechten Seite aufzubrechenden und zu bildenden Bindungen auf-

summiert werden. Hieraus ergibt sich:

B F
244 p

~ =nz(2€a_p —€a-4—€p_p) = nze (2.64)
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Abb. 2.26: Gedankenexperiment zur Bestimmung der Grenzflichgenenergie, adaptiert von [230]

Hierbei steht A4_p fiir die Groe der Grenzflache A-B, n ist die atomare Dichte an der
Grenzflache, z die Koordinationszahl der Grenzflache und e steht fiir die verschiedenen
Bindungsenergien. Die Bindungsenergien konnen geméaf dem Ansatz von [231] aus der
Anderung der Losungsenthalpie bestimmt werde, bei der Grenzfallbetrachtung, dass der
Phasenanteil der Ausscheidungsphase gegen 0 geht. Dies entspricht der Anderung der
Energie des Systems beim Aufbrechen und Bilden der minimal notwendigen Bindungen

fiir die Ausbildung der Grenzfléche.

y=C lim (aHP) (2.65)

C steht hierbei fiir eine Konstante, in welche die an der Grenzfliche aufzubrechen-

den und zu bildenden Bindungen eingehen. Aufgrund dieser Ansatz wird diese Vorge-
hensweise zur Bestimmung der Grenzflichenenergie auch als nearest neighbor broken
bond (NNBB)-Model bezeichnet. Die Anzahl der fiir C' zu beriicksichtigenden Bindun-
gen héngt von der Kristallstruktur und der Orientierung beider Phasen zueinander ab.
Eine genaue Herleitung fiir C unter Beriicksichtigung der Orientierung und der Gitter-
struktur und auch der Reichweite der Wechselwirkungen ist in [232] zu finden. Anhand
dieser Analyse ist bereits ersichtlich, dass die Anisotropie von kohérenten fcc oder bee
Ausscheidungen in einer fce-Matrix in etwa 18% betragt (18,4% fiir fee, 17,6 % fiir
bee). Zusatzlich ist v natiirlich abhingig von Hy und somit abhéngig von der Zusam-
mensetzung der Matrix und der Ausscheidungsphase. Eine detaillierte Erklarung zur
Bestimmung von (8H0> ist in Kapitel 4.4 zu finden.

ofi
Dennoch ergeben sic}‘lf mit dieser Methode héufig zu grole Werte fiir 7. Dies geht auf
die Tatsache zurtick, dass bei der Bestimmung von C' von einer planaren Grenzflache
ausgegangen wird. Die Ausscheidungen sind insbesondere bei der Nukleation aber in
einem Groflenbereich von etwa einem Nanometer oder weniger, weshalb der Einfluss
der extremen Krimmung der Oberflache auf die Nachbarschaften und deren Bindungs-
verhéltnisse berticksichtigt werden muss, wie duch die Gibbs-Thomson Gleichung be-
schrieben. Eine Adaption von Gleichung 2.65 an diese Tatsache ist in [233] gegeben.
Weitere Anpassungen des Models beinhalten die Anderung der scharfen Grenzfliche
um eine diffuse Grenzflache, bei welcher sich die Konzentration nicht schlagartig son-
dern kontinuierlich dndert. Diese Modifikation ist der Tatsache geschuldet, dass die
berechneten Grenzflachenenergien nicht zu den gemessenen Vergroberungsraten von /-

Ausscheidungen in NiAl passen [234] und wurde von [235] im NNBB-Model beriicksich-
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tigt. Je nach Ausscheidungstyp kénnen zusatzliche Einflussparameter mit einbezogen
werden. Wahrend das NNBB-Model hinsichtlich der Anisotropy der Grenzflichenener-
gie gute Ergebnisse fiir metallische Bindungen liefert, miissen bei Ausscheidungen mit
ionischem Bindungsanteil weitere Parameter beriicksichtigt werde. So wiirde eine 111-
Oberflache nicht Ladungsneutral sein, eine 100-Oberfliche hingegen schon. Diese Tat-
sache verschiebt das Minimum der Grenzflichenenergie im Vergleich zum NNBB-Model
hin zur 100-Oberfldche. Die Ladungsneutralitidt der Oberfliche hangt wiederum von der

Zusammensetzung der Ausscheidung ab.

Zusétzlich zur Grenzflaichenenergie spielt die Verzerrung des Gitters um die Ausschei-
dung herum und die damit einhergehende Verzerrungsenergie eine Rolle. Die Dehnung
des Gitters an der Grenzfldche kann verschiedene Ursachen haben. Da Matrix und Aus-
scheidung bis auf wenige Ausnahmen (7’- Ausscheidungen in der -Matrix von Nickel-
basislegierungen) unterschiedliche Gitterparameter haben, kommt es an der Grenzfliche
zu einem Missfit, einer Dehnung des Gitters, beim Ubergang der Matrix in die Ausschei-
dungsphase. Diese Dehnung kann durch den Einbau von Versetzungen oder durch eine
Orientierungsbeziehung (OR) zwischen Matrix und Ausscheidung reduziert werden. Es
gibt allerdings auch Félle, in denen die Gitterparameter oder sogar die Gitterstruktur
der beiden Phasen zu unterschiedlich sind, sodass kein klarer Ubergang von einer zur
anderen Phase moglich ist und sich somit eine mehr oder minder diffuse Interphase mit
ungeordneter Struktur, ahnlich der einer HAGB, ausbildet. Exemplarisch sind einige
dieser Beispiele schematisch in Abbildung 2.27 zu sehen. Zuséatzlich zu der Dehnung
an der Grenzfliche kann auch eine Kompression der Matrix in Richtung der Norma-
len zur Oberfliche der Ausscheidung erfolgen. Dies ist der Tatsache geschuldet, dass
die Ausscheidungsphase hiufig ein hoheres spezifisches Volumen hat im Vergleich zum
Volumen, welches ihre Komponenten in Losung in der Matrix einnehmen wiirden. In
beiden Fallen héngt die Verzerrungsenergie aber nicht ausschlieflich von der Verzer-
rung selbst ab, sondern auch von der Steifigkeit der Matrix und Ausscheidung in die
jeweiligen Richtungen, in welche die Dehnung aufgebracht wird.

Um das energetische Minimum der Grenzfliche zu erreichen, wird in der Regel der
best mogliche Kompromiss zwischen den einzelnen Einflussparametern angestrebt und
zusatzliche Freiheitsgrade, wie die Form der Ausscheidung, mit einbezogen. Ein gutes
Beispiel zur Illustrierung sind Titannitrid-Ausscheidungen in ~-Eisen. Die Form der
TiN ist ausschliellich kubisch, was auf Grenzflichen mit 100-Orientierung hinweist, da
sie die einzigen Netzebenen sind, welche einen 90° Winkel bilden. Beziiglich des NNBB-
Models bedeutet dies folglich, dass die vorgefundenen Oberflachen nicht die energetisch
guinstigsten 111-Ebenen sind. [237] unterstrich unterdessen den Einfluss der Ladungs-
neutralitidt auf die Grenzflichenenergie von Phasen mit partiell ionischen Bindungen
am Beispiel von TiN, was die beobachtete kubische Form erklaren konnte. Sprich, eine

Ladung der Grenzfliche, welche fiir alle Ebenen auler der 100-Ebenen auftreten wiir-
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Abb. 2.27: Beispiele fiir verschiedene Interphasen zwischen den Phasen A und B mit den Gitterpa-
rameter a, und ag, adaptiert von [236].
a) kohérente Interphase mit identischen Gitterparametern und keiner Missorientierung
b) kohérente Interphase mit unterschiedlichen Gitterparametern, aber ohne Missfit auf-
grund ausgleichdender Missorientierung
c) teil- bzw. semikohérente Interphase mit Missfit-Dehnungen an der Grenzfliache auf-
grund unterschiedlicher Gitterparameter
d) teil- oder semikohérent Interphase mit Versetzung entlang der Grenzflache zur Reduk-
tion der Missfit-Dehnungen
e) inkohédrente Interphase aufgrund unterschiedlicher Gitterparameter und Orientierung
bei gleicher Gitterstruktur
f) inkohéarente Interphase aufgrund unterschiedlichem Gitterstruktur

de, ist energetisch ungiinstiger, als die bzgl. Bindungsanzahl giinstigeren 111-Ebenen.
Zusatzlich spielen die sich ausbildenden Spannungen an den Grenzflachen eine grofie
Rolle. Aufgrund der unterschiedlichen Gitterparameter von Matrix und Ausscheidungs-
phase, kann es in die verschiedenen kristallografischen Richtungen zu Verzerrungen der
Gitter an der Grenzfliche kommen. Die Energie, die mit diesen Verzerrungen einher-
geht, hingt einerseits von den aufgebrachten Dehnungen selbst ab, andererseits von
dem Unterschied der elastischen Eigenschaften der beiden Phasen. Diese sind in den
meisten Féllen anisotrop, wodurch auch hierdurch eine Richtungsabhangigkeit entsteht.
Die energetisch giinstigste Orientierungsbeziehung ergibt sich also, indem das Minimum
der Summen der Produkte von Misfit-Dehnung und Steifigkeit gefunden wird, wie in
Gleichung 2.66 beschrieben. Hiebei ist Cjjy; die Steifigkeit, €;; und ey, die Verzerrungen
und a, ein Gewichtungsfaktor, welcher die relative Grofle der ausgebildeten Fléchen
n beriicksichtigt. [238] zeigte anhand von Phasenfeldsimulationen, wie sich die Wech-
selwirkung der Anisotropie von Grenzflichenenergie und Verzerrungsenergie, auf die
Form von Ausscheidungen auswirken kann. Seine Ergebnisse deuten darauf hin, dass

die Form deutlich von der Auspréigung der Anisotropie der Verzerrungsenergie domi-



2 Stand der Forschung 61

niert wird und sich im Fall von Anisotropiefaktoren Ay < 1 kubische Formen, und im

Fall von Az > 1 sphérische Formen ausbilden.

min ( Z anCijklsijskl> (2.66)

n=1

Im Fall von teilkohérenten Grenzflichen kann diese Energie um die Energie der einge-
brachten Versetzungen reduziert werden. Hierzu muss die Anzahl der Versetzungen ab-
geschatzt werden. Im Fall von Stufenversetzungen kann dies einfach tiber das Verhaltnis
von Burgersvektor zu Dehnung geschehen. Hieraus ergibt sich der zur Kompensation des
Verzerrungsfeldes notwendige Gleichgewichtsabstand der Versetzungen, mithilfe dessen
und der Gréfle der Grenzfliche die Versetzungsanzahl abgeschitzt werden kann. Uber
die Anzahl und die Energie pro Versetzung (siche Gleichung 2.52) kann die gesamte
Energiereduktion abgeschétzt werden. Diese ist in der Regel sehr klein und reduziert
nur die spezifische Grenzflichenspannung. Die Grenzflichenspannung spielt auch bei
den Titannitriden eine grofie Rolle. [239] fand gleich mehrere Orientierungsbeziehun-

gen, fiir welche er den Misfit berechnete. Seiner Berechnung nach hat die vorgefundene
OR:

(100)rin//(111)pe, (011 pin / /[112] - pe (2.67)

den absolut geringsten Misfit. Diese OR vereint alle energieminimierenden Mafinah-
men, da sie fiir die Matrix die energetisch gunstigste (111)-Flache als Grenzflache
vorsieht, fiir die TiN-Ausscheidung die, unter Beriicksichtigung ionischer Bindungen,
gunstige (100)-Grenzflache vorsieht, und gleichzeitig die Verzerrung entlang der Grenz-
flichen minimiert. Zusétzlich zur minimalen Verzerrung sind auch die Steifigkeiten in
der (100)-Ebene am geringsten, im Vergleich zu den relativ hohen Steifigkeiten von
fee-Kristallen in [111]-Richtung, was die Verzerrungsenergie zusétzlich reduziert. Nichts
desto trotz sind auch andere Orientierungsbeziehung vorzufinden. Aufgrund des hohen
Messaufwands kann nicht mit abschlieender Sicherheit festgestellt werden, ob diese
eine statistische Relevanz haben. Sie alle haben gemein, dass die (100)-Flache der TiN
in der OR keine Rolle zu spielen scheint, trotz ihrer kubischen Form. Folglich miissen
die Grenzflachen facetiert sein oder iiber zusétzliche Mechanismen zur Kompensation,

wie Versetzungen oder Verzerrungsfelder, verfiigen.

In den allermeisten Féllen, haben die Ausscheidungen Gitterparameter welche von de-
nen der Matrixphase abweichen, weshalb es in einem 3-dimensionalen Raum keine Ko-
hérenz in allen 3 Dimensionen geben kann. Aus diesem Grund werden die energetisch
glinstigeren kohérenten Grenzflichen gegeniiber den teil- oder inkohdrenten Grenzfla-
chen bevorzugt. Eine Maximierung der koharenten und Minimierung der semi- bzw.
teilkohédrenten Grenzflichen kann nur tiber eine nicht sphérische Form der Ausscheidung

realisiert werden. Je nachdem wie grof§ die Inkohérenz ist und in wie vielen Dimensio-
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Abb. 2.28: a) REM SE-Aufnahme einer priméiren Titannitrid-Ausscheidung, ausgeschieden aus der
Schmelze
b) TEM BF-Aufnahme von sekundiren Titannitriden, ausgeschieden aus der austeniti-
schen Phase

/

~5nm

Nb - rich

Abb. 2.29: TEM-Bilder von Niob reichen, dehnungsinduzierten Ausscheidungen, adaptiert von [241]
a) DF-STEM Aufnahme von globularen Niob-Ausscheidung
b) HADDF-STEM Aufnahme von niobreichen, sphérischen Ausscheidungen, aufgewachsen
als Halbkugeln auf kubischen Titannitriden

nen diese vorliegt, bilden sich Ausscheidungen mit einem erhéhten Aspektverhéltnis, z.
Bsp. entweder diinne Scheiben oder nadelférmige Ausscheidungen aus. Teilweise konnen
teilkoharente Grenzflichen in Génze vermieden werden, wenn sowohl die Form als auch
die Missorientierung der Ausscheidung dies zulassen. Dies konnte ein moglicher Grund
fiir die kubische Form der TiN sein, wie sie in Abbildung 2.28 zu sehen ist. Allerdings
kénnen die Partikel auch inkohérent sein. Zu dieser Schlussfolgerung kam [240], da an

der Grenzflache kein Beugungskontrast im TEM auftrat.

Im Kontrast zu TiN, bilden Ausscheidungen, welche reich an Niob sind, eine eher sphé-
rische Form aus, wie aus Abbildung 2.29 ersichtlich wird. Diese kann nicht durch die
zuvor genannten Argumente erklart werden, weshalb weitere Aspekte der Bildung von

Ausscheidungen beriicksichtigt werden miissen.
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Hierzu gehort die Tatsache, dass nicht nur jede Ausscheidung fiir sich den gilinstigs-
ten Zustand anstrebt, sondern auch das gesamte System. Hierbei kann eine gilinstige
Form ein Hindernis darstellen, wenn es um ein moéglichst schnelles Erreichen des ener-
getischen Minimums des Systems geht. Wenn sich die Energie des gesamten Systems
in der Nahe des Gleichgewichts befindet, die Triebkréfte also gering sind, ist es von
Nutzen, den weiteren Energiegewinn zu optimieren, in dem die Ausscheidungen energe-
tisch giinstige Oberflichen ausbilden. Zustinde, welche weit vom Gleichgewicht entfernt
sind, konnen die Energie wesentlich schneller reduzieren, in dem die Form der Ausschei-
dung angepasst wird. Der resultierende Endzustand ist in diesem Fall zwar nicht das
absolute Minimum, kann dadurch aber wesentlich schneller erreicht werden und bildet
somit einen Kompromiss zwischen den beiden Féllen. Sphérische Ausscheidungen haben
demnach zwar nicht die giinstigste spezifische Oberflichenenergie, iiber ihre Form aber
das beste Verhaltnis von Oberfliche zu Volumen. Das Volumen, und dessen moglichst
schneller Zuwachs, stehen hierbei im Vordergrund, da es das ausgeschiedene Volumen
ist, welches die Gibbs-Energie des Systems reduziert und die Oberflichenenergie diesen
Vorgang nur optimiert. Auch hinsichtlich der Wachstumskinetik hat die spharische Form
einig Vorteile. Sie erlaubt es Diffusionsstréome aus allen Richtungen zu nutzen um das
Wachstum zu maximieren, wohingegen kubische Partikel ein wesentlich kleineres Volu-
men in ihrer Umgebung als Einzugsgebiet nutzen konnen oder zusétzlich auf Oberfla-
chendiffusion an der Interphase angewiesen sind, wie von [242] gezeigt. Die Anisotropie
des zum Wachstum beitragenden Diffusionsstroms kann an Korngrenzausscheidungen
verdeutlicht werden, welche durch die erhohte Diffusion innerhalb der Korngrenze zu ei-
ner Stédbchen- oder Plattenform neigen kénnen, wie in Abbildung 2.29 b) oder in [243]
gezeigt wird. Die durch diffusiondominiert bedingte Form von neu nukleierten Aus-
scheidungen konnte auch von [244] gezeigt werden, ebenso wie die kubische Form von
bereits vorhandenen Titannitriden, welche sich bei hohen Temperatur tiber Migration
der Interphasen gebildet hatten. Beriicksichtigt man zusétzlich die unterschiedlichen
chemischen Potentiale und Diffusionsgeschwindigkeiten von Niob und Titan oder die
Tatsache, dass eine Ausscheidung als Keim fiir epitaktisches Wachstum dienen kann,
konnen auch die komplexen "Core-Shell”- Konfigurationen, mit einem titanreichen Kern

und einer niobreichen Hiille, wie von [245-247] beschrieben, erklart werden.

2.3.3 Diffusion

Um eine korrekte Beschreibung des Einflusses von Ausscheidungen auf das Kornwachs-
tumsverhalten zu gewéhrleisten, muss ihre Bildung, ihr Wachstum und ihr Auflésungs-
verhalten akkurat beschrieben werden konnen. Zum diesem Zweck ist es unumgénglich,
die Diffusion, der an der Ausscheidung beteiligten Elemente, zu erfassen und physi-
kalisch darstellen zu konnen. Wahrend in der Realitat, je nach Sachverhalt, zwischen

den verschiedenen Arten der Diffusion zu unterscheiden ist, als Beispiel sei die chemi-
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sche Diffusion genannt, ist es abhangig von Herangehensweise bzgl. der Beschreibung
der Ausscheidungen, unmoglich diese akkurat widerzuspiegeln. Die chemische Diffusi-
on, angetrieben durch die Differenz in chemischen Potentialen, oder die von normale
Diffusion, urspringlich von [248] beschrieben, sind von der lateralen Verteilung der
diffundierenden Elemente abhéingig und kénnen sich demnach lokal stark unterschei-
den. Ohne die Informationen miissen in der Beschreibung der Diffusion Annahmen zur
Umgehung dieses Problems getroffen werden. Haufig wird von einer homogenen Ver-
teilung ausgegangen, sodass hinsichtlich der Diffusion weder lokal noch nach Richtung
unterschieden werden muss. In der Realitdt trifft dies am ehesten auf die Selbst- bzw.
Tracerdiffusion zu. Der zur Beschreibung von Nukleation und Wachstum nétige Para-
meter ist hierbei der Diffusionskoeffizient D, welche die Proportionalitat zwischen der
Teilchenstromdichte und dem Konzentrationsgradienten angibt. In Festkorpern kann
dieser allgemein in Form einer Arrhenius-Gleichung (siehe Gleichung 2.68) angegeben
werden, wobei Q die zu tiberwindende Energiebarriere fiir einen Gittersprung beschreibt
und Dy fiir die Grundfrequenz der Sprungversuche steht. RT beschreibt die thermische

Energie des Systems.

D = Dyexp <_}§T> (2.68)

In Multikomponentensystemen mit mehreren Phasen sind sowohl die Grundfrequenz
Dy als auch die Energiebarriere () fiir die einzelnen Komponenten abhéngig von der
eigenen Konzentration und der Zusammensetzung der jeweiligen Phase. Dies folgt aus
der Tatsache, dass verschiedene Phasen iiber unterschiedliche Bindungsenergien unter
den einzelnen Atomen verfiigen, welche wiederum Einfluss auf Dy und Q haben. Diese
Abhéngigkeit wird in Diffusionsdatenbanken beschrieben. Einfachheitshalber und aus
Griindern der Ubersichtlichkeit wird hierzu Gleichung 2.68 in folgende Form tiberfiihrt:

B QN RTln(Dy) -Q\ —Q + RTIn(Dy)
D = Docap <_RT) = exp (m) exp (RT) = 6951’( RT )
(2.69)

Der Term —@Q + RTIn(D,) kann nun analog zu den Gleichungen 2.56 - 2.60 iiber ein

Redlich-Kister Polynom beschrieben werden:

B IELTED % 3 b sRANC RN 270)
i i > v
Die Grofien x;, v und L, ; sind hierbei analog zu Kapitel 2.3.1 definiert. ®} steht fiir
den Anteil der idealen Losung von —Q + RT'In(Dy) von Komponente k, gelost in Kom-
ponente i, die restliche Summe steht fir den Einfluss der Wechselwirkung, also den
Excessanteil von —Q + RTIn(Dy). Ausfihrlichere Erlauterungen koénnen in [249-255]

nachgelesen werden.
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Die so berechneten Diffusionskoeffizienten fiir die Bulkdiffusion konnen anschlieflend fiir
Sonderfalle modifiziert werden. Hierzu zahlen zum Beispiel die Diffusion entlang von
Versetzungslinien oder die Korngrenzdiffusion. Beide Félle wurden von [256] anhand
vorliegender Literatur untersucht und quantifiziert. Grundlegend kann ein Unterschied
zwischen interstitiellen und substitutionellen Atomen festgestellt werden, dennoch schei-
nen die zugrunde liegenden Effekte abhéngig von Versetzungstruktur, Umformgrad oder
Art der Korngrenze so komplex zu sein, sodass die Daten iiber mehrere Gréflenordnun-
gen streuen. Somit kann eine Beschleunigung der Diffusion iiber die genannten Effekte
iibereinstimmend bestéatigt werden, inwiefern diese Daten aber zur Verbesserung von

Simulationsergebnissen beitragen konnen, ist nicht abschlieBend geklért.

2.3.4 Nukleations- Wachstums- und Auflosungsverhalten

In statistischen Simulationen ist der weit verbreitetste Ansatz zur Beschreibung der
Keimbildung die klassische Nukleationtheorie, CNT, deren Ergebnis eine Anzahl an
Nukleation-Events bzgl. eines Referentvolumens innerhalb eines Zeitintervalls ist. Die

Keimbildungsrate N kann generell beschrieben werden als:

N = NZBexp (—:i) (2.71)
B

Dabei steht N fiir die Anzahl an moglichen Keimbildungsstellen im Referenzvolumen, Z
fiir den Zeldovichfaktor, g fiir die atomare Anlagerungsrate und AG fir die Triebkraft
zur Keimbildung.

Fiir eine Abschétzung von N muss zunéchst zwischen homogener und heterogener Keim-
bildung unterschieden werden. Wéhrend bei ersterer theoretisch jedes Atom eine Mog-
lichkeit zur Keimbildung liefert (N = Nymol™!), miissen heterogene Keimbildungs-
stellen je nach Art abgeschétzt werden. Dies kénnen zum Beispiel Versetzungen sein,
aber auch andere Ausscheidungen oder Korngrenzen. An diesen Stellen findet die Keim-
bildung vorrangig statt, da sie im Gegensatz zur homogenen Keimbildung energetisch
begiinstigt sind. So wiirde die Nukleation an einer Versetzung die Linienenergie der
Versetzung auf einer Lénge, welche der kritischen Keimgrofle entspricht, ersetzen. Bei
vorhandenen Ausscheidungen und Korngrenzen ist die Nukleation durch die bereits
vorhandene Grenzflache begiinstigt, die durch die Keimbildung weiter reduziert wer-
den kann, indem die urspriingliche Grenzfliche lokal durch eine giinstigere ersetzt wird
[257]. In Zweiphasengebieten, wie es haufig bei der thermomechanischen Behandlung
von Stahlen der Fall ist, oder wahrend der Rekristallisation, kénnen zusétzlich die Pha-
sengrenzen oder Subkorngrenzen als Nukleationszentren berticksichtigt werden [258].
In technischen Werkstoffen ist dabei davon auszugehen, dass die Versetzungsdichte,
und die damit eingehergehenden Keimbildungstellen, allen anderen Moglichkeiten der

Nukleation quantitativ um Groflenordnungen iiberlegen ist. Deshalb werden héufig aus-
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schlielich Versetzungen, auch weil ihre Anzahl gegeniiber Nukleationspunkten an Korn-
grenzen besser abzuschatzen bzw. zu berechnen ist, als mogliche heterogene Keimstellen
angesehen. Géingige Abschitzungen wie NJ*! o 0.5p2 [259-261], N&*! o p (%‘:)% [262]
oder Nl o £ [263, 264] unterscheiden sich bei einer Versetzungsdichte von p = 1011#

bereits um einen Faktor 10%.

Der Zeldovichfaktor Z, eingefiihrt von [265] kann als eine Wahrscheinlichkeit aufgefasst
werden, die berticksichtigt, dass Keime trotz erreichen der kritischen Grofle r.., aufgrund
Fluktuationen auch wieder zerfallen konnen. Ausschlaggebend hierfiir ist die Form der
zur Keimbildung zu tiberwindenden Energiebarriere an der Stelle r.. Eine flache Kur-
ve resultiert in nur kleinen Anderungen der freien Energie bei einer Verinderung von
r, wohingegen bei einer schmalen, steilen Kurve, eine kleine Anderung von r zu einer
grofen Anderung der freien Energie fiithrt. Der Unterschied dieser Anderungen kann in
einem Fall dazu fithren, dass der Keim trotz grofier Anderung im Radius noch relativ
nah an der Energiebarriere ist, oder sich von dieser sehr weit entfernt. Je nach Literatur
ist der Zeldovichfaktor leicht unterschiedlich definiert, und ist auch davon abhéngig ob
es sich um homogene oder heterogene Keimbildung handelt [266-268], allen gemein ist

die Proportionalitat zum Gradient von AG,,.

1 0?AG
7 — L - 2.72
\/ 2k, T On? fir n = ne ( )

Hierbei beschreibt n bzw ne die Anzahl an Monomereinheiten im Keim. Diese Darstel-
lung ist tiblich, da AG in der Einheit ﬁ vorliegt.

Die atomare Anlagerungsrate § bringt zusétzlich zu den rein statischen Beitragen von
N und Z die Kinetik mit ins Spiel. Im ersten Schritt werden hierzu die méglichen An-
lagerungspunkte fiir neue Atome auf der Oberfliche der Keime mit kritischer Grofe
abgeschétzt, also die Stellen, die fiir zum Wachstum des Keims notwendig sind. Hierzu
wir die Oberfliche des Keims zum Quadrat der Gitterkonstanten ins Verhaltnis gesetzt.
Ein zweiter Term ist zusatzlich fiur die Kinetik verantwortlich, in dem tiber den Diffu-
sionskoeffizienten der Komponenten in der Matrix D?,, normiert auf die Oberfliche a?
die zur Besetzung der Platze notwendige Zeit berechnet wird, um die Konzentrations-
differenz der Konzentrationen ¢! auszugleichen. Fiir den Kinetik Term gibt es mehrere
leicht unterschiedliche Definitionen, je nachdem ob es sich um eine ein komponentige
oder mehr komponentige Ausscheidung handelt [48, 268, 269].

471'7%~ |:zn: i_ ¢ )2]_ (273)
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Die zu tiberwindende Energiebarriere zur Nukleation AG ist der kritischste Punkt. Ab-
héngig von homogener oder heterogener Nukleation, Form der Ausscheidung, Oberfla-
chenenergie, Grenzflichenspannungen aufgrund von Kohérenz, Teilkohérenz oder Inko-
hérenz konnen oder miissen mehrere Terme beriicksichtigt werden. Wéahrend sie phéno-
menologisch gut zu beschreiben sind, stot man bzgl. der vielen unbekannten Parame-
ter schnell an Grenzen. So sind beispielsweise die elastischen Konstanten, welche in die
Berechnung der Linienenergie der Versetzung oder die Missfitstrain-Energie eingehen
haufig nur unzureichend bekannt. Auch ist zu beriicksichtigen, dass bestimmte energeti-
sche Terme nur fiir bestimmte Ny eine Rolle spielen und das deshalb bei Nukleation an
Korngrenzen die Linienenergie einer Versetzung energetisch nicht mit einbezogen wer-
den darf. Dennoch wird haufig vom einfachsten Fall, der homogenen Nukleation, nur
unter Beriicksichtigung der thermodynamischen Triebkraft und der Oberflachenenergie
ausgegangen [270, 271]. Zum Teil werden aber auch weitere Terme bei der Nuklea-
tionsbarriere beriicksichtigt, welche sich aber nicht auf die Berechnung der kritische
Keimgrofle auswirken, da es hierzu keine analytischen Loésungen gibt [48, 272]. Eine

vollstandige Beschreibung der Triebkraft ist gegeben mit:

AG = ACYYchem + AGint + AG(het + ACTYUols + AGinters (274)

wobei die einzelnen Terme wie folgt definiert sind:
« AGepem = —3mr3AG', siehe Gleichung 2.62

AGin: = 471y, siehe Gleichung 2.65

- AGper = 0, bei homogener Keimbildung
- AGher = —pbr, bei Nukleation an Versetzungen [257, 261]
- AGhet = —7r*qge, bei Nukleation an einer Korngrenzfliche [257]

- AGhet —%WTQ’}/GB, bei Nukleation an einer Korngrenzlinie [257]

- AGhe = —6arctan(v/2)r*yap, bei Nukleation an einem Quadrupelpunkt [257]

- AGhet = TT*Ysecond—Phase, bei Nukleation an einer zweiten Phase [257]

o AGyqs = 2€E", als volumetric strain energy [273]

. 2
o AGinters = %w (%") , als interface strain energy [273]

Hierbei ist N = (1+wvy)E +2(1 —2v;), E = gM mit v als Poissonzahl, E als E-Modul,
¢ als Misfit-Dehnung, o als Grenzflichenspannung und den Indizes i fiir die Ausschei-
dungsphase und M fiir die Matrix. Die Dehnungskomponenten werden je nach Ansatz
entweder iiber temperaturabhangig bekannte Gitterkonstanten oder die Molvolumina

berechnet. Die Berechnung iiber die Gitterkonstanten bietet den Vorteil, dass eventuelle
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Orientierungsbeziechung mit berticksichtigt werden koénnen. Zuséatzlich kénnen alle Ter-
me mit Formfaktoren bei einer Abweichung von der angenommenen sphérischen Form
versehen werden. Somit ergibt sich eine Nukleationsrate welche sich durch miteinbezie-

hen einer Inkubationszeit in der Simulation verwenden l&sst.

Das Wachstum bzw. die Auflosung der Ausscheidungen kann dhnlich der Nukleation
betrachtet werden, unter der Annahme, dass Wachstum oder Auflésung als zusatzliche
Anlagerung oder Entfernen von Atomen an einem bereits vorhandenen, groflen Keim,
aufgefasst wird. Infolgedessen kann der Kinetikterm der atomare Anlagerungsrate 3
iibernommen werden, erweitert um einen Term, welcher die bei weiterem Wachstum
groffer werdende Grenzflaichenenergie ins Verhéltnis zur durch das Wachstum gewon-
nenen Energie setzt. Dieses Verhéltnis wird mit zunehmender Gréfle der Ausscheidung

immer schlechter. Daraus folgt:

n

E:(Ci_(3”2]_ (2.75)

‘) 7
i=1 CMDM

S AG-Z
"= RTr

Die mit Anndherung an den Gleichgewichtszustand immer kleiner werdende Triebkraft
sorgt so im Laufe der zeit fiir einen immer grofler werdenden kritischen Radius. Der
Anstieg des kritischen Radius erfolgt schneller als das Wachstum der Partikel, weshalb
nahe des GG-Zustandes kleine Ausscheidungen beginne sich Aufzulésen und die somit
in Losung gehenden Atome zum Wachstum fiir Partikel mit r > r¢ zur Verfiigung ste-
hen. Somit ist die Ostwaldreifung als Mechanismus in diesem Ansatz bereits inkludiert
und erfordert keine gesonderte Behandlung. Dennoch gib es auch Modelle, die noch
weiter gehen, und abhangig von Korngrofle und Grenzflachenanteil der Korngrenzen
die Moglichkeit in Betracht ziehen, dass Partikel auf Korngrenzen aufgrund erhéhter

Diffusion schneller vergrobern konnen [274].
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3 Konzeptionierung der Arbeit

Zum besseren Verstdndnis, soll vorab das Ziel der Arbeit, die verwendeten Materialien
und Messmethoden und die Herangehensweisen an die einzelnen Problemstellungen

erlautert werden.

3.1 Ziel der Arbeit

Das Ziel der Arbeit ist die Entwicklung eines Simulationstools zur Beschreibung der
Gefiigeentwicklung bei der Herstellung von Grobblechen aus Stahl. Hierbei liegt der
Fokus auf der Korngroflenentwicklung in der Austenitphase wahrend des Aufheizens
der Brammen und dem anschlieSenden Warmwalzen. Die zukiinftige Zugénglichkeit,
Modifikation oder Entwicklung bzw. der Austausch der zur Beschreibung der Vorgénge

verwendeten physikalischen Modelle standen hierbei im Vordergrund.

Das Kornwachstum wird von diversen Faktoren bestimmt, welche im Prozess entwe-
der direkt oder indirekt beeinflusst werden kénnen. Um diese Abhangigkeiten korrekt
abbilden zu konnen, ist es notwendig diese zu Validierungszwecken zu Quantifizieren
und Modelle zu finden, welche diese Wechselwirkungen beschreiben konnen bzw. falls
dies nicht der Fall ist, diese zur Erreichung der Ziele zu Modifizieren oder gar zu Ent-
wickeln. Hierbei ist es notwendig stets die moglichen Auswirkungen der Mechanismen
abwagen zu konnen um so die Notwendigkeit einer Implementierung oder gar Verbesse-
rung von vorhandenen Anséitzen evaluieren zu kénnen. Dies ist nicht immer leicht, da
die verschiedenen Einfliisse experimentell oft nicht trennbar und/oder gar unbekannt
sind. Der gingige Ansatz besteht deshalb darin zu sehen inwiefern die Vorhersagen von
altbewahrte Modellen zutreffend sind, ob die Prazision ausreichend ist, Abweichen auf-
treten und wie in den jeweiligen Féllen gegengesteuert werden kann. Eine Auswahl an
moglichen und beriicksichtigten Wechselwirkungen ist in nachstehender Abbildung zu

sehen, welche aber nicht als abschlieend verstanden werden soll.
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Beschreibung der
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Versetzungsdichte
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Abb. 3.1: Schematische Darstellung einiger Effekte und deren Wechselwirkungen wie sie sowohl in
der Realitéit beobachtet werden als auch in der Simulation beriicksichtigt werden
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3.2 Materialien

Zur Validierung der Simulation wurden einige Stahle hinsichtlich der Entwicklung ihrer
Korngrofien und ihres Ausscheidungsverhaltens fiir verschiedene Temperaturen und Zeit

untersucht.

3.2.1 Phase-2

In der zweiten Projektphase beschrianken sich die Stahle auf einen niedriglegierten Koh-
lemangan (CMn)-Stahl und 3 weitere Stahle, welche sich zur Quantifizierung des Ein-
flusses von NbC-Ausscheidungen auf das Kornwachstum, ausschlieflich iiber verschie-
dene Gehalte an Niob von dem CMn-Stahl unterschieden. Ihre Zusammensetzung kann

aus Tabelle 3.1 entnommen werden.

Element/
Stahl Mn Ti Nb Ni | Al Mo | Cr | Cu| Si |V C N B
CMn-1 1.62 | 0.0005 | 0.0003 | 0.2 | 0.03 | 0.02 | 0.04 [ 0.2 | 0.3 | O | 0.041 | 0.005 | O
2Nb 1.65 | 0.0004 | 0.021 | 0.2 | 0.04 | 0.02 | 0.04 | 0.2 | 0.3 | O | 0.045 | 0.005 | O
4Nb 1.67 | 0.0007 | 0.041 | 0.2 | 0.02 | 0.02 | 0.04 [ 0.2 | 0.3 | 0 | 0.041 | 0.005 | O
8Nb 1.67 | 0.0006 | 0.082 | 0.2 | 0.03 | 0.02 | 0.05 | 0.2 | 0.3 | O | 0.040 | 0.008 | O

Tab. 3.1: Zusammensetzung der Stahle aus Projektphase 2, Angaben in wt.%. Der Eisengehalt ergibt
sich als Differenz der Summen zu 100%

Die Laborschmelzen wurden nach dem Abgielen und Erstarren einer Pendelglithung
bei der AG der Dillinger Hiittenwerke (DH) unterzogen, um durch die mehrmalige
Phasenumwandlung das dendritische Gussgefiige und die damit einhergehenden Ma-
kroseigerungen zu entfernen und die Stdhle zu homogenisieren. Im Anschluss wurden
aus Grundwerkstoff die einzelnen Proben mit einer Grole von jeweils 2 cm x 2 cm
x 2 cm geschnitten und durchliefen verschiedene Warmebehandlungen an der UdS.
Hierfiir wurden die drei Temperaturen 1050°C, 1150°C und 1250°C gewéhlt, sowie ei-
ne Haltezeit nach dem Aufheizen von jeweils 10 min, 25 min, 40 min, 60 min, 120
min und 240 min. Hierzu wurden die Proben in den vorgeheizten Ofen eingebracht
und die einzelnen Proben nach der jeweiligen Warmebehandlung dem Ofen genommen
und in Wasser abgeschreckt um den Ist-Zustand einzufrieren. Der Temperaturverlauf
wahrend der Aufheizphase wurde fiir die drei Temperaturen einmalig iiber das Ein-
bringen eines NiCr/Ni-Thermoelements Typ K in die Kernbohrung einer Dummyprobe
bestimmt. Dies diente zum einen dazu die Aufheizphase hinsichtlich der Haltedauer
bei den isothermen Temperaturen korrekt bestimmen zu kénnen, andererseits dienten
die Messungen als Input fiir die Simulation der Warmebehandlungen. Eine grafische
Darstellung der Wéarmebehandlung mitsamt der Pendelglithung ist in Abbildung 3.2 zu
sehen.

Nach dem Abschrecken wurden die Proben mittel Drahterosion halbiert und die Mitte

der jeweiligen Héalften den verschiedenen Analysemethoden unterzogen.
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(a) Verlauf der Pendelgliihung (b) Verlauf der Aufheizphase der
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Abb. 3.2: a) Darstellung des Temperatur-Zeit-Verlaufs der Pendelgliihung und Wérmebehandlung
aus Phase 2. Die vertikalen Linien kennzeichnen die Zeitpunkte der Probenentnahme. Die
Zeit bezieht sich auf die Gesamtdauer der Warmebehandlungen und beriicksichtigt nicht
den Transport der Proben nach der Pendelglithung
b) Darstellung des Temperatur-Zeit-Verlaufs der Aufheizphase der Warmebehandlung an
der UdS in Phase 2

3.2.2 Phase-3

In der dritten Projektphase wurden die Auswahl der Stahle auf solche mit zulegier-
tem Titan erweitert, um zusitzlich zu dem Einfluss von Nb-Ausscheidungen auf das
Kornwachstum, auch den Einfluss von Ti-Ausscheidungen und die Wechselwirkungen
zwischen Niob und Titan zu untersuchen. Zusatzlich wurde der Kohlenstoffgehalt von
~ 0.04 wt.% auf ~ 0.1 wt.% erhoht, um sich hierdurch Vorteile bei der Analyse der
Korngrofle zu verschaffen. Als "ausscheidungsfreies” Referenzmaterial wurden in dieser
Phase zwei CMn-Stéhle aus der Produktion von DH hinzugezogen, welche sich hin-
sichtlich ihrer chemischen Zusammensetzung im Vergleich zu den Laborschmelzen gut
eigneten. Die Zusammensetzungen der in Phase 3 verwandten Stéhle ist in Tabelle 3.2
ersichtlich.

Element/

Stahl Mn Ti Nb Ni Al Mo Cr| Cu | Si |V C N B
CMn-2 1.41 | 0.0023 | 0.0003 | 0.03 | 0.03 0.01 0 |002]|03] 0] 0.08 | 0.003]| 0
CMn-3 1.19 | 0.0017 | 0.0002 | 0.03 | 0.04 | 0.004 0 002|040 013 | 0.005| 0

3Nb 1.76 | 0.0054 | 0.035 | 0.03 | 0.02 | 0.0006 | O | 0.03 | 0.4 | O | 0.10 | 0.005 | O
3NbTi 1.80 | 0.026 0.036 | 0.03 | 0.02 | 0.005 0 |003]03)| 0] 011 | 0.006 | O

6Nb 1.80 | 0.003 0.060 | 0.03 | 0.02 | 0.005 0 [003]03] 0] 011 | 0.0051]| 0
6NbTi 1.8 0.021 0.067 | 0.03 | 0.02 | 0.006 0 | 003]03)| 0] 010 | 0.006 | O

Ti 1.72 | 0.024 0.012 | 0.04 | 0.03 | 0.005 0 [003]03] 0] 012 | 0.006 | O

Tab. 3.2: Zusammensetzung der Stiahle aus Projektphase 3, Angaben in wt.%. Der Eisengehalt ergibt
sich als Differenz der Summen zu 100%

Im Gegensatz zu Phase 2, wurden die Stahle keiner Pendelglithung unterzogen, um
die Randbedingungen fiir das Kornwachstum naher am realen Prozess zu belassen, bei
welchem auch keine Pendelglithung statt findet. Die Probengréfie wurde zudem auf
3 cm x 3 cm x 3em vergroBert und die Warmebehandlungen angepasst. So wurden
1100°C und 1200°C als zusétzliche Temperaturen hinzugefiigt wobei die die Anzahl der
Zeitpunkte der Probenentnahme von sechs auf drei, namlich 10 min, 30 min und 120

min, reduziert wurde. Zusatzlich wurden die Warmebehandlung nicht mehr durch die
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Abb. 3.3: Darstellung des Temperatur-Zeit-Verlaufs der Warmebehandlung in Phase 3. Die ver-
tikalen Linien kennzeichnen die Zeitpunkte der Probenentnahme fiir die 1250°C-
Wiarmebehandlung. Aufgrund der unterschiedlichen langen Aufheizphasen verschieben sich
die Zeitpunkte der Probenentnahmen bei den restlichen Warmebehandlungen entspre-
chend.

UdS, sondern durch die DH durchgefiihrt, wobei sich auch hier Anderungen ergaben.
So wurden die Proben nicht mehr in einen vorgeheizten Ofen gegeben, sondern in einen
kalten (T<500°C) Ofen gegeben und anschlieBend gemeinsam mit dem Ofen auf die
Zieltemperatur gebracht. Da die Proben mitsamt dem Ofen aufgeheizt wurden ist an-
zunehmen, dass sie stets die selbe Temperatur wie der Ofen hatten, wodurch sich der
zeitliche Verlauf des Aufheizens aus der im Ofen gemessenen Temperatur ergibt. Die
Probenentnahme und die darauf folgenden Schritte erfolgten analog zu Phase 2. Eine
grafische Darstellung der Warmebehandlung fiir Phase 3 ist in Abbildung 3.3 zu sehen.
Zusatzlich zu den Warmebehandlungen wurden Rekristallisationsexperimente durchge-
fiihrt. Hierzu wurden aus dem selben Grundmaterial Zylinder mit 8 mm Léange und
4 mm Durchmesser hergestellt und deren Rekristallisationskinetik im Anschluss unter
verschiedenen Bedingungen gemessen. Hierzu wurden die Proben in der Gleeble™, ei-
nem Umformsimulator, auf eine Austenitisierungstemperatur T4, aufgeheizt, fiir 10
min isotherm gehalten und im Anschluss auf die Deformationstemperatur 7,5 abge-
kiithlt und gestaucht. Hierbei wurden verschiedene Parameterséitze bzgl. Austenitisie-
rungstemperatur (zwischen 1000°C und 1250°C), Deformationstemperatur (zwischen
800°C und 1050°C) und Umformgraden (zwischen 0.15 und 0.5) gewahlt.

3.3 Methodik

Die verschiedenen Messgroffien wurden mit einer Vielzahl an unterschiedlichen Metho-
den und Messtechniken ermittelt. Nicht an jeder Proben wurden alle Messgrofien erfasst,

sondern die wichtigen, fiir die Validierung notwendigen, an allen bzw. so vielen Proben
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wie moglich, andere Messgroflen, welche wesentlich aufwendiger zu messen oder von
geringerem Interesse sind, nur fiir den Initialzustand oder Stichprobenartig.

Zu den ermittelten Grolen zéahlen:
o Korngrofien bzw. Korngroflenverteilungen
 Niob und/oder Titan Gehalt in der Matrix
» Rekristallisationsgrad
« Zusammensetzung von sekundéren Ausscheidungen (nur fiir Stahle der Phase 3)
o Groflenverteilung von sekundiren Ausscheidungen
» Zusammensetzung von priméren Ausscheidungen (nur fiir Stahle der Phase 3)
 Phasenanteil von priméren Ausscheidungen (nur fiir Stahle der Phase 3)

Fiir die jeweiligen Messgroflen wurden verschiedene Methoden gewéhlt, welche auch mit

der Zeit weiterentwickelt wurden, um die Effizienz zu erhohen.

Korngrofe:

Zur Bestimmung der Austenitkorngréfie wurde zur Beginn von Phase 2 eine Rekonstruk-
tionsmethode anhand von EBSD-Daten durchgefiihrt. Hierzu wurden die einzelnen Pro-
ben metallografisch prapariert und im Anschluss in einem REM eine EBSD-Messung
durchgefiihrt. Uber die kristallografische Information der im abgeschreckten Zustand
vorliegenden martensitischen Phase und deren Orientierungsbeziehung zur ehemaligen
Austenitphase, konnen die ehemaligen Austenitkorner tiber eine Software rekonstruiert
werden. Die hierzu verwendete Software ist Merengue 2, es gibt aber auch Freeware
wie beispielsweise ARPGEFE oder die Toolbox MTEX fir MatLab ®. Auch Hersteller
von EBSD-Systemen bieten Losungen an wie z.b. AztecCrystal von Oxford Instru-
ments oder APEX™von EDAX. Aufgrund von Schwierigkeiten bei der Verwendung
der Rekonstruktionsmethode von nicht vollstandig martensitisch abgeschreckten Pro-
ben, wurde im Ubergang zu Projektphase 3 eine alternative Methodik entwickelt. Diese
setzt sich aus einer modifizierten chemischen Atzung zur Kontrastierung der Korngren-
zen und einer anschlieBenden Erkennung derselbigen iiber einen Deep Learing Ansatz.
Eine detaillierte Beschreibung dieser Methodik kann Veroffentlichung I in Kapitel 4.2

entnommen werden.

Nb/Ti Gehalt in Losung;:

Eine Bestimmung der Ausscheidungskinetik, also die zeitliche Veranderung des Phasen-
anteils, ist schwierig. Die Partikel sind einerseits schwer zu finden, bzw. wenn man sie
mittels geeigneter Methodik aus der Matrix auslost, ist das Referenzvolumen fiir die an-

gereicherten Partikel unbekannt. Aus diesem Grund bedient man sich einer indirekten
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Messung, in dem man die Probe in Sdure auflost, die Ausscheidungen herausfiltert und
im Anschluss die Zusammensetzung des Uberstandes bestimmt. Da dieser homogen ist,
birgt diese Vorgehensweise nicht die Gefahr einer Uber- oder Unterschiitzung, wie es bei
den heraus gefilterten Partikeln der Fall wire. Aus der Differenz der Zusammensetzung
des Uberstands und der nominalen Zusammensetzung der Probe, ldsst sich somit be-
stimmen, welche Anteil der verschiedenen Elemente in den Ausscheidungen gebunden
sein muss.

Alle nasschemischen Messungen zur Bestimmung des Gehalts von Niob und Titan ins

Losung wurden von der DH durchgefiihrt.

Rekristallisationsgrad:

Die Bestimmung des rekristallisierten Anteils erfolgte iiber iiberwiegend iiber Doppel-
stauch Versuche. In wenigen Einzelfallen erfolgten aber auch Spannungsrelaxationsver-
suche.

Bei den Doppelstauchversuchen wird die Probe initial um den gewiinschten Umformgrad
deformiert. Um den Rekristallisationsgrad nach einer Zeit At zu bestimmen, wird die
Probe zu diesem Zeitpunkt abermals um den selben Umformgrad deformiert. Durch
eine Auswertung der FlieBkurven der einzelnen Stauchversuche kann auf den rekris-
tallisierten Anteil der Probe geschlossen werden. Hierbei gilt die Annahme, dass bei
0% Rekristallisation sich die zweite FlieBkurve nahtlos an die erste anschliefit, da in
der Zwischenzeit At keine Entfestigung durch Rekristallisation statt gefunden hat. Bei
100% Rekristallisation sieht die zweite FlieBkurve aus wie die erste, da die Probe in der
Zwischenzeit tiber Rekristallisation vollstandig entfestigt ist. Es muss berticksichtigt
werden, dass keine Rekristallisation direkt gemessen wird, lediglich eine Entfestigung,
welche mit dieser weitestgehend korreliert. Zur genauen Auswertung der Entfestigung
aus den FlieSkurven gibt es verschiedene Vorgehensweisen, je nachdem bei welchem
Dehnungswert die FlieBspannung abgelesen wird, wie die FlieBkurve aus der ersten
Stauchung extrapoliert wird oder ob die Fldche unter der FlieBkurve auswertet wird.
Bei Spannungsrelaxationsversuchen wird die Entfestigung nicht zu bestimmten Zeit-
punkten bestimmt, sondern dynamisch iiber den Zeitraum des gesamten Versuches.
Hierzu wird die Probe nach der ersten Deformation weggeregelt gehalten. Die Stempel
zum Stauchen der Probe verbleiben somit an Ort und Stelle und die auf die Stempel
wirkende Kraft wird iiber die Zeit aufgezeichnet. Diese reduziert sich aufgrund der Ent-
festigung der Probe mit der Zeit. Da die Aufzeichnung dynamisch erfolgt, konnen sogar
einzelne Bereiche der Entfestigung den verschiedenen Entfestigungsmechanismen, wie
Erholung, Rekristallisation und Kornachstum zugeschrieben werden. Die dynamische
Messung und der Bedarf an nur einer Probe pro zu messender Kinetik bietet viele Vor-
teile, allerdings ist die Deutung der Entfestigung bei zusétzlich ablaufenden Ver- und
Entfestigungsmechanismen schnell schwierig und uneindeutig.

Alle Messungen zur Bestimmung des rekristallisierten Anteils wurden von der DH
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durchgefiihrt.

Zusammensetzung von sekundiren Ausscheidungen:

Die Bestimmung der Zusammensetzung von sekundédren Ausscheidungen wurde aus-
schlieBllich fir die Stdhle aus Phase 3 durchgefiihrt. Aufgrund des niedrigen Titangehalts
und allgemeiner Erfahrung wurde fiir Phase 2 angenommen, dass sich die Zusammenset-
zung der Ausscheidungen auf Niobkarbide beschrianken miisste. In Phase 3 wurden die
Zusammensetzung der Ausscheidungen fiir fast alle Proben gemessen. Hierzu wurden
TEM-Proben mittels elektrochemischer- und Ionenétzung angefertigt und untersucht.
Da die Partikel, abhéngig von der Zusammensetzung, in den STEM-Bildern nicht gut zu
erkennen waren, wurden EDX-Mappings durchgefiihrt und die Zusammensetzung der
hieriiber gefundenen Partikel tiber Punktmessungen bestimmt. Auf diese weifle konnte
einer Verfalschung der statistischen Haufigkeit von bestimmten Zusammensetzung auf-
grund ihrer schwierigen Sichtbarkeit in STEM-Bildern vermieden werden.

Alle Messungen zur Bestimmung der Zusammensetzung von sekundéaren Ausscheidun-
gen von Proben aus normalen Warmebehandlungen oder Rekristallisationsexperimen-
ten wurden durch die Ruhr Universitat Bochum (RUB) durchgefiihrt.

Groflenverteilung von sekundiaren Ausscheidungen:

Die Bestimmung der Groflenverteilung von sekundédren Ausscheidungen erfolgte tiber
die gefilterten Partikel, welche bei der Bestimmung des gelosten Niob und Titan Gehalts
zwangslaufig anfallen. Die Partikel werden hierzu in eine Suspension gegeben und iiber
eine Ultrazentrifuge angereichert. Ein Tropfen des angereicherten Bodensatzes wird auf
ein TEM-Grid gegeben und im Anschluss in einem STEM automatisch mit einer Soft-
ware detektiert und vermessen. Aufgrund des Aufwands der Methodik wurden nur die
initialen Zustdnde der Proben, vor der Warmebehandlung, analysiert.

Alle Messungen zur Bestimmung der Gréflenverteilung von sekundéren Ausscheidungen

wurden von der DH durchgefiihrt.

Zusammensetzung und Grofle von primiren Ausscheidungen:

Die Messung der Zusammensetzung von priméren Ausscheidungen erfolgte im REM.
Primére Ausscheidungen sind im Fall von TiN leicht tiiber ihre Form oder allgemein
im RE-Kontrast sichtbar und konnen einzeln mittels EDX untersucht werden. Eine Be-
stimmung ihrer Grofle ist ebenfalls moglich.

Messungen bzgl. der Zusammensetzung und Groéfle erfolgten durch die RUB als auch
durch die UdS.

Phasenanteil von primiren Ausscheidungen:
Fir priméare TiN-Ausscheidungen kann der Phasenanteil iiber die Auswertung von licht-

mikroskopischen Bildern erfolgen. Durch ihre kontrastreiche, gold-gelbe Farbe in der
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weiB-grauen Matrix konnen sie leicht identifiziert und ihr Phasenanteil bestimmt wer-
den. Allerdings ist hierzu die Auswertung einer relativ groflen Flache notwendig um
eine statistische Sicherheit zu erlangen. Niobkarbid-Ausscheidungen sind durch ihren

fehlenden Kontrast im Lichtmikroskop nicht erkennbar.

3.4 Problemstellungen

Die Problemstellungen bei der Entwicklung der Simulation zum Kornwachstum ergeben
sich stets aus den Abweichungen der Vorhersage der Simulation und den Messwerten
in der Realitat. Zwar ist es sinnvoll die Qualitat der Messwerte oder die Sinnhaftigkeit
der verwendeten Messmethoden kritisch zu betrachten, die Abweichungen liegen aber
in aller Regel in einer unwissentlichen nicht Beachtung oder einer wissentlichen Ge-
ringschatzung von auftretenden Effekten oder Wechselwirkungen. Auch hier muss sich
immer die Frage gestellt werden, welche Details oder Nuancen in der Simulation gerade
noch abgebildet werden sollen bzw. wie grof§ der Aufwand ist um dies zu realisieren.
Allgemein ist es géngige Praxis zu versuchen mit altbewahrtem so weit wie moglich
zu kommen, und bei Problemen zu hinterfragen ob das bereits berticksichtigte korrekt
implementiert ist oder modifiziert bzw. verbessert werden kann, bevor versucht wird
die Abweichungen iiber neu einzubringende, bisher unberiicksichtigte Effekte, zu erkla-
ren. Als Beispiel seien an dieser Stelle die priméren Ausscheidungen genannt. In erster
Linie sind diese von untergeordnetem Interesse, da ihr Einfluss auf das Kernproblem,
die Beschreibung des Kornwachstums, nur von auflerst geringfiigig, falls tiberhaupt vor-
handen ist. Deshalb kann ihr Einfluss schnell unterschéitzt werden, da sie sich indirekt,
iiber ihre Stabilitdt und somit tiber die Abbindung von enormen Mengen von Legie-
rungselementen, massiv in die Auspriagung von sekundéaren Ausscheidungen einbringen
konnen, welche mafigeblich Einfluss auf das Kornwachstum haben. Ebenso kann man
sich Fragen ob es einen Mehrwert hat, Verteilungen, sowohl was die Zusammensetzung
von Ausscheidungen betrifft als auch Korngrofien, zu beschreiben, anstatt nur einen
Mittelwert zu betrachten. Diesen und noch weiteren Fragen muss nachgegangen werden
in dem Versuch eine Antwort zu finden und soll in den einzelnen Verdffentlichungen in

Kapitel 4 abgehandelt werden.
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4 Veroffentlichungen

4.1 Uberblick

An dieser Stelle werden die drei referierten Veroffentlichung, die Teil dieser Arbeit sind,
iibersichtlich eingefiihrt, indem die generelle Fragestellung und verwandte Methodik
kurz dargestellt wird. Zusatzlich werden nicht veroffentlichte, jedoch nennenswerte Bei-

trage zur Verbesserung der Simulation, erwéhnt.

Um die Ergebnisse von Korngréfiensimulationen validieren zu kénnen, ist es in erster
Linie essentiell, die Korngrofien an den realen Proben messen zu kénnen. Im besten Fall
sollten diese Messungen reproduzierbar, artefaktfrei und statistisch abgesichert sein.
Insbesondere die beiden zuletzt genannten Punkte stellen keine triviale Aufgabe dar.
Das jeweilige Gefiige der Proben kann im Zusammenspiel mit der gewahlten Methodik
schnell zu Artefakten fithren. Ebenso birgt eine gute Statistik immer eine ausreichend
grofle Stichprobe, was abhingig von der vorliegenden Korngrofle die zu wahlende Me-
thode zur Bestimmung selbiger beeinflusst. Entweder fallt die Wahl auf eine Methodik
mit hoher lateraler Auflosung bei einer sehr kleinen Korngréfie oder bei sehr grobem
Korn auf eine Methode welche grofie Probenbereiche erfassen kann. Hierbei ist anzu-
merken, dass sich diese beiden Eigenschaften meist gegenseitig ausschliefen bzw. nur
durch einen sehr hohen zeitlichen Aufwand kompensiert werden konnen. Aus diesem
Grund, wurde eine Methodik zu entwickeln, welche diese Spannweite liickenlos abdeckt.
Die Wahl fiel hierbei auf eine Atzung, da diese Art der chemischen Kontrastierung in
erster Naherung unabhéngig von der Groflenordnung des zu untersuchenden Gefiiges
funktioniert. Der durch die Atzung erzeugte Kontrasts wurden mit Hilfe von lichtmikro-
skopischen Aufnahmen festgehalten, da dies eine altbewédhrte Methode ist, welche in den
notwendigen Groflenordnungsbereichen hinreichen genau und vor allem schnell ist. Zur
Extraktion der Korngrenzen aus den Bildern wurden Anséitze des maschinellen Lernens
verwandt, welche anhand aufwendig erstellter korrelativer Rekonstruktionsergebnisse
trainiert wurden. Der Schwerpunkt der Arbeit liegt eindeutig auf der Parameterstudie
zur Bestimmung der Atzrezeptur fiir die Anwendung an den verwendeten Stihlen, da
diese durch ihre chemische Zusammensetzung eine grofle Hiirde fiir die gewédhlte Me-
thode darstellen. Ebenfalls stellt das Training des neuronalen Netzes sowie die Nach-
und Aufbereitung der Ergebisse wiahrend dieses Prozesses einen Grofiteil der Arbeit

dar. Das Resultat ist ein Softwaretool, welches in der Lage ist die Korngréfenverteilung
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anhand der Gefiigeaufnahmen binnen kurzer Zeit zu bestimmen. Hierdurch stellen die
Methode zur Datenaufnahme und Extraktion nicht mehr den Flaschenhals innerhalb
des Gesamtprozesses dar, wihrend die notwendige Atzung nur einen einzigen zusétzli-
chen Schritt in der auch fiir andere Verfahren ohnehin notwendigen metallografischen

Praparation bedeutet.

Bedingt durch die verbesserte Methodik zur Ermittlung der Korngroflenverteilung stei-
gen auch die Anspriiche an die Ergebnisse der Simulation derselbigen. Bisherige Korn-
wachstumsmodelle werden diesen Bedingungen nicht gerecht, wenn die Korngrofienver-
teilung als Ganzes simuliert werden soll, auf der anderen Seite die Simulation aber aus
Effizienzgriinden auf eine laterale Auflésung verzichtet und einen rein statistischen An-
satz verfolgt. Diverse Vorarbeiten wurden im Lauf der Zeit erbracht um genau diese
Liicke zu fiillen, welche aber in der Anwendung nicht zu gewtinschten Ergebnis fithren.
Aus diesem Grund wurden die bisherigen Modelle erweitert und ergénzt. Der Funda-
ment bildet hierbei ein klassisches Kornwachstumsmodell, welches das Kornwachstum
zwar immer noch rein empirisch beschreibt, die jeweilige Beschreibung des Wachstums
von individuellen Kérnern aber auf einer diskreten, kiinstlich erzeugten Mikrostruktur
basiert, welche keiner lateralen Auflosung bedarf. Die aus dieser Mikrostruktur herge-
leiteten Nachbarschaftsverhéltnisse sind essentiell und pragen das Kornwachstumsver-
halten nachhaltig. In Kombination mit einem erweiterten Modell des Zener-Pinnings,
welches das Verhalten von Ausscheidungen im Bereich der Ostwald-Reifung verbessern
und den Einfluss der Korngrofle auf das Zener-Pinning abbilden soll, ist es nun moglich

Korngroflenverteilungen und deren Kinetik besser abzubilden und zu verstehen.

In diesem Zusammenhang ist es unmoglich bei der Vielzahl der betrachteten Stéhle
auf eine genauere Beschreibung der Ausscheidungskinetik zu verzichten. Bestehende
Modelle sind limitiert dadurch, dass der Anwender vorab dariiber entscheiden kann
welche Phasen in der Simulation berticksichtigt werden sollen bzw. kann unbeabsichtigt
durch deren Ausschluss das Ergebnis mafigeblich beeinflussen. Ein weiterer Kritikpunkt
stellt die Reduktion der jeweiligen Ausscheidungsphasen auf eine mittlere Zusammen-
setzung dar. Die Verteilung der Zusammensetzung, teils auch abhangig von der Grofe,
ist messtechnisch nachweisbar und sollte nicht unberiicksichtigt bleiben. Aus diesem
Grund wurde das bisher vorherrschende, auf Phasen basierende Modell, iiberarbeitet
um die Vielfalt an Zusammensetzungen der Ausscheidungen mitsamt den Folgen fiir
deren Wachstum und ihren Einfluss auf das Kornwachstum zu beriicksichtigen. Ein
Monte-Carlo Modell bildet hierbei die Grundlage, in dem abhéngig von den moglichen
chemischen Zusammensetzungen Wahrscheinlichkeiten berechnet werden, welche tiber
die weitere Entwicklung der Ausscheidungen entscheiden. Uber diesen stochastischen
Ansatz der Dynamik der Phasen hinsichtlich der moglichen Zusammensetzungen kann

die Kinetik als Ganzes wesentlich besser abgebildet werden, als dies mit bisherigen Mo-
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dellen der Fall ist.

Nr. | Fragestellung Methodik

I Ist es moglich ehemalige Austenitkorngrenzen se- | Eine modifizierte Rezeptur der Bechet-
lektiv anzuétzen, sodass der Kontrast ausreichend | Beaujard Atzung wurde fiir die
ist, um diese mittels eines deep learing Ansatzes zu | Stdhle entwickelt. Mittels EBSD-
extrahieren und zu analysieren? Inwiefern ist die- | Rekonstruktion wurden die PAGB
se Methode der klassischen EBSD-Rekonstruktion | ermittelt und hieriiber ein neuronales
iiberlegen? Netz zur Extraktion von Korngrenzen

anhand von lichtmikroskopischen Bil-
dern trainiert.

II | Kénnen die Nachbarschaftsverhéltnisse von Kor- | Ein Algorithmus zur Zuweisung von
nern in Gefiigen, welche sich durch ihre latera- | Nachbarschaften wurde entwickelt, des-
le Anordnung der selbigen auszeichnen, auf eine | sen Ergebnisse mit Charakteristika rea-
statistische Art und Weise in Simulationen imple- | ler Mikrostrukturen verglichen wurde.
mentiert werden, sodass hierdurch ein Mehrwert
fiir die Ergebnisse der Simulation entsteht, ohne
dass man den rechnerischen Aufwand der Imple-
mentierung einer lateral ausgeldsten Simulation
mit tragen muss?

IIT | Kann die klassische thermodynamische Simulati- | Der klassiche CALPAD-Ansatz wur-

on von Ausscheidungen tiber dern CALPHAD-
Ansatz verbessert werden, wobei nicht nur die
mittlere Zusammensetzungen der einzelnen Pha-
sen und deren Verdnderung tiber die Zeit von In-
teresse ist, sondern die Streuung der Verteilung
der Zusammensetzung und deren Validierung?.

de iiber die zusédtzliche Implementie-
rung eines Monte-Carlo Ansatzes erwei-
ter, welcher die An- und Abreicherung
von Ausscheidungen tiber wahrschein-
lichkeitsbedingt festlegt.

Kann der Einfluss von Ausscheidungen auf das
Kornwachstumsverhalten verbessert werden, in-
dem die Effizienz unterschiedlicher Pinning-Orte
und deren rdumliche Verteilung auf statistische
Art berticksichtigt werden?

Uber die aus Veroffentlichung II be-
kannten Nachbarschaften konnte die
Anzahl und rdumliche verteilung von
Quadruplepunkten statistisch bertick-
sichtigt werden.

Ist es moglich die Kinetik der Ostwald-Reifung
besser abzubilden, indem die zugrundeliegende in-
homogene Verteilung der Konzentration beriick-
sichtigt wird?

Indem mogliche Diffusionswege und
rdumliche Verteilungen in Relation ge-
setzt werden, konnte ein Maf} fiir die
Inhomogenitit der Konzentrationsver-
teilung ermittelt werden, welche sich in
einem effektiven Diffusionskoeffizienten
duflert.

Tab. 4.1: tabellarischer Uberblick der veréffentlichten und unversffentlichten Beitrige
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through a combination of a modified contrasting method and machine lear-
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Abstract The prior austenite grain size (PAGS) represents one of the most significant
microstructural parameters for steel research and process development. Since the PAGS
directly correlates with recrystallisation during rolling in the manufacturing process of
steel plates, it has a huge influence on its mechanical properties. Methods to determine
the PAGS reliably and reproducibly are in high demand. There are several different
approaches, based on different working principles, aiming to measure the PAGS. In
this paper, the focus will be held on chemical etching methods because they allow,
other than indirect techniques, space-resolved images as output, coupled with a fast
application with good statistics and do not necessarily require a pretreatment of the
specimen that can alter properties of interest. A parameter study has been conducted to
identify unknown influencing variables as well as to tune well known parameters for their
application to low-carbon steels. In the scope of this work, a novel and objective way of
determining the PAGS is being presented. A reproducible approach has been developed
that is able to automatically reconstruct the prior austenite grain boundaries (PAGB)
from low-carbon steels and thereby determining the PAGS. Based on an improved
etching recipe, a routine could be elaborated using modern methods of machine learning
in the field of computer vision that is able to quantitatively analyze optical micrographs.
Semantic segmentation is used to detect the PAGB based on correlative EBSD data
and expert’s annotations; thus, reconstructing the prior morphological microstructure.
Therefore, besides the determination of the average grain size, the distribution of the

PAGS and their morphological parameters can be quantified.
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Determination of grain size distribution of parental austenite grains through a combination of a
modified contrasting method and machine learning

Marc Laub, Bjorn-lvo Bachmann, Eric Detemple, Frederik Scherff, Thorsten Staudt, Martin Miller,
Dominik Britz, Frank Mucklich, Christian Motz

Abstract:

The prior austenite grain size (PAGS) represents one of the most significant microstructural parameters
for steel research and process development. Since the PAGS directly correlates with recrystallisation
during rolling in the manufacturing process of steel plates, it has a huge influence on the mechanical
properties. Methods to determine the PAGS reliably and reproducibly are in high demand. There are
several different approaches, based on different working principles, aiming to measure the PAGS. In
this paper, the focus will be held on chemical etching methods because they allow, other than indirect
techniques, space-resolved images as output, coupled with a fast application with good statistics and
do not necessarily require a pretreatment of the specimen that can alter properties of interest. A
parameter study has been conducted to identify unknown influencing variables as well as to tune well
known parameters for their application to low-carbon steels. In the scope of this work, a novel and
objective way of determining the PAGS is being presented. A reproducible approach has been
developed that is able to automatically reconstruct the prior austenite grain boundaries (PAGB) from
low-carbon steels and thereby determining the PAGS. Based on an improved etching recipe, a routine
could be elaborated, using modern methods of machine learning in the field of computer vision that is
able to quantitatively analyze optical micrographs. Semantic segmentation is used to detect the PAGB
based on correlative EBSD data and expert’s annotations; thus, reconstructing the prior morphological
microstructure. Therefore, besides the determination of the average grain size, the distribution of the
PAGS and their morphological parameters can be quantified.
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1 Introduction:

The mechanical properties of heat-treated steels strongly depend on the PAG size since the austenitic
phase passes many properties to the low temperature phase during quenching. Revealing the PAGS is
therefore highly demanded for industrial application, as well as in research. There are several methods
to extract the desired information from the specimens, each with their advantages and disadvantages.

1.1 Indirect measurement

A method for indirect measurement is presented in [1], where laser-induced ultrasound is used to
obtain the grain size information by analyzing the dampening of the scattered wave on the backside
of the specimen. While this method has an excellent resolution in time, needing only one specimen
per grain growth kinetically investigated, it gives limited information about the grain size itself, because
only the integral dampening is analyzed to get a mean grain size estimation.

1.2 Reconstruction method

A method that is able to give more information, than solely an average grain size, is to reconstruct the
PAGs from crystallographic orientation data [2], [3]. This methodology requires the orientation data of
the phases within the sample at room temperature and those phases mandatorily need an orientation
relationship (OR) to the PAGs from which they formed during quenching. The most common ORs found
are Nishiyama-Wassermann (NW), Kurdjumov-Sachs (KS) and Greninger-Troiano (GT) [4]. The lateral
resolution of the data mapping in this case is the advantage and disadvantage at the same time. The
mapping allows to extract the distribution of the grain sizes after reconstruction and contains location
and size information of the PAGs and its crystallographic orientations, but requires time consuming
EBSD measurements and therefore, limits the size of the regions that can be analyzed resulting in
limited statistics. Moreover, the reliability of this method strongly depends on the compliance of the
OR.

1.3 Grain boundary precipitate etching

Another method to reveal PAGB, is the MCQuaid-Ehn Method [5]. This approach relies on the fact that,
in medium carbon steels, proeutectouid ferrite (proeutectoide cementite in higher carbon steels) will
form at the austenite grain boundaries at specific cooling rates. For low carbon steels, the steel can be
carburized at about 925°C for 8 hours so that during subsequent cooling, cementite forms at the grain
boundaries. At room temperature, the specimens are ground, polished and etched, using a sodium
picric acid solution. The PAG size can now be estimated by the size of the darkly etched cementite
mesh. Since these specific cooling conditions are mostly met for as-cast or as-rolled steels and often,
steels may not be carburized after a heat treatment, this method has a limited range for application.

1.4 Thermal Etching

The most common methods to reveal PAGBs nowadays are etching techniques. Thermal etching, as
presented in [6], is opposed to chemical etching. Expensive equipment, to allow fast cooling under
vacuum conditions and ‘ghost’ PAGBs, traces of thermal etching groves of former PAGBs, are the main
reasons, why a single chemical etching solution is preferred to delineate PAGBs [7].



1.5 Chemical Etching

In the past, many etchants have been used to reveal PAGB, but their common disadvantage was that
the etching only worked for a narrow range of chemical compositions and conditions. [8] had some
early success to reveal PAGBs in tool steels. Nital, Beraha or aqueous ferric chloride [9] also work for
some selected highly alloyed steels. In most cases, the etching results could be improved by the
addition of a few drops of HCI. The first successful recipe that satisfied the demand for a universal
etchant was made by [10] and is commonly referred to as Bechet-Beaujard’s etchant. They used a
saturated aqueous picric acid solution at room temperature containing the wetting agent sodium
alkylsulfonate. Although their recipe is a good starting point for modifications, its ineffectiveness for
low and ultra-low carbon steels (C<0.3%) cannot be neglected. [11] [12] strongly supports the assertion
that the contrasting mechanism of the etchant is based on attacking micro segregations of phosphorus.
Steels with a phosphorus content below 0.05% could not be contrasted successfully. Excessive studies
of [13 - 16] revealed that the right wetting agent and the its respective amount could strongly change
the effectiveness, depending on the carbon content, as shown in [17]. Tempering the specimen at
650°C for at least 15 minutes, up to 16 hours, has also been reported to improve results depending on
the steel, but is sometimes not suggested due to altering the desired microstructural properties. A
common problem of the picric acid-based etchants is that a recipe will not necessarily work on a steel,
even though the composition is nearly identical with one described in literature. Some etchants that
are not based on picric acid have been proposed by [18] and [19]. Their downsides are chromic and
hydrofluoric acid as components which limits their wide application. Therefore finding the proper
wetting agent to reveal PAGB in ultra-low carbon steels, is the holy grail for many metallographers.

1.6 Methods to extract grain boundaries from a contrasted micrograph

In many cases, the features to be extracted are clearly visible and distinguishable for the observer but
a quantitative analysis is not always easy to execute. Traditionally, phase fractions or grain boundaries
can be segmented using threshold segmentation. By selecting a proper gray level threshold value, the
contrasted regions of interests can be separated from the background. Though, in many cases,
especially where the microstructure becomes more complex, this method is not easily applicable
anymore. Often, the contrasts are not sufficient to yield a clear segmentation or microstructural
features show the same contrasts as the requested grain boundaries, which makes them not easily
separable. There, manual corrections can help to obtain a segmented picture that can be further used
to analyze the microstructure quantitatively, which is very elaborate and prone to errors due to lack
of objectivity and reproducibility. In the case of grain boundary segmentation, morphological
properties and domain knowledge of microstructure development are the way to manually distinguish
grain boundaries from the rest of the microstructure. The attempt to determine the PAG size based on
the captured micrographs of the presented modified Bechet-Beaujard etchant comes up with the
beforementioned challenges. Indeed, most of the PAGBs can be contrasted, but it seems almost
impossible to achieve homogeneous etching results, where only the PAGBs show a high contrast
compared to the rest of the microstructure. Thus, traditional segmentation methods reach their limits
and even more advanced, machine learning based segmentation methods, such as the trainable WEKA
segmentation [20], embedded in the commercial scientific image processing tool ImageJ [21], are not
able to reliably segment the grain boundaries. It can be assumed that the visual features in the
respective micrographs are too complicated for simple classification approaches based on traditional
machine learning. To bypass the subjective influence of the manual segmentation, a convolutional
neural network (CNN) as a more advanced deep learning (DL) method, offers a promising approach to
fulfill this segmentation task reproducibly and faster than any human expert.
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1.7 Semantic Segmentation using CNNs

In the materials science community, various DL based approaches have been published already.
Among classification problems [22], there are DL approaches that allow segmentation [23] [24], object
detection and even instance segmentation tasks, being a combination of segmentation and object
detection [25]. It has been shown that DL approaches are able to overcome the well-known problem
of subjectivity in microstructure characterization [23] and can take over the elaborate manual
segmentation from materials science experts in cases where the traditional segmentation alternatives
reach their limits. Simple segmentation methods fail due to bad contrasting including different
contrasts and etching artefacts or e.g. fuzzy boundaries, where only the human eye is able to locate
missing parts based on domain knowledge and adjacent visual features.

Semantic segmentation has already widely been used in scientific image analysis. It describes the pixel-
wise classification of digital images, thereby segmenting specific regions of interests according to their
related classes. Recent approaches for semantic segmentations are based on convolutional neural
networks (CNN), whose basic principles were already proposed in the 80s [23], but could not be
verified according to their feasibility, due to the lack of computational power at those times. Within
the last decade, DL methods, especially CNNs, continuously gained attention due to their ability of
autonomously detecting the hierarchical structure of visual data and extracting low-level features
(edges, shapes, color gradients) as well as high-level features based on raw image data as an input [24].
The basic principle of CV is the aggregation of pixels to represent an image as a high dimensional tensor
[25], based on which, ML algorithms can classify the corresponding images.

Through an adaption process, called training, the specific CNN architectures adjust to the particular
data and the respective task. DL algorithms learn by minimizing the respective loss function, which acts
as a mathematical representation of the objective. The loss is minimized through backpropagations,
which calculate the gradient of the loss functions in respect of the trainable parameters of the layers
of the network’s architecture. Traditional CNN cannot be used directly for segmentation tasks. Though
technically, semantic segmentation is nothing else but pixel-wise classification. Here, the
corresponding semantic classes of each pixel in a picture are being classified, resulting in a segmented
image. These can be distinguished between binary segmentation tasks, with only two distinguishable
classes, and multiclass segmentation.

One of the most common approaches for semantic segmentation for scientificimages comes from [26].
The network has been specifically developed for microscopic images in the field of medical analysis
and owes its name “UNet” to the U-shaped architecture, which originates in the encoder-decoder
mechanism. UNet’s encoder part consists of a CNN based contracting path to capture the images’
semantic context information by increasing the number of features, and the symmetric expanding path
(decoder) that enables a precise localization [26]. Both spatial and feature information are then
concatenated, resulting in a more precise segmentation result. For further information the authors
refer to the respective publications.



2 Materials and Methods

2.1 Sample preparation and Etching methods
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The investigations were carried out on 4 steels that mainly differ in niobium content. The chemistry of
the steels is shown in Table 1.

Table 1: steel compositions in wt.%

element ONb-steel 2Nb-steel 4Nb-steel 8Nb-steel
C 0.04 0.04 0.04 0.04
Si 0.30 0.29 0.32 0.31
Mn 1.62 1.65 1.67 1.67
P 0.010 0.015 0.008 0.012
S 0.0015 0.0016 0.0009 0.0012
Cu 0.21 0.20 0.21 0.21
Al 0.032 0.035 0.022 0.029
N 0.004 0.004 0.005 0.007
Mo 0.02 0.02 0.02 0.02
Ni 0.20 0.20 0.21 0.22
Cr 0.03 0.03 0.04 0.04
Nb 0.000 0.021 0.041 0.081

The steels have all been placed in a pre-heated oven at 1050°C, held for 10 minutes and subsequently
quenched in water. Based on these process parameters, it could be ensured that all grains were austenitized
without altering the initial grain size, as value of interest.

After the heat treatment, specimens were ground up to 2500 grit and afterwards polished up to 1um,
ending with a final polish with an alkaline alumina oxide suspension.

Basic ingredients of the etchant that have been used in the parameter study are listed in the table below:

Table 2: basic ingredients of the etchant

Basis Acids Wetting agents

sodium coco sulfate

Hydrochloric acid (HCI) sodium lauryl sulfate

sodium laureth sulfate (70% paste)

distilled water

Picric acid (moistened with water, > sodium alkylate sulfonate

98%) sodium lauryl sulfoacetat

sodium cocoyl isethionate
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The etching was carried out in a glass beaker with the setup shown in Figure 1 below.

Figure 1: a) Overview of the etching setup with heating plate, glass beaker, specimen holder, thermometer and magnetic
stirrer, b) Top view into the beaker, c) Top view with plotted a-angle, d) Side-view with plotted B-angle

The parameters that have been varied during the studies were temperature (60°C-90°C, 10°C steps), a- and
B-angle (0°-90°, 10° steps), current velocity (Orpm-800rpm, 100rpm steps), etching time (30s-5min, 30s
steps), picric acid content (1g/100ml-6g/100ml, 1g/100ml steps), hydrochloric acid content (0 drops -10
drops, 1 drop steps), wetting agent content (0Og-5g, 0.5g steps) , the combination of different wetting agents
and repetitive etching with back-polishing steps with alkaline alumina oxide in between and at the end.
Back-polishing has been done by hand on a Struers MD-Chem cloth with very little pressure and about 10
revolutions.

The preparation of the etchant was done by heating the distilled water while stirring. During the heating
process, the picric acid was added. For the reproducibility, only the bottom of the oversaturated aqueous
picric acid solution with as little water as possible was used and weighted. While the picric acid dissolved,
the wetting agents were added. Reaching the final temperature, the etchant level was marked at the beaker
and kept constant over time by adding distilled water to compensate for evaporation losses. If HCl was
added, this was done prior to the very first etching with the etching solution.

2.2 Data Handling and Segmentation Pipeline

The micrographs were taken and stitched together using a Zeiss Axio Imager M2 in darkfield mode with
magnifications of 50x and 100x. As training pictures representative areas of 30 samples were captured. Each
image was downscaled by a factor of 2 and sliced in patches with the size of 256x256 px?, representing
different length scales for the respective samples, yielding over 8000 single patches. Downscaling before
tiling results in more context per patch and can improve the segmentation performance and training time,
especially where long range features, such as grain boundaries, are crucial [32]. The size of the PAG varied
a lot among the samples, thus different magnifications were used for the image acquisition. Reasons for
doing so, was to be able to capture a comparable amount of PAG for each sample and to see how well the
model can handle variance in the data in an application-based environment. CNNs are known to be able to
be scale-invariant, as long as the training dataset is representative in terms of the difference in scales.



Based on corresponding EBSD data the PAGB could be reconstructed using the approach from [2]. For the
groundtruth assignment the approach of correlative microscopy [33] [34] was used, combining the images
taken by a LOM with EBSD data of the respective regions. Image registration was done derived by the
method introduced in [34], using the in Image) embedded Plug-in bUnwarpJ [35], but in this study based
on manual selection of the corresponding features from LOM and EBSD. In case of bainitic samples, where
the EBSD reconstruction did not yield well-structured boundaries, manual annotation was used to draw the
corresponding masks based on the visual features of the contrasted PAGBs (Figure 2).

The segmentation pipeline was implemented using the segmentation models package [27] in the Keras
environment, compiled in the programming language python. As IDE, a Jupyter Notebook in Google Colab
Pro was used in combination with a Nvidia Tesla P100 GPU. As network architecture, a UNet using a
DenseNet [39] as the backbone for the encoder, pre-compiled in the segmentation models package, was
chosen. By trial and error, the DenseNet121 architecture could be determined as most promising after
comparing with VGG16 and VGG19 [28], the different ResNet [29] architectures, as well as Inception [30].
Here, it was noticeable that the performance metrics did not differ significantly, but using DenseNet yielded
better segmentation results of the PAGB. It can be assumed that the DenseNet is able to more efficiently
extract the significant visual features of the PAGB. Main characteristic of the DenseNet architecture is the
dense connections of each layer to every subsequent layer. Thereby, the feature maps of all preceding
layers are used as inputs in every following layer. Hence, the model can stand out through a strong feature
propagation, an advanced feature reuse and a high efficiency through an effective reduction of the model’s
parameters without losing any significant information. The principle of parameter reduction assumes that
there is no need to relearn redundant features in cases where they can just be fed forward through the
network architecture by dense connections, referred as “collective knowledge” [31].

Before training, all the patches were randomly split into train, test, and validation datasets (70-20-10). The
test dataset was used by the algorithm for validation purpose and the validation dataset was used for
manual validation using unseen data after the training process has been finished to judge the quality of the
model beside the used metrics. For the training process, a batch size of 8 was chosen as default and rotation
by 90 degrees, different zooms (20% max), shifts (15% max), vertical and horizontal flip were used in the
data augmentation pipeline, filling the yielding empty space by mirroring the actual images. Since the loss
function is a mathematical representation of the objective, choosing it according to the data and the task
is essential to build a robust and accurate model [36]. The present classes in the PAGB segmentation task
are highly imbalanced, thus a weighted loss function is recommended. [36] examined different types of loss
functions and concluded that there is no absolute loss function for any data set. The main goal is to ensure
that the mathematical representation of the objective is covered by the loss function. In our research,
several loss functions and their combinations have been tested and the best results could be achieved by
use of a linear combination of binary-crossentropy loss, Jaccard loss, which is a representation of the IOU
metric and a weighted dice loss, according to the amount of pixel of the respective classes. The model’s
performance already stagnated after 15 epochs of training, where it was stopped to avoid undesired
overfitting.
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Figure 2: Excerpts of the darkfield LOM images of two samples, used for training and the corresponding masks.
Left: LOM and the corresponding mask, obtained by EBSD reconstruction

Right: LOM and the corresponding mask, obtained by manual annotation. Missing grain boundaries have only been
closed when the correct progression could be ensured, which results in some open grains.

For the application of the obtained model to new, unseen images (=inference), a special approach is chosen.
Although the UNet has the benefit, compared to common CNNs, that the input size can be freely chosen, it
has been shown that it leads to bad results if images shall be segmented whose resolutions and amount of
features exceed the training patch-size by orders of magnitude. The training input size limits the size of the
microstructural features based on which segmentation is executed. If those features are getting too small,
by using too large images as input, the model is not able to detect all of them which results in large regions
of missing boundaries. Instead, a segmentation approach has been chosen where the image that should be
analyzed is split into single patches which are segmented individually. To overcome the problem of missing
context, which leads to misalignments of the grain boundaries in adjacent patches, an overlap is used.
Hence, the patches are being segmented and pasted on a dark background with the same resolution as the
entire image that is being analyzed. By pasting the results patch-by-patch with the respective overlap, a
continuous network of grain boundaries without any misalignment or stitching artefacts can be achieved.



3 Results and Discussion
3.1 Etching Results

Only the wetting agents sodium lauryl sulfate and sodium laureth sulfate had considerable effects on the
etching results. While sodium lauryl sulfate showed promising results, adding sodium laureth sulfate made
the etchant extremely aggressive and tended to pit the polished surface significantly. However, small
amounts of sodium laureth sulfate had the benefit that any forming oxide layer could be easily removed
without any residues by wiping over the specimen’s surface using a cotton ball while submerged under
ethanol. This was not the case using solely sodium lauryl sulfate. The use of HCl made the etchant too
aggressive most of the time, leading to a predominant etched microstructure that suppressed any contrast
from PAGB's. Besides the etching time, the a-angle had a strong influence on the results, because it controls
the current flow of the etchant over the sample and therefore continuously removes forming oxide layers.
Apart from the influence of the etching time itself, it was observed that the workflow significantly impacts
the result, e.g., if the etching procedure was executed all at once or divided into multiple etching steps.
Overall, a longer etching time and less separate steps showed to be beneficial for the etching results.
Though, if PAGBs were visible but did not provide enough contrast compared to the remaining
microstructure, the best way is to go for multiple etching steps. By doing so, one slightly flattens the relief
of the microstructure while back-polishing, leaving the poorly etched PAGBs as a predominant point of
attack in the next etching steps. Repeating this procedure leads to the preferred results most of the time.
By checking if the etching results improve or not it can be determined if back-polishing must be reduced or
increased. A good opportunity for this is the observation with an optical microscope under dark field
illumination. It must be mentioned that this procedure cannot be repeated arbitrarily often, since the
surface of the specimen becomes wavy after too many etching steps, leading to irregular contact pressure
during back-polishing, worsening the results.

Best results over all steels were achieved by using the following recipe and conditions:

- 200ml of distilled water

- bg of picric acid

- Odrops HCI

- 2gof sodium lauryl sulfate

- 0.1g of sodium laureth sulfate

- stirring velocity: 500 rpm

- etchant temperature: 80°C

- a-angle: 30° into the current

- B-angle: as small as possible without the specimen tipping over
- etching time 1-3 minutes

Some results of applying this etchant to the different steels for the grain growth kinetic evaluation are
shown in the following figures.
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Figure 2: Two examples of etchings of the 2Nb-steel at 1050°C (left) and 1150°C (right)
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Figure 5: Two examles of tchings of the 4Nb-steel at 1050°C (left) and 1150°C (right)

Figure 6: Two examples of etchings of the 8Nb-steel at 1050°C (left) and 1150°C (right)

For an experienced metallographer, the microstructure is visible in most of the cases, but extracting the
mean grain sizes or even grain size histograms is not straight forward. On the one hand, not all the PAGBs
are etched, so multiple grains are interconnected with larger structures, and on the other hand, they cannot
be extracted by simply binarizing the image because of bad contrast due to the etched microstructural
features. In some cases, the etching is inhomogeneous or etching artefacts cannot be distinguished from
PAGBs themselves. Even though, in those cases the PAGBs could be delineated manually by retracing them,
this work is very elaborate and time consuming. Examples for such etching results can be seen in Figure 7.
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Figure 7: Inhomogeneous etching with PAGB’s on left top, dominant microstructure below (left), and pitting on the
overetched surface outshining the PAGB’s (right)

The chemical etching with Bechet-Beaujard’s etchant is able to widespread contrast grain boundaries. In
order to make the etchant work properly, a significant amount of segregating elements at the austenite
grain boundaries and a diffusionless cooling process from austenite to martensite is preferred, to preserve
the segregations at the PAGB. Especially in the case of low alloyed steels, containing only little segregating
elements in small amounts, this is a critical step. Insufficient cooling rates during quenching and the
resulting partial bainitic microstructure attest too much diffusion during the cooling process, which will lead
to unsatisfactory segregations at PAGB and therefore, too minor PAGB contrasting. Hence the highest
possible carbon content is desired to support the martensitic transformation. Another disadvantage of low
alloy steels is that only small fluctuations of the segregating elements lead to locally insufficient
concentrations. A segregation behavior, depending on the misorientation in the austenitic phase, is one
reason for those fluctuations, leading to variable etching results. To achieve the possibly best results for
low alloy steels, it is crucial to allow the etchant to attack the PAGB locally as easy as possible, hence, the
right choice for the wetting agents is important. Unfortunately, in most literature considering etching PAGB
with Bechet-Beaujard, the composition of the steel is described inadequately, naming only some major
components such as carbon, manganese or nickel, and micro-alloying elements such as titanium, niobium
or vanadium. Elements like phosphorus or sulfur, that are very important for the metallographer
considering the Bechet-Beaujard etchant, are not included in the analysis most of the time. Therefore
Bechet-Beaujard recipes in literature, that work for a very similar low alloy steels, often yield unsatisfactory
etching results.

For the observed steels, sodium lauryl sulfate turned out to be the best among the wetting agents. Sodium
laureth sulfate also showed promising results, but only in small doses since higher amounts led to an over
etched sample surface. One beneficial side effect of sodium laureth sulfate was the improved removability
of the forming oxides during etching, even for very long immersion times. Therefore, it is included in the
proposed formulation as a minor additive. As can be seen in Figures 3-6, not every sample had the same
reaction to the etchant, even though the composition of all four steels were kept very similar with the
exception of niobium. One possibility to improve insufficient etching results is to back-polish the samples
after etching as described in section 2.1. This method reduced the topography of the martensite lamellas
and therefore improved the contrast of the etching grooves at the PAGB. For some samples, multiple
etching steps and a back-polishing could improve the micrograph in such a way, that the PAGB were



contrasted well enough for post processing, though, in other cases, even several etching and subsequent
back-polishing steps did not lead to the desired results. Unfortunately, not a single formulation could be
found to satisfactory etch the PAGB in all 4 steels. Minor modifications of the etching procedure, such as
little variations of the immersion time and multiple etching steps were necessary to yield the desired
etching result. Overall, the results of the modified contrasting method are a significant improvement
compared to state-of-the-art approaches for low-carbon steels. In most of the cases, the quality of the
contrasted microstructure is sufficient for estimating the average grain sizes, using standard diagrams.
Despite, the goal is, to be able to yield an estimation of a grain size distribution. The segmentation approach
addresses this obstacle.

3.2 Segmentation Results

The obtained model achieved an overall IOU of 73 % on the train-dataset and 72% for the validation-dataset.

Since the main goal of the model is to efficiently segment the PAGBs based on unseen LOM pictures,
inference will be carried out on new LOM images to obtain a statistically meaningful estimation of the
distribution of the PAG size among the different samples. First, it will be tested on a Nb2-steel sample
annealed at 1150 °C for 120 minutes, where correlative data is available. This sample represents the
limits of a PAGB reconstruction based on EBSD by showing physically unreasonable PAGBs and fuzzy
restorations due to a partially bainitic microstructure (Figure 8).
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Figure 8: LOM micrograph of the Nb2-steel sample (top,left), annealed at 1150°C for 120 minutes. The PAGB are
clearly visible for the human eye using the introduced etchant. Though, parts of the microstructure are visible as well
as artefacts in form of white spots. The EBSD reconstruction (bottom, left) shows fuzzy grain boundaries and badly
reconstructed island grains, which are physically meaningless and not present based on the LOM image. The PAGB,
obtained by the UNet prediction (bottom, right) are much smoother and perfectly aligned to the PAGB thanks to the
LOM image as an input.

The segmented output has been postprocessed by setting a threshold and morphological operations, such
as dilatation and closing, to achieve a better result. Threshold segmentation for further analysis is
recommended, since the output of the network is a probability map of the identified classes, due to the
softmax function of the network architecture. The segmentation results benefit from the fact that it purely
relies on the visual features from the micrograph. Thus, the alignhment of the predictions as well as the
shape of the segmented PAGB is not influenced by the microstructure achieving a significant better
segmentation. Though, this advantage is accompanied by a drawback: If the PAGB is not sufficiently
contrasted by the etching, it usually cannot be able to be segmented (Figure 9). This also applies to cases
where not the entire grain boundaries are contrasted, resulting in gaps in the grain boundary network in
the LOM. An additional watershed segmentation [37] to fill those gaps and allow further object-based
analysis might be beneficial, but should be approached with care since not all the filled boundaries are
always physically meaningful. By optimizing the parameters for the watershed flooding, best possible
results can be obtained (Figure 10).



Figure 9: LOM micrograph of the Nb8-steel sample (left), annealed at 1150°C for 60 minutes. In this LOM image the
contrasted microstructure acts as a distracting factor for segmentation. Also, not all grain boundaries are equally
contrasted. Still, the model is able to identify the grain boundaries for the most part and even detects parts of PAGB
which are almost invisible (magnified excerpt).

Trying to segment etched micrographs as shown in Figures 5 — 7 showed the limits of the model. Whereas
images, such as Figures 5 and 6, showing only partially contrasted PAGB, yielded a fragmentary PAGB
network reconstruction due to the insufficient contrasting and missing homogeneity of the contrasted
PAGB, the segmentation result of the micrograph, shown in Figure 7, was unusable. Hence, it can be
concluded that the model is already able to detect the PAGB to a certain extent, even if the boundaries are
not clearly contrasted, but as soon as the etching result gets beyond a certain level of missing visible
features, the segmentation becomes insufficient

The goal of this approach is to validate the reproducible and statistically meaningful analysis of the size of
PAG. Thus, the model is designed to be applied on large areas. One constraining factor is the required
resolution to map large regions of interest, while maintaining the necessary amount of features for a high-
quality segmentation. One of the benefits of UNet, opposed to the usage of CNN for classification due to
dense layers is to be able to handle any input dimensions of the image that should be segmented. The actual
size of the input image is only constrained by the computational resources. Thus, theoretically any
micrographs can be segmented using the same model. Although it turned out that, as the features get
relatively small, by trying to segment large regions of the samples at once, the segmentation results get
worse. This obstacle can be overcome by the described patch-wise segmentation approach and subsequent
merging with a respective overlap. Figure 10 shows a sequence of a successfully segmented region of the
material NbO-steel, which was annealed at 1050°C for 25 minutes, with the dimensions of 1 x 1 cm?2. The
problem of missing parts of the grain boundaries due to weak contrasting could be solved by subsequent
postprocessing using the beforementioned watershed segmentation, done in python using the function
implemented in the OpenCV package [38].
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Figure 10: LOM micrograph of the NbO-steel sample (upper left), annealed at 1050°C for 25 minutes. The segmented
result of the model (upper right) is being post-processed for further analysis. Due to artefacts, as well as badly
contrasted grain boundaries which results in grains that are not fully closed, a watershed algorithm is able to
encapsulate the respective grains. This overlay (lower left) shows the final reconstructed PAGB network and the
colorized image (lower right) shows individually colored grains, as they can be used for further, object-based,
quantitative analysis.

The segmentation results, combined with the introduced postprocessing steps can be seen as a promising
alternative to time consuming manual annotations of an etched micrograph by an expert. The proposed
model is able to neglect microstructural features, as well as etching artefacts, and successfully detects major
parts of the PAGB. Since the method is based on the visible features of the micrographs, it is not able to
fully reconstruct missing parts of the PAGB out of the etched microstructural image. Though, the set of
reconstructed boundaries of invisible sections of the PAGB (Figure 9) allows the postprocessing to yield
physically reliable reconstructions.

Due to the complexity and the black box character of the working principles of CNNs it is very tough, even
for DL-experts, to comprehend the processes within the CNNs. Hyperparameters and settings, especially
loss function, can mainly be optimized by trial and error and consideration of basic principles. For this
application, DenseNet yielded the best results. Additionally, during the training, the model quickly
converged and only needed 15 epochs for achieving the best metrics in both training and validation dataset.
Training for longer than 15 epochs resulted in undesired overfitting. The high efficiency of DenseNet, mainly
based on the feature reuse and the high interconnectivity [31], can be confirmed in the presented work. As
loss function, the Jaccard loss, representing the metric IOU in combination with a weighted region-based
dice loss, yielded the best results. Assuming that the annotations of the ground truth are perfect, the
highest possible 10U is desired, in order to be able to detect all grain boundaries reliably. Since the amount
of pixels belonging to the class of the PAGB is significantly lower than the amount of the pixels belonging to



the grains themselves, the use of the regulating weighted dice function turned out to be beneficial for the
segmentation results. For the ground truth annotations, a compromise has to be found between the best
representation of the grain boundaries themselves and the line thickness of the boundaries. In case, if the
annotations are too thin not all boundaries are recognized by the model. Though, if the boundaries in the
labeled masks are too thick, the model yielded worse segmentation results, due to the distracting features
of parts of the matrix being labeled as PAGB. It is well known in the field of machine learning that the
amount and especially the quality of the training data is crucial to yield a robust and applicable model. By
varying the amount of available data, clear differences in the model’s performance became obvious. Much
annotated data, especially for those micrographs whose etching results were worse than others, in
combination with a bainitic microstructure resulting in unusable PAG reconstruction by EBSD, needed to be
created manually. Creating the entire dataset, consisting of over 8000 patches from 30 different samples,
turned out to be the most time-consuming part. It can be assumed that the segmentation results get better
when even more training data can be acquired. By increasing the variance in the etched micrographs, the
model’s robustness can continuously be improved to be able to perform even better.

4 Conclusion and Outlook

The base of a formulation for a Bechet-Beaujard etchant, capable of etching PAGB in low-carbon steels, has
been presented. With minor modifications of the immersion time or the number of etching steps, it was
possible to extract the grain boundaries for a major part. For those samples whose etching results were not
sufficient, a better understanding of the detailed etching mechanisms is necessary to adjust the etching
procedure accordingly. There, a local analysis of the segregating could help to understand the segregation
behavior, also depending on the misorientations in the austenitic phase.

Overall, a reliable segmentation pipeline could be elaborated, trying to find optimized settings, to be able
to successfully segment PAGB based on optical micrographs using the optimized Bechet-Beaujard etchant.
The approach of using deep learning methods, such as semantic segmentation, for a reproducible way to
efficiently evaluate the PAGS of low-carbon steels, shows the high potential of interdisciplinary routines.
Novel techniques in the field of machine learning seem to be promising to solve miscellaneous current
problems in materials science. By being able to reconstruct the PAG based on simple optical micrographs
new possibilities arise. Further steps to improve the model could be done by optimizing and increasing the
training dataset, as well as including more steels with different compositions and processing history.
Additionally, it would be interesting, though, even more challenging, to investigate the reconstruction of
the PAGB from optical micrographs, contrasted using more conventional and more user-friendly etching
agents, such as nital.
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The proposed model is able to resemble these small deviations of a real microstructure
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords: A new grain growth model is proposed that extends classical mean-field models to include the local
Simulation neighborhood of grains. The theoretical basis of the approach is the equilibrium angle of grain boundaries
Gr'am growth at triple junctions, which is estimated to be 120° considering 2 dimensions, in the case of isotropic grain
Mlcrosfrucmre boundary energy. Based on this fact and a size comparison of individual grains, an algorithm is developed
Austenite X . . . . . . . . P
Discrete neighborhood that assigns a discrete neighborhood relationship to all grains, resulting in the generation of an artificial
Statistical microstructure. For validation, samples of a CMn steel were examined in different states after heat treatments

and the microstructure was characterized using deep learning approaches to extract grain boundaries from
etched samples with excellent statistics and reliability. The properties and statistical characteristics of the
artificial and real microstructures are presented and compared. It is shown that simple topological approaches,
such as the linear relationship between the number of grain neighbors and the relative grain size, are good only
in a first approximation, but collapse in detail. The proposed model is able to resemble these small deviations
of a real microstructure from topological models. Furthermore, the grain growth behavior of such an artificial
microstructure is compared with real grain growth experiments. The comparison shows that by implementing
the discrete neighborhood of grains, behaviors such as abnormal grain growth seem to be covered to a certain

extent without additional treatment as required in other models.

1. Introduction

The manipulation of grain growth in such a way, that microstruc-
tural dependent properties evolve favorable, is the high art of thermo-
mechanical processing of steel slabs toward the ready for sale products.
Properties as the yield strength or the velocity of the recrystallization
kinetic are directly connected to the grain size by the Hall-Patch effect.
Depending on how exact those properties have to be adjusted, the time
slots of the necessary processing steps need to be hit to the second.
Hence knowledge about the microstructure is a huge benefit.

Grain growth simulations have over time become the tool of choice
when it comes to predict the evolution of microstructure, but these
forecasts are only as good as the included physics. If grain size refining
mechanisms such as recrystallization are neglected, the grain size dis-
tribution during grain growth is inalterable over time if the examined
histogram is normed on the mean grain size [1]. The distribution itself
can be described by a logarithmic normal distribution [2]. This basic
rule can simply be illustrated by a Voronoi tessellation, where the seeds
are not put in place at the same time but one after another, resulting in
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a power-diagram or Laguerre-Voronoi diagram. The rate of microstruc-
tural evolution slows down as it evolves toward an asymptotic state [3].
A grain growth simulation should be able to cover all these features.
One of the earliest models for grain size prediction was proposed by
Burke [4], suggesting that the driving force of a grain boundary to move
is proportional to its curvature and its direction is toward its center of
curvature. This fact is often represented as an inverse proportionality
of the grains diameter as the corresponding curvature, that originally
results from the reduction of interfacial energy as stated by [5-7].
This model described the microstructure evolution with only few
parameters, depending on the (initial) grain size, time passed during
heat treatment and proportional constants [4], but over time, more
advanced models arose, more and more focusing on local events that
required simulations capable to circumstantiate grain boundary move-
ment with lateral resolution. Phase field models [8], cellular automata
models [9], Monte Carlo Potts models [10,11] and vertex models [12]
are the most popular modern frameworks. They all have their ad-
vantages and disadvantages, just to name the compact data in vertex
models or the continuum descriptions in phase field models on the

2589-1529/© 2025 The Authors. Published by Elsevier Inc. on behalf of Acta Materialia Inc. This is an open access article under the CC BY-NC license
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positive side, but also the required discretization of space that is a major
drawback for all of them since the discretization limits the fidelity of
the simulation, as noted by [13]. In the same work, [13] provides
a solution for the space discretization problem in two dimensions by
presenting a model, that based on the assumptions of [14] calculates
the movement of triple junctions and boundary vertices without the
necessity of discretization. It can easily be expanded to three dimen-
sions as demonstrated in [15,16]. Although this model permits a very
sophisticated way to calculate the movement of grain boundaries at
discrete time steps, vertex models lack a fundamental feature. The fact,
that grains itself do not exist in vertex models, but are only defined
by the boundaries that limit their spatial distention, makes it hard to
implement additional driving forces that result from characteristics of
the grain itself, contrary to the forces yielding from the curvature of
the boundary. Such properties, namely the dislocation density, cannot
be neglected when it comes to strain induced grain growth or recrystal-
lization, two peculiarities that are impossible to circumnavigate during
hot forming.

Also the validation of a grain growth model is important. This task is
often not trivial, since the grain size of the high temperature phase has
to be determined. While [17] overcame this problem by measuring the
grain size insitu via laser ultrasound, this method might not be applica-
ble for the vast majority of users. Notwithstanding this method provides
an excellent time resolution, only providing a mean value, this methods
is unfeasible if the shape of the grain size distribution is of interest.
In such cases more direct methods should be considered such as the
reconstruction of the prior austenitic phase from EBSD orientation data
which is applicable for martensitic and partially bainitic structures after
quenching [18] or the conventional etching of the specimens with the
standard Bechet-Beaujard-etchand [19] or with modified recipes [20].
For extreme low carbon steels the choice of the wetting agent as stated
by [21] has a large impact on the results as can be seen in [22]. For the
sake of completeness thermal etching can also be named in this context
and can be gathered in [23].

2. Mean field models

In many cases, not only the capability of the model is of interest, but
also the time required by the simulation itself. If no detailed lateral
information about the microstructure is of interest, a more inchoate
model, that still provides the desired quantities, might be the better
choice. Most of these models are still focused on the mean grain
boundary curvature, based on the work of [4,24] or on the number of
sides (coordination number) of the grains, as shown by [25,26]. These
early models illustrate the meaning of mean-field models, by reducing
the microstructure in all its facettes to a only one parameter, the mean
grain size, as can be seen in Eq. (1) of the Burke-Turnbull model.

dR _ 7Gs
R  IGB

1

dt R M

Here ygp is the isotropic grain boundary energy and R the mean
grain size.

Hillert [3] for example considered individual grains R; that are
surrounded by a hypothetical medium, that represents the average
microstructure by the mean grain size R, thus altering the Burke-
Turnbull model. The advantage of this model is, that the result is not
only a mean grain size, but a full grain size distribution, which contains
much more information.

i <o (5-7) @

Later, [27] further improved Hillert’s model. He argued that Hillert’s
assumption of R representing the average microstructure, is only true
if the system is large enough. For smaller systems, or more localized
observations, R should show variations. A grain of particular size could
therefore shrink in one place, but grow at another. These local varia-
tions of grain growth are not covered by Hillert. The constant growth
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rate provided by Eq. (2) are therefore only valid after a stationary
grain size distribution is already obtained, thus only describing normal
grain growth. By assigning individual neighboring grains to each single
grain, [27] bypassed this problem with his so called linear bubble
model. The assignment of the neighborhood for his 1 dimensional
growth scenario is given by:

Jmax

4z (R, +R)? = Y x min(R?, R?) 3)

j=1

This equatiojn basically tries to occupy the surface of a sphere with
radius R; + R with spheres of size R ;- This is done by estimating the
contact area between every two spheres to be = min(Riz, Rlz.). In this case,
the choice of picking the minimum radius, leads to a symmetric contact
area, meaning the contact area from grain i to grain j is the same
as for grain j with grain i. This ensures the constancy of the overall
volume of all spheres. Although [27] basic idea was to implement
local neighbor variations, his model does not fully exclude R from
his growth model, as can be seen on the left hand side of Eq. (3).
Therefore in his model, the histogram of the coordination numbers,
i.e. the probability distribution for the number of neighbors, does not
fit to observed microstructures, because the mode is to small and the
spread to narrow. His equation for grain growth yields :
dR; _ 4R, 11
7*7”@(?,1) @

Abbruzzese and Liicke [28,29] are also using Eq. (4) for the grain
growth kinetic, but differ in the assignment of the neighborhood. Their
approach is a statistical neighbor assignment instead of a discrete one.
Therefore, they calculate the probability of grains with radius R; to be
neighboring a grain of radius R;. Since this probability is symmetric,
the probability of a grain i to be neighbor of grain j is the same
as the probability of grain j to be adjacent to grain i, this approach
intrinsically guarantees the overall grain area to be constant. While
their approach is unimpeachable from a mathematical point of view,
its implementation is kind of impractical. The probabilistic assignment
of neighbors is based on an inherent probability function, that outputs
the probability of a given grain, to be within size class r; and having
n neighbors. [28,29] obtained this function by fitting it to the data,
extracted from the microstructure of a Al 3% Mg sample.

The model proposed here fits into this group of models that try
to expand the basic models by incorporating microstructural features
that arise from local inhomogeneities, without the necessity of a lateral
resolution of the simulation itself, hereby bypassing the increased com-
putation time that is characteristic for these models. Nevertheless, if
results with a lateral resolution is desired, vertex or phase field models
are still the way to go.

3. Experimental procedure

For the model validation, a CMn-steel (0.04 wt% C, 1.6 wt% Mn,
0.3 wt% Si, 0.03 wt% Al) has been analyzed during grain growth
regarding its grain size kinetics and its characteristics concerning grain
neighbor counts and grain neighbor size analysis. Equivalent grain
diameters in a 2D cross section were determined in the initial state and
for heat treatments at 1050 °C, 1150 °C and 1250 °C respectively for
10, 20, 45, 60, 120 and 240 min. Samples were cut open in the middle
and the grain size was determined. To do so, a substantial amount of
grains is necessary to confirm the reliability of the measured values and
to prevent misinterpretation due to statistical insufficiency. Due to the
limited scanning area and time, an EBSD reconstruction is therefore not
the method of choice, especially when the microstructure has formed
mainly diffusion controlled. A new procedure has been used that has
been particularly developed to overcome this problem. It is based on
deep learning algorithms and capable to analyze a couple thousands of
grains within minutes from a Bechet-Beaujard etching, as described
in [20]. It has been calibrated using reconstructed microstructure from
EBSD data and has been extensively tested to provide reliable results.
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Fig. 1. Example of a panorama image of an etching. Grain boundaries have been extracted as described in [20] and shown on the right.

Grain size analysis and grain neighbor analysis haven been done using
the Software Fiji and MatLab. To ensure a good agreement between
simulated and present temperature profile within the sample, the exact
temperature profile of the heating up phase was measured with a
thermocouple in the core of a dummy specimen. An example of the
etchings where grain size and the neighbor grain analysis have been
performed is shown in Fig. 1 below.

4. The proposed model
4.1. Creating neighbor relations from grain size distribution

Although [27] never presented the distribution regarding the num-
ber of neighbors of the grains in his work, applying the algorithm
given with Eq. (3) to the given grain size distribution of a given
microstructure, the resulting distribution is too narrow in comparison.
Considering that the method is intended for 3 dimensions, compared
to a two dimensional cross section of a three dimensional structure,
the neighbor distribution peak value at four seems to be too small. A
distribution peak value of four to five can be observed in measurements
of 2D cross sections, whereas the value in three dimension has to be
higher, due to the additional neighboring grains in the missing third
dimension. Therefore a similar but different procedure is presented that
is independent of the assumptions of the contact area between grains, as
used in Eq. (3). It also bypasses the correction value of R, which could
easily confound the results for bi- or multi modal size distributions, and
also does not require the probability calculations and fits as in [28,29].

The principle of the new method is based on the idea, that at
equilibrium conditions the angle at triple junctions of grains should be
120° in 2D and 109° at quadruple junctions in 3D for missorientation
independent interfacial energies y; . Assuming an extreme monomodal
grain size distribution this results in six neighbors for each grain in the
2D case and in 12 for the 3D case. The 12 neighbors in three dimensions
come from the sufficient similarity between the 109° equilibrium angle
and the 108° angles of a dodecahedron which has 12 faces. In mathe-
matical terms this breaking condition can be expressed in similar ways
as Eq. (3), as:

R.
for grain i: 1< 1% in 2D 5)
j=1 6 J

and
Jmax
R.
for grain i: 1< % R—' in 3D (6)
Jj=1 J

The denominator values of 6 and 12 ensure, that a grain that is
on average larger than its neighbors, has more neighbors then the
denominator value and vice versa. This ensures, according to Eq. (9),
the von Neumann-Mullins relationship, consequently in 2 dimensions
grains with more than 6 neighbors (12 in 3 dimensions) grow and
grains with less than 6 neighbors, respectively 12, shrink. Even though
in reality the observations deviate in the individual cases, the overall
grain growth behavior follows the von Neumann-Mullins relationship,
even for anisotropic grain boundary energy, as shown by [30].

For fine tuning, the denominator values of the prefactors in Egs. (5)
and (6) can be slightly adapted until the generated distribution repre-
sents reality in the best possible way. A similar effect has been observed
by [28], as he had to correct the grains perimeter compared to its
radius. It is assumed that also in the case presented the reason is
the same and can be traced back to not perfectly equiaxed grains,
which results in a slight deviation from the spherical assumed shape
of the grains. Applying the presented approach to a given grain size
distribution, results in a coordination number distribution as shown in
Fig. 2.

As displayed in Fig. 2, the neighbor assignment can start at any
arbitrary grain. Starting at any index i, grain i is linked alternating
to grains with higher and lower index, until the breaking condition
in Eq. (5) occurs. If the index would become smaller than zero or larger
than the number of radii, it attains the corresponding index value from
the end of the array or at the start of the array. Visually, the array
is virtually connected to its own end as pictured. This procedure is
repeated for every grain, considering their already existing links from
earlier treated grains, linked to them. Egs. (5) and (6) are in fact
inequations, since it can be assumed that there is no linear array of
arbitrary grain radii R;, that would result in Egs. (5) and (6) being
exactly 1. For this reason, the contact area between two grains, cannot
be extracted from these equations, since those contact areas would be
asymmetric, accordingly the conservation of area or volume during
grain growth would be violated. Hence, a symmetric expression for the
contact area a;; is given in following Egs. (7) and (8).

R, +R,
a = ,ré_’ — in 2D @
and
1 [ Ri+R\? .
ay=r5|—5— in 3D ®

These equations, which draw the §rain boundary between grain i
- . . +R .

and grain j exactly in the middle at & , can be interpreted as the
construction of a Voronoi cell, as depicted in Fig. 3.

4.2. Re-adjusting neighbors during grain growth

During grain growth it inevitably comes to the disappearance of
grains, since they are absorbed by their neighbors. Consequently, the
neighbors lose the vanished grain as their neighbor. For growing grains,
this leads to the stage that no neighbors are left, and their ability to
grow is reduced to zero. To avoid this, their grain boundary area has to
be reoccupied. This reoccupation is conducted under the same rules as
given in Eq. (5) or (6), with one exception. Only grains that also lost the
exact same neighbor come into consideration for reoccupation and this
method is applied for all grains that lost a neighbor. For simplicity, the
reallocation is only done when a grain disappears and not after each
discrete time step, even though Eq. (5) or (6) might not be satisfied
in between anymore due to the change of size of individual grains. A
disadvantage of this method is that time steps cannot have arbitrary
values, but the values are limited to a value so that only one grain
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[l coordination number distribution as calculated!

0
0 5 10 15 20

number of neighbors (coordination number)

Fig. 2. (@) An array of grain radii in random order is generated so that their histogram represents the desired size distribution. Subsequent the grains are linked.
(b) Corresponding coordination number distribution generated by Eq. (5) for 67.000 grains, with a log-normal distribution fitted to it.

Fig. 3. Visualization of Eq. (7). Grain boundary segments of a polygon, constructed as
a Voronoi cell.

among all will disappear in that particular time step. The reason behind
is simply that after a grain disappears and the neighbors are reallocated,
the individual driving forces (see Section 4.3) have to be reevaluated.
If an individual time step might be too large so that the individual
volume change for each grain indicates that more than one grain would
vanish, this can be corrected by rescaling the time step so that only
for one grain the negative volume change equals the grains area or
volume. Thus the whole following procedure in Sections 4.3 to 4.4
does not have to be recalculated. This method can also be applied to
refine the calculations in such a way that time steps limit the grains
volume change per time step, so that they do not change their size over
magnitudes in a single time step.

4.3. Evaluation of the driving force
The driving force in this work is still based on the thoughts of [4],

but with respect to the generated neighbor relations in Section 4.1. It is
composed of 2 terms, respectively for driving forces through boundary

curvature and driving forces by dislocation density differences. The
driving force of grain “i”
expressed as:

@

with regard to its neighbor grain “;” can be

Fiaj = _F}%i =7ij (dl - dl> 0.5Gb* (ﬂj _Pi) 9
J i

where y;; is the homogeneous, isotropic grain boundary energy, d, ; the
diameter of grain i and j, G is the shear modulus, b the burgers vector
and p; ; the dislocation density of grain i and ;. If grains are of equal
size, the force resulting through boundary curvature is zero. In cases
where recrystallization occurs, hence deformation free small nuclei
start growing at the expense of their surrounding deformed grains, the
second term based on the dislocation density overwhelms the first one.
The fact that F;,; = —F,_,; ensures the simulated volume to remain
constant during grain growth, since the fluxes for the Eulerian control
volume for each grain boundary add up to zero.

For all grains the calculations by Eq. (9) are independent and
therefore can be parallelized. Because of the symmetry in the same
equation, the quantity of calculation can be further reduced making
this approach very efficient with respect to computation time.

4.4. Bypassing the limitation of maximum grain size to be about the simu-
lation area or volume

In reality grains cannot grow larger than a monocrystal. The max-
imum grain size is thus limited by the available volume. Therefore it
is necessary in the simulation as well, to provide enough total volume
at the beginning to not confound the final grain size by to few initial
grains. However, a large number of grains at simulation start also
provokes disadvantages. Even thought the computation time per time
step will diminish over time due to the decreasing number of grains,
the total computation time will be drastically increased. To avoid
this dissipation and at the same time bypass the maximum grain size
problem described above, a new method is presented.

For better visualization, one can imagine observing grain growth in
a limited area under a microscope. When the number of grains in this
area is decreased in such a way, that it is impossible to calculate values
as mean grain size etc. with high statistical certainty, one decreases
the magnification and continues observing grain growth, but now with
better statistics.

In reality this is simple, because after enlarging the field of view, it
is obvious if the now statistical sufficient number of grains matches the
expectations from the small area before or if the small area represented
some outliers compared to its surrounding. In the simulation this is
impossible because there are no grains outside the box. The newly
created structure and its properties are entirely based on the previous
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Fig. 4. For every integer value on the x-axis, x random numbers were taken 10 times, following the log-normal distribution with the parameters. y = log(20) and ¢ = log(1.4). For
each of the 10 test series the mean value was calculated. On the y-axis the deviation from the expected value of the mean of those 10 mean values (black), the maximum of the

mean values (blue) and the minimum of the means (
points or more are necessary. Adding a security margin, 2500 samples are required.

structure. Thus the “zoom out” in the simulation has to happen before
the number of grains is to few and the system becomes indescribable
in a statistical manner. In Fig. 4 it is shown how the lower limit of
necessary grains is statistically determined by a simple evaluation of
statistics.

To increase the number of grains, the existing grains including their
properties, except their neighbor relations, are copied and replicated.
The replication factor can be any integer value greater than or equal to
2. The manifold grains are then attached in a special way to the existing
grain array. One can imagine from Fig. 2 (a), that the circle is broken
down, bend up and the gap is filled with an almost copy of its own.
The modifications applied to the duplicated array are the following:

1. For each of the two grains bordering the insertion point, de-
termine their neighbors on the opposite side of the insertion
point.

. Keep the grains from point 1. in this exact sequence, to not
manipulate the neighbor relations of the existing grains at both
ends of the insertion point.

. Mix the remaining grains in a random order and allocate neigh-
bors to them according to Egs. (5) or (6). The mixing has to be
done, since otherwise the copied grains would have allocated
the corresponding neighbors of the original array. This would
result in an amplification of the characteristics of the grain size
distribution that might not be beneficial.

A schematic example of this procedure is illustrated in Fig. 5:
5. Results and discussion

The calculated neighbor histogram matches the measured neighbor
histogram very well for only being based in the 120° equilibrium angle
assumption, as can be seen in Fig. 6.

The artificial microstructure can be further analyzed to compare it
with properties of the real microstructure. Therefore, both the artificial
as well as the real microstructure were examined for grain-neighbor
grain properties. In detail, the correlation between the grain size and
the number of neighboring grains (coordination number) was evaluated

) is plotted. For the mean to have a maximum deviation of 1% from the expectation value &7, at least 2000 data

(Fig. 7), as well as the correlation between the grain size and the size
of the neighboring grains (Fig. 8).

While the shapes of both probability distributions in Fig. 7 are simi-
lar, they have minor differences. The width of the artificial distribution
(middle) seems a bit wider than its counter part (top). Related to Fig.
6 and its deviations it can be concluded that those deviations can only
result from the deviation of a spherical grain shape in the measured
microstructure, whereas a spherical shaped grain in the model is as-
sumed. On the other hand, the relative size of the neighbor grains
(Fig. 8) seems unaffected by this. Compared with the microstructural
data from an Al 3% Mg sample provided by [28], the data from the
sample in this work as well as from the artificial microstructure show
a very good agreement. In all cases the spread of the distribution is in
conformity. Fig. 7 (bottom) confirms this, where only minor deviations
of the linear regression from real and artificial microstructures are
visible. The largest difference can be observed when comparing the
data to the coordination number calculated by n = 3 + 3R. While this
theoretical approach is also based on the assumption of 6 neighbors for
equally sized grains, it also assumes a minimum neighbor count of 3 in
2-dimensions. This is in contradiction to the real microstructure which
shows as little as 2 neighbors on a regular basis, which is also the case
for the artificial microstructure proposed in this paper

Parameters in Table 1 were chosen to give the best overall agree-
ment for the values of maximum grain size, area weighted mean grain
size, number weighted mean grain size and the 95% percentile of all
grains and for all times and temperatures as can be seen in Fig. 9.

The influence of the artificial microstructure on the grain growth
behavior itself has been also put to the test. Fig. 10 shows a comparison
between experimental results for a CMn-steel and 4 nearly identical
simulations. All 4 simulations have the exact same grain size distribu-
tion as starting condition in common, but since the order is different,
they differ in the assignment of the neighbor relations of the individual
grains. As can be seen, the tendency of all 4 simulations is the same.
The 5 properties displayed, namely minimum grain diameter, number
weighted mean grain diameter, area weighted mean grain diameter,
95% percentile and maximum grain diameter, all have about the same
values with a good agreement of the measured values. The spread of
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Fig. 5. (a) Cut the grain array from Fig. 2 (a) open at any arbitrary position. Count to how many grains the grains at one cut side are connected to grains of the other cut side

(red grain (i) is connected to 3 to grains to the left,

3 new neighbors to the left of the red grain (i) and accordingly the 2 new neighbors to the right of

grain (i — 1) is connected to 2 grains to the right) (b) insert a copy of the array into the cutting point (c) keep the

grain (i — 1) in the exact sequence while the order of the grains

between is mixed up. Subsequently assign neighbors to the new grains according Eq. (5) or (6).
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Fig. 6. Comparison between measured (blue) coordination number distribution and calculated (red) coordination number distribution. Both are characterized by a maximum
number of neighbors of 20 and a peak value at 4. The slight left shift of the measured distribution compared to the calculated one, is argued to come from the assumption of
spherical grains, which seems to be not fully applicable. The blue histogram is based on 67 000 grains, measured by EBSD, the red one is also based on 67000 grains, following

the same size distribution as measured.

Table 1

Input parameters for grain growth simulation.
Parameter Value Source
y 1.3111-0.0005T [31]

E

G T general knowledge
v 0.3 this work
E (191000-73T)-10° this work
b 36010712 this work
Fine tuned 5.5 this work
denominator value
Eq. (5)

these values displayed and evaluated in Table 2 is expected to be the
same for 4 individual samples that have been heat treated under the
same conditions.

Comparing simulations where the “zoom out” method proposed
from Section 4.4 was applied and simulations where it was not applied
(Fig. 11), show a close match up to a distinctive point.

Both progressions in Fig. 11 are nearly identical beyond the point
where the conventional method drops below 2500 grains, showing that
the new method does not influence the results. Noteworthy diverging
between both simulations starts between the “500 grains” mark and

Table 2
Mean values (A.M.) and standard deviations (SD) after 4 h at 1250 °C of plotted
properties in Fig. 10 based on 10 simulations.

Property AM. [pm] SD [um] =2 (%]
Maximum grain size 3,461.3 519.9 15.0
95% of grains below 1,321.7 107.6 8.1

Area weighted mean grain size 1,055.6 91.9 8.7
Number weighted mean grain size 779.1 33.1 4.3
Minimum grain size 150.7 23.7 15.7

“200 grains” mark, which flag the points where the conventional
method drops below 500, respectively 200 grains. Even though the
diverging itself could be of statistical nature, due to too few grains,
it is also fact that with too few grains the chances for every grain to
satisfy Eq. (5) during neighbor reallocation is reduced. This leads to a
wrong neighbor distribution which also influences further performance.
In summary, the new method presents a favorable alternative since the
results are less influenced by the individual behavior of single grains, if
the number of grains is statistically insufficient (kinks in dashed lines).
The major advantage remains in the reduction of computation time
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which has been reduced by 97% from about 8.61 h to 13 min, for the
simulation of 1 h grain growth at 1250 °C including the heating-up.

To underline [32], in which the state is independent on initial
conditions, this can be put to the test by simulating the same heat
treatment but with different initial grain size distributions. Three dis-
tributions have been chosen which not only differ in parameters of
the distribution but in the distribution itself, namely a left skewed
log.-normal distribution, right skewed log.-normal distribution and a
Gaussian distribution. It can be seen in Fig. 12 that independent on
the initial distribution, within the relative deviations of the grain sizes
illustrated in Fig. 10 and Table 2, the results remain the same. In the
zoomed in version, Fig. 12 (c), this converging point can be found very
early after only about 6 min, which is before the final temperature has
been reached at 6:40 min.

Looking at 13, it is evident that the grain size distributions is
widening with time (see Fig. 13). [3] published data that are very
similar and also support this behavior. A general observation is, that
even if the maximum grain size relative to the mean grain size is very
large at the start, it drops almost immediately to a value of about 2,
which is the maximum value according to [3] observed for normal
grain growth. The fact that, in agreement with the measurements, after
this drop the ratio starts to increase again up to a steady state value of
about 3.5 to 4 for all temperatures, suggests that all samples undergo
some kind of abnormal grain growth and that this behavior is already
covered by the simulation. While it is very hard to backtrack this
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manner, it is assumed that it must come from special configurations
of the neighborhood relationship of individual grains.

By manipulating the rather random order of the grains size array
before the neighbor relations are allocated, their sequence can be
influenced and the effect on grain growth can be observed. For example
an humongous grain surrounded by tiny grains, compared to the same
enormous grain surrounded by average sized grains could be analyzed
for the impact of the neighbor configuration on the grain growth
kinetics. Considering strain induced grain growth and recrystallization
this dependency gains in significance. Questions such as if some giant
grains, arisen by coarsening, can totally change a recrystallization
kinetic or if this would additionally depend on their neighbors can be
answered. For such purposes the here proposed method is ideal if a
more complex model with lateral resolution is too time consuming.

5.1. Possible expansions to include texture evolution

The model expansion discussed hereinafter is not included yet, but
would be easy to implement and favor from the structure of the general
approach:

In 4.3, the interfacial energy is taken as a temperature dependent
value, independent of the grain neighborship. In reality y is depending
on the missorientation of the grains and the exact geometry of the
grain boundary, such as the normal vectors of the grain boundaries.
While the grain boundary geometry is not included by the presented
approach, assigning each grain an orientation, the missorientation be-
tween neighboring grains can be calculated and also the dependency
of y on the same. The calculation of the interfacial energy is taken
from [33]. Since the iterative evaluation would be too time consuming,
the orientation space is discretized and these discrete orientations are
randomly assigned to the grains. The precalculated missorientation
concerning the grains orientations and the corresponding y-values are
taken from look up tables. The mobility of the grain boundary is
dependent on the missorientation # and calculated by

0 4
M(O)=M,- [l—exp(—S <—> )} (10)
00

according to [34], with 6, = 15° being the threshold missorientation
with a constant, misorientation independent mobility above it.

The grain boundary mobility M, is directly taken from the mobility
values provided by the CALPHAD approach. These values can be further
corrected for solute drag and Zener pinning, presented in [35].

During deformation and recrystallization the texture, hence the
individual orientations of the grains will change. The path in orienta-
tion space that each orientation will take during deformation can be
calculated by either Taylor- or Sachs model. Since these orientation
changes require the orientation space to be discretized very fine, it
is advised to interpolate the misorientation and interfacial energies
between those states, otherwise the fine discretization, resulting in a
number of precalculated misorientations proportional to the square of
the discrete orientations, would be very hungry for system resources.

New grains forming during recrystallization could be initialized
with a random orientation that has a low interfacial energy towards
its neighbor grains.

6. Conclusion

In this work, an algorithm to link individual grains to generate
an artificial microstructure with discrete neighbors is presented. The
approach is based on the observations of dihedral angles of 120° in
structures with isotropic interfacial energy. Its independent of assump-
tions about the contact area between grains and bypasses the problems
of older ideas that were dependent on informations extracted from
real microstructures. Based on that, multiple examinations within the
simulation can be investigated, that cannot be studied with other purely
statistical grain growth models:
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Fig. 8. Comparison between the correlation of grain size and the size of its neighbor grains for the measured specimen (top) and the calculated artificial microstructure (bottom).
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» The model is able to reflect morphological aspects of a real
microstructure. This includes:

- the dependency of the coordination number distribution of

the grain size distribution
- the dependency of the coordination number of the grain size
- the dependency of the grain size on the size of the neigh-
boring grains

+ For microstructures that are statistically identical regarding its
grain size, the influence of the individual grain neighbor on the
coarsening behavior can be observed. In the case of a random
linking, it can be shown that different linkings result in a slight

scatter in the grain size over time, as one would expect it to be
for different samples that went through the same heat treatment.
The amount of scatter within grain size development over time
can therefore be investigated.

The initial grain size distribution affects the grain neighbor size
correlation. It can be shown that the grain size distribution always
evolves into a log-normal distribution, unaffected by the initial
grain size distribution.

To continue the thought of point 3, it is possible to investigate
how different nucleation sites during nucleation, either nucle-
ation at smaller grains or larger grains, can affect the recrystalliza-
tion kinetics and the grain size distribution after recrystallization.
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Fig. 13. Analysis of the widening of the grain size distribution with time. The increase in ratio of the maximum grain size in relation to the mean grain size indicates that the

largest grains grow faster than the average.
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mechanical treatments of high-strength low-alloy (HSLA) steels containing
Nb and Ti determine the mechanical properties. To optimize processing and
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derstand how the mechanical properties are affected by the different elements
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nucleation and growth of niobium-titanium carbonitrides using TEM-EDS
measurements. Since TEM measurements alone tend to suffer from poor
statistics, an attempt is made to establish a kinetic/thermodynamic model
that is representative for larger volumes of material, while giving fair credit
to the local TEM results. The present work goes beyond the simulation of
temperature-dependent average compositional changes of precipitates. In-
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and their evolution during processing and heat treatment. The model used is
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are experimentally observable by TEM and cannot be obtained by conven-
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1. Introduction

High-strength low-alloy steels (HSLAs) play a significant role in critical
structural components, due to their good combination of strength, fatigue re-
sistance, toughness, ductility and weldability. Their high strength-to-weight
ratio enables their use in applications which require improved energy effi-
ciency and benefit from reduced material volumes. Furthermore, compared to
advanced composite materials [1, 2, 3, 4, 5, 6], the recyclability of HSLA steels
offers a significant advantage. Often their unique properties are established
in a well-designed thermo-mechanically controlled process (TMCP), where
grain refinement plays a crucial role in enhancing yield strength through the
Hall-Petch effect [7], which allows to simultaneously improve strength and
toughness.

Precipitates formed by microalloying elements such as niobium (Nb) and
titanium (Ti) as well as solute drag triggered by niobium segregation inhibit
austenite grain growth and retard recrystallization, resulting in a refined fer-
ritic matrix after phase transformation. In the present work, close attention
is paid to niobium and titanium. By tying up carbon, niobium can also
improve weldability. Titanium nitrides, on the other hand, reduce austenite
grain growth during slab reheating. Due to their high solution temperature,
they increase the toughness of heat affected zones of welds [8, 9]. However,
larger particles can have a detrimental effect by acting as crack initiation
sites. Therefore, a comprehensive understanding of the formation, evolution
and dissolution behavior of these precipitates is essential.

The presence of second-phase particles formed during aging [10], effec-
tively increases the ultimate tensile strength (UTSs). Advancements in trans-
mission electron microscopy (TEM) and atom probe tomography (APT)
paved the way for an in-depth analysis of chemical and physical particle
properties, including the local chemical heterogeneity within the particles
[11, 12, 13, 14, 15]. However, these techniques are time-consuming, expen-
sive and, most importantly, only allow the examination of small material
volumes, providing localized information and often suffer from poor statis-
tics. To overcome this shortcoming, thermodynamic/kinetics simulations
which capture overall tendencies while also rationalizing local experimental
TEM and APT results are promising. These simulations are mainly based
on thermodynamic mean-field calculations based on the CALPHAD method



[16, 17, 18, 19, 20, 21, 22]. On their own, approaches involving Cellular au-
tomata [23, 24|, Monte-Carlo methods [25] or Cluster dynamics 26| are less
commonly used for the simulation of precipitation processes. Instead, these
tools are more relevant for studying grain growth and recrystallization.

CALPHAD approaches rely on extremum principles. A critical issue with
such models is their tendency to utilize the highest or lowest local value of a
specific property as the representative value. The composition of a precipitate
is such a property. All simulation approaches have one feature in common:
They minimize the Gibbs free energy (G) of the system, albeit in different
ways. Related common concepts are para-equilibria, ortho-equilibria and
criteria addressing minimum energy barriers and maximum nucleation rates.
The first two approaches generally assume, that precipitates adopt the com-
position associated with the highest driving force (AG),4.). Depending on
the temperature, kinetics might be limited by diffusion. Therefore, contrary
to the ortho-equilibrium, para-equilibrium calculations minimize G with re-
spect only to fast diffusion elements. Minimum energy barrier approaches
correct the driving force by accounting for a composition dependent interfa-
cial energy, which increases the growth rate of large particles on the expense
of small ones. The last approach focuses on Gibbs enthalpy minimization by
nucleation instead of growth; thus, the relevant composition is the one which
yields the highest nucleation rate.

While all these approaches have their specific merits, they also have lim-
itations. Limiting possible chemical compositions to just one without allow-
ing for variations reduces the accuracy of the simulation. For example, using
fixed extremum principles, does not allow to simulate the phase separation
in the miscibility gap, which represents one of the key-features of the Nb-Ti-
C-N system [27]. Moreover, it is tedious to evaluate the turning points of
higher dimensional functions, because it requires the optimization of numer-
ical methods and is associated with the need of high computational power.

In the present work, we combine the CALPHAD fundamentals with a
Monte-Carlo approach. This allows to simulate a dynamic range of parti-
cle compositions, resulting in a better representation of the compositional
spreads compared to the mean-field models.
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2. Experimental procedure

In the present study, four experimental HSLAs were investigated to pro-
vide reference data for modelling. Their chemical compositions are given in
Table 1. The main interest of the present work was to explore the effect of Nb
and Ti, which is reflected in the designations used for the four materials in
Table 1. Two Nb levels (0.03 wt.% and 0.06 wt.%) were considered (HSLAs:
3Nb-steel and 6Nb-steel). These Nb-levels were combined with two Ti-levels
(<0.005 wt.% and 0.025 wt.%), named 3NbTi-steel and 6NbTi-steel in Table
1. Notably, in all four HSLAs, manganese (Mn) and silicon (Si) levels were
maintained constant at 1.7 wt.% and 0.3 wt.% respectively, and the C and
N levels remained the same.

For all four HSLAs listed in Table 1, as-cast conditions and various heat-
treated states were examined in cubic samples of 3 x 3 x 3 em?. Heat treat-
ments involved temperature exposures at 1050, 1100, 1150, 1200 and 1250°C
for holding periods of 10, 30 and 120 minutes, followed by quenching.

Table 1: Four experimental HSLAs with varying Nb and Ti levels in wt.-%.

steel/composition Nb Ti C N  Mn+Si Fe

3Nb-steel 0.030 0.005 0.10 0.0053 2.0 97.8
3NbTi-steel 0.030 0.026 0.12 0.0056 2.0 97.8
6Nb-steel 0.060 0.003 0.11 0.0050 2.0 97.8
6NbTi-steel 0.066 0.021 0.11 0.0056 2.0 97.8

After processing, the samples were cut into halves. One half was used for
the characterization of primary precipitates using optical microscopy (LOM)
and scanning electron microscopy (SEM). The second part was used to pre-
pare thin foils for TEM-investigations of secondary precipitates and small
pieces for wet chemical analysis, to measure the amount of niobium and
titanium in solution.

In the as cast state, the size distribution for primary precipitates was
determined, distinguishing between titanium and nitrogen rich primary TiN
and niobium and carbon rich primary NbC. Primary TiN particles could
be directly observed on the polished surfaces using a Zeiss Axio Imager M
light optical microscope, as can be seen in Figure 1 d), the chemical com-
position was confirmed with EDS measurements (Figure 1 a-c ). The TiN
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(a) SE-SEM image (b) EDS Ti map ) EDS N map (d) LOM TiN

Figure 1: SEM image and Ti-N-EDS maps of primary TiN-precipitates, LOM image of
primary TiN

(a) BSE-SEM image (b) EDS Nb map (c) EDS Mn map ) EDS S map

e
- S
: .
“'ss

Figure 2: SEM image and Nb-Mn-S-EDS maps of primary-NbC, grown on top of a MnS-
precipitate

(a) STEM image (b) EDS Nb map (c) EDS Ti map

Figure 3: STEM image and Nb-Ti-EDS maps of secondary NbTiCN-precipitates
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particles show a distinct gold-yellowish color. NbC particles, which exhibit
the same color as the matrix in optical cross-sections, were detected using a
Zeiss Sigma VP SEM with back scatter electron (BSE) contrast (see Figure
2). Additionally, the phase fraction for primary TiN and NbC precipitates
has been measured in all samples. The wet chemical analysis was done by
dissolution of steel swarf in hydrochloric acid, filtration of the suspension and
combustion analysis of the (Nb,Ti)(C,N) residues.

TEM was performed using a JEOL JEM2100 Plus, equipped with a LaBg
gun operating at 200 kV. Chemical analysis of (Nb,Ti)(C,N)-precipitates was
performed using energy dispersive X-ray analysis (EDS) with a system from
Oxford Instruments, as can be seen in Figure 3. Thin foils were prepared by
grinding 3 mm-diameter discs to a thickness of 50 um, followed by twin-jet
electropolishing in a TenuPol-5 (from Struers) to achieve electron-transparent
foils with a thickness of no more than 200 nm. Good thinning conditions were
achieved using an electrolyte consisting of 70 vol.% methanol, 20 vol.% glyc-
erin and 10 vol.% perchloric acid, with flow rates between 15 and 20 and
voltages of 30+5 V at -13+2 °C. From the four HSLAs in Table 1, a total of
32 TEM foils were investigated and a total number of more than 3000 parti-
cles were considered, which is about 94 particles per sample. For samples at
lower heat treatment temperatures, this number is even higher whereas for
samples at higher temperatures this number can be as low as 18 particles.
This similar particle analysis approach has been documented and applied in
[28, 29|. The size distribution of (Nb,Ti)(C,N)-precipitates was measured in
the as caste state by dissolution of steel swarf in hydrochloric acid and scan-
ning transmission electron microscopy (STEM) of ultra-centrifuged particle
suspension [30, 31]. This method has been used since the TEM-EDS anal-
ysis showed that many particles showing up in EDS-mappings are invisible
in TEM bright or dark field images and size measurements of particles from
EDS-mappings is too inaccurate.

3. Simulation model

Precipitation models using the CALPHAD approach per definition as-
sume that the system tends towards an equilibrium state. While this state is
the most stable from a thermodynamic point of view, it can be observed very
rarely, especially when it’s about kinetics. The major drawback is the imple-
mentation of the mean-field theory, which attempts to approximate multiple
degrees of freedom by averaging them into effective mean values. The present



model aims to minimize this error, inherent to mean-field approximations,
by considering the distribution with a particular focus on the composition
distribution. In the current model, nucleus compositions are not restricted to
only one composition, but can occupy the whole compositional space between
Nb-Ti and N-C. During the subsequent kinetic processes, these compositions
can change. To cover the kinetics of the change in compositional distribution,
the direction of compositional change is coupled to the local gradient of the
composition-dependent chemical driving force, which is implemented through
a Monte-Carlo approach. The change in composition is therefore given by a
probability that considers the possible change in free energy due to the change
in composition with respect to the thermal energy of the system. The ki-
netics of this transition is determined by diffusion. For this purpose, Fick’s
second law for radial diffusion in one dimension is implemented. Within the
CALPHAD system, elements occupying different sublattices are treated in-
dependently. However, for species on the same sublattice, the diffusion rate
is determined by the species with the lowest diffusion, as it limits the overall
diffusion process.

3.1. Introduction of precipitation populations

The continuous change in composition, in addition to the change in size,
makes it inefficient to categorize precipitates solely based on size, since parti-
cles within the same size class may have different compositions and, therefore,
different driving forces. Consequently, particles must be categorized accord-
ing to size and composition. This results in a so called “population”; in which
particles of same size and same composition are handled. Populations can
change continuously in size and composition, however, the number of par-
ticles within a population always remains the same. Since the probability
of two populations having the same size and composition is extremely low,
merging of populations is not implemented. The resulting error, even if it is
small, from merging of two populations outweighs the minor computational
benefits of population reduction. The parameters which define a population
class are listed in Table 2.

The equilibrium composition ¢®? is defined as the composition on the outer
shell of the particle. It is decisive for the determination of the driving force of
the considered population class. At the same time, it is the composition that
the population class strives for. The mean composition ¢ can be calculated
by numerical integration of the composition profile ¢ along the radius. The
composition profile ¢ of the population class is an array representing the

7
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Table 2: Parameters identifying a precipitation population

parameter abbraviation

number of particles in the population N
radius r

equilibrium composition 1
mean composition ¢
composition ¢

lateral resolution or

population volume vPoP

particle radius \.

\ i

N
. o

o
%0

grid point

o
o))

radius: 30nm

[ integral Nb composition
population: 1.56E7
lateral resolution: 1nm
1
1

: integral C composition

C profile

©
I

-

lateral resolution

| Nb profile

sublattice concentration

0 5 10 15 20 25 30

30 nm radius [nm]

Figure 4: Parameters of a precipitation population class

calculated concentration profile of each element along the radius at distinctive
grid points. The last entry value of the composition array is the composition
at the outer shell, ¢°?. The lateral resolution holds the information of the
spacing of the grid points, dr. The class volume vP°P, which represents the
phase fraction of the population class when normalized to the simulation
volume of one mole, is required, together with ¢, to calculate the precipitated
amount of each element within the population class. The calculation of N
and the kinetic equations governing size can be found in the appendix A.
The definition of a population class is visually represented in Figure 4.

3.2. Composition evolution

Regarding the compositional evolution of the population classes, three
assumptions are made:



Fii1j-1

driving force [J/mol]
driving force [J/mol]

10

9
N [at.%]

% 50
40 60 gg ;500 | LAv% 20

918

Ti [at.%] Ti [at.%]

Figure 5: left: composition dependent driving forces, right: enlarged section of the driving
force surface with marked driving forces of the neighboring compositions of ¢¢¢

e The outer shell of a particle is always in equilibrium with the surround-
ing matrix.

e Exchange of matter is based on diffusion, given by Fick’s second law.

e The probability of a population class to adopt a certain equilibrium
composition c“? is calculated based on the gradient of the driving force
at the current equilibrium composition relative to the thermal energy
of the system.

The equilibrium composition that every particle tries to attain is calcu-
lated in every iteration by an Arrhenius evaluation of the driving forces of
the neighboring compositions of the current equilibrium composition ¢*? (see
Figure 5 and Equation 1). The formalism for the kinetic evolution has been
adopted from [16, 17].

The probability P of a population class with current driving force Fyp,
according to its current equilibrium composition ¢®?, to change its equilibrium
composition by an increment dc to i = Cgupiatticer £ 0¢ and j = Cgupiatticez £ 0C
is given by:

F;—F
eap (")

1 1 Fi+m,j+n_F0
Zm:—l Zn:—l el’p ( RT

25

(1)
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in which Fj is the driving force corresponding to ¢ , Fj; is the driving
force of the neighboring compositions of ¢“¢, R is the gas constant and T is
temperature in Kelvin. The evaluation of the driving force is also given in
the appendix A. Based on the probability P, ;, the new equilibrium composi-
tion is chosen. Compositions with a higher driving force than the current ¢
have a higher probability to be selected as new ¢®? than compositions with
lower driving forces. At higher temperatures, the difference in probabilities
between high and low driving forces is reduced, due to the increased thermal
energy in the system. Therefore, coupling the equilibrium composition to
the local gradient leads to an equilibrium composition that tends towards
the composition with the highest driving force. This can be a local or global
maximum. If the equilibrium composition is at a local maximum, the ther-
mal energy RT and the depth of the miscibility gap determine whether it is
beneficial to stay with the composition in the local maximum as metastable
or to transition through the miscibility gap towards the composition in the
global maximum. The change in composition is based on diffusion. The dif-
fusion equation for this mechanism is assumed to be Fick’s second law for
spherical objects:

dc  9*c 2D 0c

- ¢

ot or2 R Or
With the concentration ¢, time ¢, radius r and diffusion constant D. The
side conditions are 80(5f0) = 0 for reasons of symmetry and ¢(r = R) = ¢®.
The diffusion equations for each particle population are solved by the highly

optimized Crank-Nicolson method |32]:

At = B (3)

with ¢; being the known concentration at time ¢ of the desired element at
known gridpoints and ¢4 the unknown concentration at time ¢ + dt. This
equation is solved independently for each sublattice. In the present case,
where each sublattice is limited to only two species, the problem can be re-
duced to one diffusion equation per sublattice. It is assumed that, for each
sublattice, the rate limiting species determining the exchange of matter, is
the one with the smaller diffusion coefficient, since particles cannot enrich
faster with one element than they can deplete on the other element, without
growing. Therefore, Equation 3 always solves for the concentration profile of
the slower diffusing species, receiving the concentration profile of the faster
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Figure 6: scematic concentration profiles: a particle larger than 4 - dr (red) and a particle
smaller than 4 - dr (blue)

diffusing species by its difference to unity. The first boundary condition of
zero concentration gradient at the core of a precipitate @ = 0 is imple-
mented using second order accuracy backward finite difference coefficients.
This discretization scheme necessitates three grid points to work. Conse-
quently, the method for simulating matter exchange by diffusion can only be
applied to particles encompassing at least four grid points. In simpler terms,
the radius must be at least four times larger than the lateral resolution of the
grid. For particles smaller than this threshold, the change in composition is
assumed to be instantaneous. Considering a default lateral resolution of 1
nm and the limited change of ¢®? to the neighbor compositions, this assump-
tion seems to be a reasonable simplification for smaller particles. The change
of composition of the size increment on the most outer shell of the particle,
R — floor (d—li) -dr, smaller than the lateral resolution, can not be calculated
by diffusion. It is instead assumed that the outermost shell composition is
the same as the composition at the last grid point, namely c¢®?, as can be seen
in Figure 6.

Because the equilibrium compositions that each population class tries to
achieve are randomly chosen based on their probability, it is therefore theo-
retically possible for specific classes to dominate the overall kinetic behavior.
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For instance, a population class consisting of many large particles might con-
tinually attempt to adopt compositions that result in a lower or even negative
driving force, leading to the slow dissolution of these particles. Conversely,
small particles could enrich in some elements faster compared to a scenario
with fewer but larger particles of the same overall phase fraction. These
contrasting events would result in totally different outcomes. To prevent
a single population class from dominating the overall kinetics, population
classes with a relative phase fraction larger than 1%o are subdivided. This
is achieved by creating a clone of the affected population class and halving
the population in each of them. Both newly formed population classes are
subsequently treated independently, each taking their own path according to
Equation 1.

3.8. Nuclei composition

Contrary to most commonly used extremum principles, all compositions
that result in a positive driving force are allowed as nuclei composition. The
exact composition initialized is random. This way each composition has the
same probability, but the initialized population class will differ in the amount
of particles N, based on the nucleation rate; and in the size of the particles,
based on the critical radius. Furthermore, the number of different popula-
tion classes will be initialized at once per discrete timestep. The maximum
number should be kept as low as possible to reduce calculation time, but
must be high enough to cover the profile of the composition-dependent nu-
cleation rate. A number of 25 population classes has been chosen for this
purpose, satisfying both conditions. Figure 7 shows an example image of
nuclei with different compositions initialized with a population proportional
to their nucleation rate.

4. Results and Discussion

Unfortunately, no literature has been found that deals with the composi-
tional distribution of Nb/Ti-carbonitrides within HSLA steels in great detail,
neither measurements nor simulations. Most publications only present mean
values of the measured data or grade the particles according to their domi-
nant anions [13, 33, 12, 34|. Most of the time, precipitation compositions are
assumed to be stoichiometric [35] or at equilibrium composition, either cal-
culated using a thermodynamic approach [16, 36, 37| or based on solubility
products |27, 21]. Only [38| and |8] showed the spread in composition for a
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Figure 7: composition dependent nucleation rate, composition at which population classes
are initialized are marked with black points
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handful of particles. [39] discussed the fact that the assumption of a constant
composition throughout the precipitation process is a bad approximation and
that neglecting non-stoichiometric and non-equilibrium compositions, sup-
ported by differences in solute diffusivities and segregations, may lead to an
underestimation of the nucleation rate. Additionally, the wide range of pos-
sible C/N ratios and the miscibility gap within the Nb/Ti system makes the
use of the compound energy formalism (CEF) within computational ther-
modynamics superior compared to the use of solubility products. Also [40]
emphasizes the importance of composition-dependent interfacial energies and
their effect on the kinetics of nucleation, phase fraction and particle size.
Unfortunately, the capability of current modelling approaches does not cover
these crucial features to their full extend.

The presented model successfully captures the kinetic and the transition
of the compositional distribution from stable particles around a local equi-
librium, through the miscibility gap of metastable particles, to particle com-
position distributions spreading around the global equilibrium composition.
Figure 8 depicts a snapshot showing the transition of the initial particle com-
position of the 3Nb-steel (around a NbgyTi29Cy9 N1g-composition, as shown in
Figure 11 a)) evolving towards the most stable composition in the titanium-
and nitrogen-rich region. It is also evident that new particles have formed
spaciously within that region. Also, within the miscibility gap, nucleation of
precipitates takes place, but they start to enrich with niobium or titanium to
stabilize. In the illustrated case, due to the high temperature, the composi-
tions within the miscibility gap have a negative driving force, leading to the
dissolution of small particles while larger ones reach stable compositions be-
fore dissolving. Consequently, the particle distribution is separated into two
distinct populations: initial particles that change their composition towards
more stable ones, and newly formed particle populations which may dissolve
over time, particularly for compositions with a highly negative driving force
(e.g. TiC). In contrast, populations with a less negative driving force (e.g.
NbN) might persist and eventually achieve stability through further enrich-
ment with titanium.

The process of enrichment, as well as the dependency of size and compo-
sition or the change in composition over time, is shown in Figure 9. Several
effects are displayed: In subfigure 9 a) the concentration profile of 10 ran-
domly selected populations from Figure 8 can be seen. While most of the
concentration profile show a steady trend, two of them stick out. One profile
shows a steep increase in Nb concentration, indicating a core shell configura-
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Figure 8: Example images for the 3Nb-steel at 1150°C, left: topview on composition de-
pendent driving force with integral particle compositions (black points) of the populations
and corresponding equilibrium compositions (red points) of the populations, the black line
represents the zero driving force iso-line, right: sideview on composition dependent driving
force with only equilibrium compositions (red points) and zero driving force iso-line.

tion of a small particle near the local equilibrium composition in the Nb/C
rich corner, the other profile shows a continuous decrease in Nb reaching al-
most pure Ti at the outer shell, larger particles enriching with titanium on
their way to the global equilibrium. In Subfigure 9 b) two distinct population
clusters, corresponding to the local and global equilibrium composition, can
be observed. The population in front with the higher probability consists
of particles with a Nb-concentration of less than 50 at.% and a size up to
50 nm, whereas the second population, which has a higher Nb-concentration
and also larger in size is hiding behind the first one. These two populations
correspond to newly formed Ti-rich particles that have formed during the an-
nealing and to the initial particles, formed during cooling after casting, that
are currently in a transitional state from their initial composition towards a
Ti-rich composition. Unlike subfigure 9 a) and b), which are only a snapshot
in time, subfigure 9 c) shows the development of the particle composition
during the kinetics. While at the start, the particle Nb-concentration scat-
ters around the initial particle composition (NbgyTi20CooN1g), a change in
composition can be seen during heating. Surprisingly, even though the most
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(a)
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Figure 9: a) Nb concentration profiles along the radius of 10 randomly selected population

classes

b) size dependent composition histogram with the majority of smaller, low Nb particles

(c)

particle density weighted Nb
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and a second, half hidden peak for larger particles with a higher Nb concentration

¢) color coded histogram (probability of particle composition increasing from white over
yellow-orange-red to black) of particle Nb concentration over time for the 1250°C isother-
mal heat treatment given in Figure 10 a), shifting from Nb-rich at the beginning to Ti-rich

at the end, white line represents mean sitefraction of Nb

stable particle composition (according to the driving force in Figure 8 a)) is
very close to a pure TiN (bright yellow region), the majority of the parti-
cles in the simulation as well as in measurements (comparison of most stable
compositions in Fig. 8 and the 1250°C 30min treatments in Fig. 11) do not
attain this composition, but scatter around the composition corresponding
to the turning point in the driving force, meaning that for the given ther-
mal energy of the system and the given driving forces at these compositions,
the probability of enrichment is the same as for the impoverishment. This
can be interpreted as that the additional gain in free energy by a composi-
tional change towards a stoichiometric TiN composition might be too small
compared to the thermal energy of the system at a given temperature. This
results in a lower Ti-concentration within the particles in comparison to equi-

librium calculations and therefore an increased Ti-concentration within the

matrix, as one might expect, according to extremum principle calculations.

4.1. Experimental validation of the model

The overall behavior of all precipitated phases is hard to quantify. Direct
observation of the growth, nucleation and dissolution is impossible, but some

16



properties can give a hint about the ongoing kinetics. For this purpose, the
niobium and titanium content in solution have been measured and have been
compared to the values of the simulation, as presented in Figure 10 b) to e).
As can be seen, the amount of Nb and Ti in solution has the same tendency
and order of magnitude when comparing measurements with simulation. In
some cases, the simulation is more or less on spot with the measured data,
but most of the time, the deviation from simulation to measurements is about
10%-50%. All data and simulations follow the tendency to first decrease the
amount in solution, sometimes followed by an increase, depending on the heat
treatment. This can be traced back to the precipitation of particles during
the heating up phase, followed by a dissolution at higher temperatures. Re-
garding the Ti content in solution, the data from the wet chemical analysis
scatter way more than the data for the Nb content. This is due to the lower
Ti content compared to niobium, especilly for the Ti-free steels, in the first
place and founded in the resolution limit of Ti with this method, leading to
an uncertainty way larger than the influence of temperature for the differ-
ent heat treatments. For Nb, the picture is much clearer, showing explicit
difference for the different temperatures in the simulation as well as for the
measured data. In all cases, it is important to take the influence of primary
precipitations into account. Contrary to small secondary precipitates, that
will rapidly dissolve at given temperatures, primary precipitates can tie up
large amounts of Ti and Nb, that will, if at all, only very slowly go back
into solution at the used heat treatments. Therefore, the phase fraction of
these particles must not be neglected when setting up the initial conditions
for the simulation. Phase fractions in the range of 3 - 107 up to 6 - 10~*
,as measured for primary TiN in the Ti containing steels, can tie up to 50%
of the overall Ti within the steel, 50% of Ti that is bound in the long term
and cannot contribute to any future nucleation of fine dispersed, effectively
pinning, secondary precipitates.

The simulated particle compositions were validated against experimental
data. The particle compositions of the samples listed in chapter 2 were com-
pared to the integral particle compositions from the simulation at the same
conditions. It should be mentioned that the simulated precipitates consist of
Nb, Ti, C and N, but quantification of C in EDX is in general problematic.
Therefore, Carbon was excluded from all the quantification results of the
obtained particle spectra. In the following approach, the contents of Nb and
Ti in the particles are normalized and the relative Nb (at.%) is calculated by
the following equation:
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Nb at-%EDS/simulation
I.Nb(at.%) =
re (CL 0) Nb at.%EDS/simulatwn +Ti at-%EDS/simulation

-100%  (4)

It can be seen from Figure 11 that all simulated results show good agree-
ment with the experimental results. As expected, at high temperatures,
only titanium-rich compositions are stable, whereas depending on the steel
composition, particles with a higher niobium content can be found at lower
temperatures. A closer look at the change in particle composition in time
is shown in Figure 12. For the two Ti-free steels, the particle composition
has been measured at three points in time for the 1150°C isothermal heat
treatment. Its is evident that for the majority of the measurements, the
simulated particle composition spectrum is wider than the corresponding
measured particle compositions. It can be also seen, that for both steels,
even though the particle composition s of the simulation represents the mea-
sured values quite well, the simulation seems to be lagging behind regarding
the kinetics of the change in composition. A significant benefit of this ap-
proach is its ability to assign unique compositions and kinetic profiles to each
population. This aligns well with the principles of statistical thermodynam-
ics and offers a more realistic representation compared to models where all
particles exhibit identical behavior. The implementation of a full diffusion
model offers a substantial benefit by enabling time-dependent compositional
changes. In contrast, traditional models assume instantaneous adoption of
equilibrium concentration by particles. This combined approach, along with
the calculation of probability-driven kinetic pathways for each population
class, allows for highly accurate simulations of particle composition transi-
tions. Notably, the model can capture the transformation of Nb-rich particles
to Ti-rich particles through the miscibility gap. The unique capabilities of
this CALPHAD-based approach, combines the advantage of a very accu-
rate particle composition distribution as well as the temporal resolution of
transition states. At the same time, the possibility to check for size depen-
dent compositions or even compositional changes along the radius paves the
way for many interesting topics, such as process conditions for multimodal
compositional particle distributions or the formation of core shell particle
configurations.

While diffusion is undeniably the primary mechanism responsible for com-
positional changes in particles, solving Fick’s second law remains a hurdle
that some researchers rather bypass for the sake of performance [41]. The
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Figure 11: comparative histograms of measured particles composition in blue and simu-
lated particles compositions in red. All histograms are normalized to the same height for
better comparison of the Nb content of the main lattice of precipitates within the steels
a) 3Nb-steel, b) 3NbTi-steel, c) 6Nb-steel, d) 6NbTi-steel
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Figure 12: detailed view of Figure 11 b) and d) for 1150°C heat treatment showing mea-
sured and simulated particle composition evolution over time. Measured particles in blue
and simulated particles in red

proposed method effectively reduces the number of diffusion equations that
are necessary to solve to n-1, where n is the number of species per sublattice.
This approach demonstrates promising results and yields accurate precipita-
tion composition predictions for 4-component precipitates. Although solving
diffusion equations requires substantial computational time, the assumptions
made in this model allow for a significant reduction in computational cost. By
solving only the two necessary equations, the time required for simulations
is greatly reduced. In the code used for the current study, computational
time could be reduced to as little as 300 seconds on a workstation depending
on the specific heat treatment, which is very fast compared to other meth-
ods and represents a minimal investment considering the added value of the
results.
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5. Conclusion

Multi-scale characterization of the precipitation status of Nb-Ti microal-
loyed HSLA-steels was performed. Due to the tremendous amount of an-
alyzed particles, the behavior of the composition spectrum of carbonitride
precipitates could be investigated with unprecedented accuracy in terms of
compositional and temporal resolution.

State-of-the-art computational thermodynamic simulations based on ex-
tremum principles are not capable of covering the presented behavior, leading
to deviations because of the neglection of the underlying characteristics of
the compositional distribution.

The presented model aims to compensate for these disadvantages by al-
lowing different compositions, managing their enrichment and depletion be-
havior by a probabilistic Monte-Carlo approach. This unique combination
of CALPHAD and Monte-Carlo simulations enables the model to reproduce
the measured behavior and reveal the underlying effects.

The data in correlation with the simulation lead to the conclusion that in
the thermodynamic system of Nb/Ti-carbonitrides, two precipitation clus-
ters, on one hand the niobium/carbon rich particles, on the other hand the
titanium /nitrogen rich particles coexist most of the time. Nucleation can
take place in both regions, and a transition of particles between both equi-
librium compositions can appear.

This study shows that the kinetics of the transition of particles between
the local and the global equilibrium composition though the miscibility gap
of the Nb/Ti system can be accurately simulated by a simple one-dimensional
radial diffusion model.
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A. Appendix

Following the equation for the calculation of driving forces, critical radii
and nucleation rates are given for completion. They are taken from [16, 17,
42, 43|.

The driving force can be divided into a chemical component A, and into a
mechanical component A,,. The chemical component is based on the differ-
ence in chemical potentials of the participating elements in the precipitation
phase and the matrix. The mechanical component is associated with misfit
strains at the interface and is therefore dependent on the misfit of the lat-
tice constants and mechanical properties of the precipitation phase and the
matrix.

F=-\-\n (A1)
Ac is given as:

n
A= (= 1) (A2)
i=1
with ¢! being the concentration in mole fraction of element 7 in precip-
itation phase p, u as the chemical potential of element 7 in precipitation
phase p, and ! as the chemical potential of element 4 in the matrix. The
mechanical component A, is given by:

3
Am = N82EO (A3)
with
E,
N=01+uw)—=+2(1-2y) (A4)
Ey
and

_ 1\/5610 —a,
3 \@ao

Here E, and Ej are the Youngs modulus of the precipitating phase and
the matrix and v, and 1 the Poisson ratios of the precipitation phase and
the matrix. a, and ay are the lattice constants of the precipitating phase
and the matrix. The value of v/2 corrects the misfit e for the Nutting-Baker

(A5)

25

145



146

orientation relation. Note that the values of £, v, and a, can be dependent
on composition.

The interfacial energy v between precipitation phase and matrix can be
estimated by the enthalpy of solution AH,,;.

nsLs
nrl

= A]{sol (AG)
ns , Zs, np and Zp, are values depending on the crystal structure of the
matrix, of the interface and on the molar volume of the precipitation phase.
The molar volume of the precipitation phase can be expressed in terms of the
lattice constant a,. For a [100] interface in an FCC matrix, a mean value,
averaged over all matrix-precipitate missorientations, can be given as:

43
N (?)
K=—"==0.329-22 AT
nrZr Ny (A7)

where N4 is the Avogadro constant. Therefore, v can be written as:

0H

v =KAH, = K lim —°

fr—0 Of,

with H, as Enthalpy of the matrix and f, as the phase fraction of the
precipitation phase.

The Enthalpy as well as the chemical potentials can be extracted from
the Gibbs free Energy, provided by the CALPHAD approach (see Appendix
B).

The energy barrier for nucleation AG can then be evaluated as:

(A8)

3
AG:f%§ (A9)

Here f is a geometric factor which is equal to f = 167” for homogeneous
nucleation of spherical particles. The critical radius r,. for nucleation is then

given by:

2y
=2 Al
TC F ( 0)

The steady state nucleation rate (Ngg) is calculated according to the
classical nucleation theory (CNT):
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Ngs = %P%Z@%I’ <kj7?) (A1)
The term %p%) represents the number of possible nucleation sites, with
p as the dislocation density. Z is the Zeldovich factor, 5 the atomic attach-
ment rate, kg the Bolzman constant and T the temperature in Kelvin. The
Zeldovich factor corresponds to the curvature of AG at r. and reflects the
fluctuations of the critical radius according to Brownian motion.

[ Ay 1
Z=\——=—7 Al12
97T]<33Tn% ( )

Since the gain and loss of AG for a nucleus is discretized in terms of the
number of monomer units in the nucleus, Z also depends on the monomer
number n, not on r. n can be calculated from r by the molar volume v,,:

3
ST
n=—"—— (A13)
(UmolNA)
A is also a constant, linking the critical volume of the nucleus to the
monomer number n:

[SUI

Qo=

A= <W?ZGNZ)‘2) (Al4)

The atomic attachment rate correlates the nucleus surface area with the
diffusional flux through onto this area:

5 dm? [(cf - c?f] ) (a15)

4 070
Qg D

Dy represents the diffusion coefficient of element 4 in the matrix.
The steady state nucleation rate Ngg can further be modified by an in-
cubation time to express the transient nucleation rate (Ny.):

N, = Nggexp <_tT) (A16)

Here, t is the current time and 7 is the incubation time, with:
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1
=— Al
The evolution of particles of phase p with time is given by the kinetics
equation:
F — 2y Cp _ 0 271
A - Cg) (A18)
RTr), ¢; D;
B. Appendix

The calculation of the chemical potential from the Gibbs free energy is
given by:

(G  0e (0G _ 96, 9G z”:
YTNON o, ONiNOC) gy, 06 Ocva acVa 2

(B1)
The calculation of the derivative of the Enthalpy from the Gibbs free
energy:
oH _ OH Oc; _ oG +T8S dc; (B2)
of,  0c 0fp 801- dc; ) Ofp
with the Entropy S equal to S = £%. Due to the proportionality between
fp and > ON;, the Enthalpy can be expressed as:
oOH oS 0 (0G
aTv*Z/“TaTvﬁZ”i”aNi <8T> (B3)

With g—g = dHO + 2 a 7, including limy,_,o and in analogy to the chemical
potential this express10n can be further simplified to:

L 0G, d 0 0G0\ & 9 0G,
A-E[sol - GO+T87T Z ACZ <Hz + TW) +JZ¢Z AC] <Mj + /Ta 8T >

(B4)
Here Ac; is the relative change of the matrix composition, of the elements
that are not participating in precipitation.
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4.5 Unveroffentlichte Erweiterungen der mean-field

Simulation

4.5.1 a) KorngroBenabhangiges Zener-Pinning

Wie in Kapitel 2.1.4 dargelegt, befasst sich der klassische Ansatz des Zener-Pinnings
mit einer der Korngrenzmigration entgegenwirkenden Kraft, welche sich auf alle Kérner
gleichermaflen auswirkt. Dies mag innerhalb der Theorie stimmig sein, da intrinsisch
von einer homogenen Verteilung der Ausscheidungen ausgegangen wird, trifft bei ge-
nauerer Betrachtung aber nicht zu. Aufgrund der durch heterogene Nukleation préfe-
rierten Ausscheidung an Korngrenzen, Subkrongrenzen, Tripelpunkten u.v.m, sind die
lokalen Auswirkungen auf die Bewegung der Korngrenzen wesentlich hoher als ange-
nommen. Dieser Effekt wurde bereits von [165] berticksichtigt, wenn auch nur durch eine
Erhohung des nominal Wertes fiir das Zener-Pinning. Viele weitere Ansatzen wurden
entwickelt, welche die genauen Wechselwirkungen der Korngrenze mit Ausscheidungen
genauer beschreiben sollten, als es durch die sehr vereinfachten Annahmen im klassi-
schen Zener-Pinning moglich ist [166, 275-277]. [167] betrachteten als erstes den Einfluss
der Korngrofe selbst auf das Zener-Pinning. Threm Argument zufolge ist die Korngren-
ze bei grofleren Kornern flexibler, kann sich lokal mehr kriimmen, und somit langer in
Kontakt mit den Ausscheidungen bleiben, was zu einer Erhéhung des Zener-Pinnings
fithrt. [168] betrachteten die Verdanderung der Partikeldichte auf der Korngrenze mit
steigender Korngrofie, und kamen zu dem Schluss, dass sich die Dichte erhoht, was in
einer kleineren limitierten Korngroe resultiert. [9] kombinierten letztendlich beide An-
sitze und konnten zeigen, dass die Pinning Kraft sowohl von der Korngrofle, als auch
von der Partikeldichte bzw. ihrem Abstand abhéngig ist. Dem Ansatz zufolge steigt das
Zener-Pinning mit zunehmender Korngrofie an, solange die Korngrofle kleiner ist als der
Abstand zwischen den Ausscheidungen. Fiir Kérner mit der selben Grofle wie der Parti-
kelabstand ist die Zener-Kraft maximal und sinkt wieder ab, fiir Korngrolen grofer als
der Partikelabstand. [169] erweiterten diesen Ansatz, indem zusétzlich berticksichtigt
wurde, dass Partikel an verschiedenen Lokalitaten ein unterschiedlich starkes Pinning-
verhalten aufweisen und setzen die Ausscheidungsdichte ins Verhéltnis zur Dichte dieser
Lokalitaten. Fiir den Fall, dass die Partikeldichte kleiner ist als die Dichte der Quadru-
plepunkte, die Orte mit maximaler Pinningkraft, konnen nicht alle Quadruplepunkte
von Ausscheidungen besetzt sein. Dementsprechend fallt das Zener-Pinning kleiner aus,
als es fiir groBere Koérner, mit einer reduzierten Dichte an Quadruplepunkten, der Fall
wére. Dieser Ansatz beschreibt einen dhnlichen Verlauf der Pinningkraft wie das von
[9] vorgeschlagene Model, fithrt aber ebenso zu Problemen. Wéhrend in beiden Mo-
dellen der tendenzielle Verlauf gut mit experimentellen Daten iibereinstimmt, scheinen
bei [9] die absoluten Werte, was die kritische Korngrofie, ab welcher ein Abfallen der

Pinningkraft zu beobachten ist, nicht zu stimmen, und im Ansatz von [169] fehlt es
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an einer Moglichkeit den Abstand der fiir das Pinning besonders relevanten Quadru-
plepunkten zu bestimmen, weshalb diese einen fixen Wert annehmen, der gut zu dem
gemessenen Verhalten passt. Der im folgende présentierte Ansatz soll in Kombination
mit den Daten, welche iiber das in Kapitel 4.3 vorgestellte Model zugénglich sind, fiir
die dargelegte Problematik Abhilfe schaffen.

Uber die bekannten Nachbarschaftsverhélnisse aus Kapitel 2.1.4, ist zu jedem Zeitpunkt
die Anzahl der Nachbarkorner eines jeden Kornes bekannt. Stellt man sich die Kérner
als Polyeder vor, so ist damit die Anzahl deren Fldchen bekannt. Die Form der Grenz-
fldchen ist jedoch nicht bekannt und kann fiir ein gegebenes Polyeder auch variieren.
Somit variiert auch die Anzahl der Ecken fiir ein Polyeder trotz bekannten Anzahl an
Flachen. Dieser Varianz kann entweder mit einem Mittelwert begegnet werden oder
mit einer Zufallszahl, welche sich zwischen der minimalen und maximalen Eckanzahl
fir die gegebene Flachenzahl bewegen kann (vgl. Abbildung 4.1). Die Benutzung des
Mittelwertes ist zu interpretieren als héitten alle Polyederflichen die selbe Form, die
Zufallszahl als wiirde die Form der Flachen im Rahmen der Moglichkeiten variieren.
Die Korngrenzfliche kann iiber die Oberfliche einer Kugel Ax bei gegebener Korn-
grofle d approximiert werden wodurch tiber die zuvor abgeschéatzte mittlere Anzahl an
Quadruplepunkten N deren mittlere Dichte jo und somit deren mittlere Abstand dy

abgeschétzt werden kann:

Will man die mogliche Streuung der Anzahl der Ecken berticksichtigen, ist es sinnvoll
auch eine inhomogene Verteilung der Quadruplepunkte auf der Kornoberfliche in Be-
tracht zu ziehen. Hierzu wird in Analogie zu Kapitel 4.3 das Verhéltnis der der Gréflen
benachbarter Korner herangezogen, um den Anteil der Flachenabdeckung der diskre-
ten Nachbarschaften abzuschatzen. Koérner einer gegebenen Groéfle R; haben weniger
Nachbarn, desto grofler diese sind, wodurch auch der Abstand der Quadruplepunkte
zunimmt und vice versa. Um einen symmetrisch Ausdruck fiir benachbarte Korner zu
erhalten, wird die mittlere Kriimmung der Nachbarschaft betrachtet und mit dem mitt-
leren Abstand der Quadruplepunkte multipliziert, um auf diese weise den Abstand der
Quadruplepunkte fiir die Grenzfliche der Korner i und j zu ermittelt. Hierbei muss be-
achtet werden, dass die Korner i und j eine unterschiedliche Anzahl an Nachbarkérnern
haben koénnen, weshalb sich der mittlere Abstand der Quadruplepunkte von Korn i und

j unterscheiden kann.
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Abb. 4.1: a) Grafische Darstellung der moglichen Anzahl an Ecken eines Polyeders, abhéngig von der
Anzahl der Fldchen. Der breite Spielraum zwischen minimaler und maximaler Eckanzahl
ergibt sich aus dem Freiheitsgrad der Form der einzelnen Grenzfléchen.
b) Darstellung eines Polyeders mit Grenzflachen verschiedenster Formen und in rot mar-
kierten Quadruplepunkten. Beispielhaft eingezeichnet sind drei unterschiedliche Absténde
zwischen den Quadruplepunkten.

g9 — (diQ + de) (R; + Rj) (4.2)
@ 2 2

Der Abstand der Quadruplepunkte muss nun noch mit dem Abstand der Ausscheidun-

gen verglichen werden. Der mittlere Abstand der Ausscheidungen ergibt sich aus der

Annahme einer homogenen Verteilung einer bekannten Anzahl an Ausscheidungen im

Referenzvolumen.

~ 1

prec Z@ (4.3)
Vier

Das maximale Zener-Pinning wirkt dementsprechend auf Grenzflachen bei denen der
Abstand JQ bzw. dg dem Wert dprec entspricht. Fir dp,«ec> dQ bzw. dg sind nicht al-
le Quadruplepunkte mit Ausscheidungen belegt, weshalb das Zener-Pinning in diesem
Bereich linear bis zum Erreichen des maximalen Pinnings ansteigt. Fiir Jprec< JQ bzw.
dg sind zusétzlich zu allen den Quadruplepunkten noch Zuséatzliche Ausscheidungen
auf den Korngrenzflichen. Die Quadruplepunkte pinnen aber geleichzeitig mit zuneh-
mendem Abstand immer weniger effektiv, weshalb sich in Summe ein Abfallen der

Pinningkraft ergibt, welche exponentiell oder hyperbolisch beschrieben werden kann
[169].
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4.5.2 b) Erweiterung des Diffusionsmodels im Zusammenhang mit
Ostwald-Reifung

Unter der Ostwald-Reifung versteht man einen Prozess, welcher ein System hinsichtlich
seines energetischen Minimums optimiert. Allgemein kann dies anhand einer Vergro-
berung vorhandener Zweitphasenpartikel beobachtet werden. Hierbei bleibt der Pha-
senanteil der Zweitphase in erster Ndaherung konstant, was wichtig fiir das energetische
Minimum des Systems ist, dies wird jedoch durch eine Vergroberung (Zunahme des Pha-
senanteils) einiger weniger Partikel auf kosten anderer schrumpfender Partikel (Abnah-
me des Phasenanteils) erreicht. Auf diese Weise wird das Verhéltnis von Grenzflachen
und Volumen der Zweitphase optimiert, um die Energie zuséatzlich weiter zu reduzieren.
Der Effekt wurde zuerst beobachtet [278, 279] und spéter unabhéngig von [280] und
[281] beschrieben. In beiden Veroffentlichungen wird bereits das Vergroberungsverhal-
ten von Ausscheidungen mit o< t3 angegeben. Dies ist auf die Tatsache zuriickzufiihren,
dass bei der Ostwald-Reifung die Diffusion als Kinetik-limitierender Parameter auftritt,
im Gegensatz zur Keimbildung und Keimwachstum, bei welcher die Diffusion keine limi-
tierende Rolle spielt. Dieser Sachverhalt kann auf die Kelvin Gleichung zurtick gefiihrt
werden, welche unter Berticksichtigung der Grenzflichenenergie zu der Schlussfolgerung
kommt, dass, zur Erreichung eines stabilen Gleichgewichtszustands an der Grenzfliche,
die hierfiir notwendige Gleichgewichtskonzentration der Komponenten in Losung, umso
grofler sein muss je kleiner die Ausscheidung. Bei Kinetiken, welche sich weit entfernt
des energetischen Minimums des Systems abspielen, fallt dieser Unterschied nicht ins
Gewicht, spielt bei niedrigen relativen Konzentrationen nahe des GG-Zustandes aber
eine zunehmend tragende Rolle. Dies soll in Analogie zu Abbildung 2.25 an Abbildung
4.2 verdeutlicht werden.

Im Vergleich zu Abbildung 4.2 a), ist das Verhéltnis von AC' zu C' in Abbildung 4.2 b)
wesentlich kleiner, weshalb der Unterschied zwischen AC; und AC5 mehr ins Gewicht
fallt. Der sich hierdurch ausbildende Konzentrationsgradient, fiihrt zu einem Diffusi-
onsstrom von den kleineren Partikeln hin zu den gréfleren. Da ein Grof3teils des fiir

die Vergroberung notwendigen Materials von den kleineren Partikeln zu den grofleren

(a) (b)
C ! ” ! L C
C A C C A C2 C 1, 2
equ 1 » —€qu i 3 N >
X X

Abb. 4.2: a)Schematische Konzentrationsprofile von Matrix und Ausscheidungen zum Zeitpunkt der
Keimbildung und Keimwachstum. Die Konzentration C' in der Matrix ist weit entfernt von
der GG-Konzentration Clegy.

b) Schematische Konzentrationsprofile von Matrix und Ausscheidungen zum Zeitpunkt der
Ostwald-Reifung. Die Konzentration C' in der Matrix ist sehr nah an der GG-Konzentration

Cequ-
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diffundieren muss und diese Materie nicht wie beim Wachstum vollsténdig der Matrix
entzogen werden kann, wird ersichtlich weshalb die Ostwald-Reifung durch die Diffu-
sion limitiert wird. Nicht nur ist der allgemeine Diffusionsstrom aufgrund der gerin-
gen Konzentration reduziert, ein Grofiteil des Diffusionsstroms muss im Vergleich zur
Wachstumsphase auch deutlich langere Wege zurticklegen, da die Konzentration, durch
die Auflosung kleinerer Partikel inhomogen verteilt ist. Diese zuséatzliche Inhomogeni-
tat der Konzentration wird in klassischen mean-field Modellen nicht berticksichtigt, da,
wie der Name bereits verdeutlicht, von einer homogen verteilten mittleren Konzentra-
tion ausgegangen wird. [274] versuchte dies zu Umgehen, in dem fiir die Vergroberung
die Korngrenzdiffusion in erhohtem Mafle berticksichtigt wurde. Dennoch musste inner-
halb des Models zwischen Wachstum (o 1) und Vergroberung (ox -5) von Ausschei-
dungen unterschieden werden. Zusétzlich ist durch die Kopplung der Vergroberung an
die Korngrenzdiffusion und damit eine Kopplung an die Korngrofle, eine Simulation
der Ostwald-Reifung nicht méglich ohne gleichzeitig die Korngrofie zu berticksichtigen.
Auch wenn dies in Teilen nachvollziehbar ist, soll an dieser Stelle ein alternativer Ansatz
vorgeschlagen werden, welcher die Inhomogene Verteilung der Konzentration aufgrund

sich lokal auflésender Ausscheidungen kompensieren soll.

Die grundlegende Annahme des Ansatzes besteht darin, dass die homogene Verteilung
der Konzentration in der Matrix zutrifft, wenn die diffundieren Spezies in der Lage ist,
die in einem Zeitintervall auftauchende Konzentrationsunterschiede tiber Diffusion wie-
der auszugleichen. Dies trifft zu, wenn der zuriickgelegte Weg iiber die Selbstdiffusion in
einem Zeitintervall At grofler oder gleich dem Mittleren Abstand der betrachteten Ato-
me sind. Eine zusitzlich zu quantifizierende Grofle ist der Anteil des Diffusionsstroms,
welcher von sich auflosenden Ausscheidungen stammt. Hierzu wird ebenfalls zurtick-
gelegte Weg tiber die Selbstdiffusion mit dem mittleren Abstand der Ausscheidungen

verglichen.

Der mittlere Abstand der Ausscheidungen und damit der zuriickzulegende Diffusionsweg
ist analog zu Gleichung 4.3 definiert. Der mittlere Abstand der Atome d von Spezies
¢ wird iiber den mittleren Abstand der Atome im jeweiligen Gitter, gewichtet mit der

Konzentration ¢ berechnet:

4
pA - CL3
FCC
) (4.4)
di =
(cipa)®

Der maximale Diffusionsweg kann tiber das 2. Fick’sche Gesetz bestimmt werden:

d¥ =\ [2D; At (4.5)
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Im Anschluss werden die Verhéltnisse aus maximaler Diffusionsdistanz und theoretisch
zuriickzulegender Distanz zur Erreichung von Homogenitit addiert. Der so ermittelte
Wert kann maximal 1 betragen und nimmt Werte kleiner 1 fiir iiber Diffusion limitierte

Kinetiken an. Die effektive Diffusion ergibt sich somit zu:

JUFE e
fof:Di-min<[ Zd + = ],1> (4.6)

dprec
Hierbei sollte bereits berticksichtigt werden, dass der Diffusionskoeffizient D; bereits

von Pipe-Diffusion oder ahnlichen Phanomenen beeinflusst werden kann.
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5 Diskussion und Einordnung der

Ergebnisse

5.1 Kornwachstum

Die experimentellen Arbeiten zum Thema Kornwachstum sind umfassend, beschranken
sich im Wesentlichen aber auf zwei Randgebiete. Das erste bildete sich zu Anfangs aus,
als versucht wurde das Kornwachstum als Phénomen in seinen Grundziigen beschrei-
ben zu wollen. Hierzu wurden Grundlagenexperimente durchgefithrt wie beispielswei-
se Beobachtungen von Korngrenzbewegungen in Bi-Kristallen oder ein Vergleich der
Korngrenzmigration von speziell selektierten Klein- und Grofiwinkelkorngrenzen. Das
zweite Randgebiet befasst sich mit der Beschreibung des Kornwachstums hinsichtlich
sehr spezifischer Probleme und ist in seinen Beziigen eher anwendungsnah. Es befasst
sich mit Kornwachstum wéihrend des Sinterns von Wolframkarbid, von High-Entropy-
Alloys oder der Entwicklung der Textur von mittels gepulstem Laser abgeschiedenen
Nanoschdumen. Das breite Spektrum dazwischen, was immer noch als Grundlagenfor-
schung angesehen werden kann, wird nur selten, und wenn dann meistens in Form von
Review-Veroffentlichungen, bedient. Dies mag der kontinuierlichen Zunahme der tech-
nischen Moglichkeiten und der Geschwindigkeit des Fortschritts geschuldet sein, birgt
aber grofles Potential, da ldngst nicht alle Mechanismen und ihre Wechselwirkungen in

Ganze verstanden sind.

Hinsichtlich der Simulation von Kornwachstum teilen sich die Lager etwas anders auf.
So gibt es sehr viele Modelle, welche noch auf den einfachsten Annahmen der ersten
Grundlagenforschungen beruhen und das Kornwachstum phénomenologisch als ein to-
pologisches Problem angehen. Zur Anpassung an den jeweilig zu beschreibenden Fall
ist die Einfithrung von Fitfaktoren in der GroBenordnung von 0.2 bis 5 keine Seltenheit.
Die Besténdigkeit der einfachsten Modelle liegt in ihrer Anwendung begriindet. Haufig
dient ihr Zweck der Vorhersage und die Validierung der Fitparameter iiber eine geringe
Anzahl an Experimenten ist sehr effizient. Dem gegeniiber stehen Simulationsmodelle,
deren priméarer Zweck nicht die Vorhersage ist, sondern die Evaluation der implemen-
tierten Physik. Thr Ziel ist es, Kornwachstum besser zu Verstehen, indem die Wirkung
von Modellen auf die Probe gestellt wird und analysiert wird, ob das in der Realitéat be-
obachtete Verhalten durch das Modell hinreichend beschrieben wird. Um diesen Zweck
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erfiillen zu konnen, muss sich anfanglich immer die Frage gestellt werden welche Details
des Kornwachstums tiber die Simulation abgedeckt werden sollen und welche Mindest-

anforderungen dies an das zu wihlende Modell stellt.

Wiéhrend sowohl die experimentelle als auch die simulatorische Seite ihren Part zur
Modellbildung beitragen miissen, kommt der experimentellen Seite noch eine weitere
Aufgabe zu. Diese besteht nicht in der analytischen Beschreibung des beobachteten,
sondern in der Fahigkeit, die Beobachtungen in erster Linie erst moglich zu machen und
damit die Schlussfolgerungen erst zu ermoglichen. Dazu steht eine Vielzahl an Verfahren

zur Verfiigung, welche jeweils ihre Vor und Nachteile mitbringen. Hierzu gehoren:

« indirekte Verfahren:
- Insitu Korngroflenbestimmung iiber Ultraschall (laser ultrasonics system for me-
tallurgy (Lumet)) [14, 282-284]

 direkte Verfahren:
- insitu Korngré8enbestimmung mittels Konfokalmikroskopie [285, 286]
- insitu Korngré8enbestimmung mittels BSE-Kontrast im REM [286, 287]
- insitu KorngroBenbestimmung mittels EBSD im REM [288; 289
- quasi insitu KorngréBenbestimmung iiber Rekonstruktion [290, 291]

- quasi insitu Korngréfienbestimmung iiber Atzungen [292-294]

Die indirekten Verfahren zeichnen sich dadurch aus, dass die Korngréfie nicht die ei-
gentliche Messgrofle ist, sondern aus einer anderen, vermeintlich leichter zu messenden
GroBe, auf die Korngrofle geschlussfolgert wird. Da die Methodik héufig ein wenig Ab-
straktion erfordert, muss diese stets zuerst Kalibriert werden und es gehen dabei fast
immer Informationen verloren. So kann bei der Korngréflenbestimmung mittels Ultra-
schall nur die mittlere Korngréfie bestimmt werden, iiber die Korngréflenverteilung aber

keine Aussage getroffen werden.

Bei den direkten Verfahren gibt es eine ganze Bandbreite an mehr oder weniger aufwen-
digen Verfahren, welche sich alle zur Kalibration der indirekten Methoden eignen. Hier
kommt es bei der Wahl der optimalen Methode auf die zu messende Eigenschaften an.
Wiéhrend mit optischen Methoden nur die Korngrofle bestimmt werden kann, bieten
Methoden wie EBSD zusatzliche kristallografische Informationen, welche von Nutzen
sein konnen. Die insitu Untersuchungen zeichnen sich hierbei alle durch einen erhoh-
ten Messaufwand aus, welcher zum Teil spezielles Equipment, eine hohe Expertise und
einen grofien Zeitaufwand erfordert. Quasi insitu Methoden vereinfachen die Messungen
enorm, indem die dufleren Bedingung zum Zeitpunkt der Messung erleichtert werden,

wodurch aber keine kontinuierliche Messung moglich ist.
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Aus Griinden des reduzierten Messaufwandes, fiel die Wahl auf die beiden genannten
quasi insitu Korngrofienbestimmungen. Zu Beginn wurde die Korngrofle mit Hilfe der
Rekonstruktion aus EBSD-Daten bestimmt. Hieraus ergab sich das Problem, dass selbst
unter optimierten Bedingungen, teilweise keine gute Statistik bei der Bestimmung der
Korngrofien erreicht werden konnte. Die Griinde hierfiir sind vielfaltig. Zum einen kann
es vorkommen, dass es beim Abschrecken der Proben zu keiner vollstdndigen marten-
sitischen Erstarrung kommt. Da dies zunehmend héufig bei Proben mit erhohten Niob
und Titan Gehalt und bei niedrigen Temperaturen vorkommt, ist anzunehmen, dass es
an der Korngrofle selbst liegt. Die naheliegendste Erklarung wére, dass es bei der nicht
volumenneutralen martensitischen Umwandlung zu Spannung kommt, welche bei klei-
neren Korngrofien nicht vollstandig relaxieren konnen. Diese zunehmenden Spannungen
reduzieren die Tendenz zur Martensitbildung hin zu einer diffusionsgesteuerten Phasen-
umwandlung mit erhohten Bainitanteil. Mit zunehmendem Bainitanteil geht allerdings
die Orientierungsbeziehung zwischen Austenit und Martensit, welche essentiell fiir die
Rekonstruktion ist, verloren, wodurch die Rekonstruktionsergebnisse zunehmend fehler-
behaftet sind. Andere Griinde liegen schlicht in der schlechten Effizienz des Verfahrens,
welche insbesondere bei sehr groflen Kérnern und den fiir die statistische Sicherheit da-
mit einhergehenden immer groferen Messfeldern, rapide abnimmt. Aus diesem Grund
wurde die Bestimmung der Korngrofle iiber Rekonstruktion durch eine Bestimmung
iiber eine Atzung abgelost. Die Methode erfordert zwar eine gewisse Expertise hin-
sichtlich der Abstimmung der Rezeptur der Atzlosung, dies scheint aber nur auf die
Laborschmelzen zuzutreffen. Stahle aus der Produktion sprechen bereits auf kommer-
ziell erhéltliche Atzlosung verldsslich an. Der Vorteil an Geschwindigkeit und Statistik
ist hierbei untibertroffen, die Entwicklung der notwendigen Software zur automatischen
Extraktion der Korngrenzen und der anschliefenden Korngréflenbestimmung ist aus-
fithrlich in Kapitel 4.2 geschildert. Der Vorteil der Statistik kann auch mathematisch
beschrieben werden. Wie bereits in Kapitel 4.2, Abbildung 4 zu sehen ist, ist es un-
erlasslich auf eine ausreichende Statistik an Messdaten zuriickgreifen zu kénnen, um
aufgrund der Messdaten einen verlésslichen Mittelwert zu bestimmen. Hierbei kann ge-
zeigt werden, dass es bei einer gegebenen zugrunde liegenden Verteilung, eine Anzahl
von mindestens 2000 Messpunkten benotigt, damit der aus den Messpunkten bestimmte
Mittelwert maximal um 1% vom Mittelwert der zugrundeliegenden Verteilung abweicht.

Diese Tatsache kann auch anhand echter Messwerte verdeutlicht werden.

Wie anhand Abbildung 5.1 ersichtlich wird, fiihrt ein relativ zur Korngrofie zu klein
gewahlter Auswertebereich, zu einer sehr geringen Statistik. In Extremféllen, kann kein
einziges Korn in Génze abgebildet, sondern nur angeschnitten werden, wie in Abbildung
5.1 a) an den 800 pm EBSD Messfeldern ersichtlich wird. Im Vergleich zu der tiber eine
Atzung und mit guter Statistik als korrekt angenommenen mittleren Korngréfe, kann
dies zu einer massiven Unter- bzw. Uberschitzung fithren. Erst mit zunehmender Sta-

tistik nahert sich der daraus bestimmte Mittelwert dem wahren Mittelwert an. Doch
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Abb. 5.1: a) Vergleich verschiedener MessfeldgroBen relativ zur Kornstruktur des 2Nb-Stahls bei
1150°C nach 2h.
b) Vergleich der mittleren Korngrée abhéingig von der Bestimmungsmethode. Die Beschrif-
tung an der X-Achse gibt die mogliche Uber- bzw. Unterschéitzung der mittleren Korngréfe
bei Betrachtung eines einzelnen Mittelwertes bzgl. mittleren Korngréfie der Atzung (gesam-
te Flache Abbildung 5.1 a) an.

nicht nur der Mittelwert ist von groflier Wichtigkeit, sondern die Verteilung als Ganzes.
Dies ist der Asymmetrie der Korngrofenverteilung, wodurch der Mittelwert nicht dem
Modus, dem Wert der statistisch gesehen am héufigsten vorkommt, entspricht, so wie
es bei Normal- bzw. Gauflverteilungen der Fall ist. Die Folgen sind in Abbildung 5.2
zu erkennen. Wéhrend die rote und die blaue Verteilung den selben Modi haben und
deshalb, bis auf den steileren Abfall der blauen Verteilung, subjektiv sehr &hnlich wir-
ken, unterscheiden sie sich im Mittelwert stark (130%). Dem gegentiber steht die
Verteilung, welchem sich aufgrund der verschobenen Peakposition im Vergleich zu den
anderen beiden stark unterscheidet, aber den selben Mittelwert wie die rote Verteilung
hat.

Diese Tatsache zeigt, dass es unerlasslich ist, gentigend Datenpunkte zu haben um tiber
eine Stichprobe zu verfiigen, welche grof§ genug ist, um statistisch auf der sicheren Seite
zu sein. Gleichzeitig kann es fatal sein sich auf den Mittelwert bei der Bestimmung
der Korngrofle zu verlassen. Die Schiefe und die Varianz der Verteilung, deren Bestim-
mung abermals an eine ausreichende Statistik gekniipft ist, sollten nach Moglichkeit mit
berticksichtigt werde. Durch die vorgestellte Methode in Kapitel 4.2 und beschrieben
Modellerweiterung in Kapitel 4.3, ist beides sowohl messtechnisch als auch im Modell
gegeben. Die ausgearbeitete Segmentierungsroutine extrahiert zuverléssig die Korngren-
zen geatzter Proben und die bendétigte Zeit zur anschliefenden Aufarbeitung hin zu den
fertigen Ergebnissen dauert nicht langer als bei klassischen Linineschnittverfahren. Die
Qualitit der Ergebnisse kann iiber einen direkten Vergleich der Atzung und den ex-
trahierten Korngrenzen bewertet werden, was einen wesentlichen Vorteil gegeniiber als

Blackbox operierenden Softwarelosungen darstellt.
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Abb. 5.2: Schematischer Vergleich der Mittelwerte und Modi von drei verschiedenen Log-
Normalverteilungen.

Die Zunahme der relativen Breite einer Korngréflenverteilung wurde bereits in der Dis-
kussion von Veroffentlichung II in Kapitel 4.3 angesprochen. Das hierfiir verantwort-
liche abnormale Kornwachstum, kann durch das Model nur zum Teil wiedergegeben
werden. Wenn auch erste Tendenzen in der Simulation ersichtlich sind, welche auf die
Nachbarschaftsverhdltnissen zuriickzufiithren sind, bleibt die Auspriagung zu schwach
im Vergleich zu manchen Messwerten. Es ist daher anzunehmen, dass der grundlegen-
de Ansatz der Nachbarschaften richtig, aber unvollstandig ist. Eine vollumfingliche
Beschreibung des abnormalen Kornwachstums wiirde wahrscheinlich unter zusatzlicher
Berticksichtigung der unterschiedlichen Grenzflichenenergien und Mobilitaten der ein-
zelnen Nachbarn gelingen, wiirde aber auch ein wesentlich komplexeres Model, inklusive
kristallografischer Daten, missorienterungsabhangigen Grenzflachenenergien und Mobi-
litdten, voraussetzen. Der theoretische Ansatz hierzu ist bereits in Veroffentlichung 11
geschildert, die Validierung eines solchen Modells stellt jedoch einen enormen experi-

mentellen Aufwand dar.

Ob die genauen Form der Verteilung letztendlich eine Rolle spielt, ist schwer zu be-
antworten und héangt von vielen Faktoren ab. Im engeren Sinn, ist die Korngrofie bzw.
deren Verteilung nie die eigentliche Grofe, die von Interesse ist, sondern die mechanisch-
technologischen Eigenschaften, die mit dieser einhergehen. Diese Eigenschaften miissen
nicht direkt mit der beschriebenen Korngrofle korrelieren. So kann es sein, dass die
Korngrofle in einem frithen Prozessschritt prinzipiell nicht von Bedeutung ist, es aber

sehr wohl von Interesse ist, ob sich eine kleine Anderung dieser, iiber die weiteren Pro-
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zessschritte wie Rekristallisation und Phasenumwandlung, massiv auf die Korngrofle des
Endprodukts auswirkt. Ob Auswirkungen zu erwarten sind, ob diese in der Messgenau-
igkeit der Qualitatskontrolle untergehen oder aufgrund grofler erlaubter Toleranzen in
der Abnahme keine Rolle spielen, muss jeweils fiir die einzelnen Félle beurteilt werden.
Falls es von grofler Wichtigkeit ist, ist es aber ein wesentlicher Vorteil die Urspriinge
dieser Entwicklung beschreiben zu kénnen. Diese wurden in der Arbeit beschrieben und
konnen je nach Bedarf erweitert oder modifiziert werden. Hierdurch stellt das erarbei-

tete Modell eine sehr gute Grundlage dar, die bedarfsweise erweitert werden kann.

5.2 Rekristallisation

Die Bestimmung der Rekristallisation stell im Vergleich zur Korngréfie ein wesentlich
groferes Problem dar. Dies liegt nicht nur an der Tatsache, dass sie messtechnisch
schwieriger zu erfassen ist, sondern beginnt bereits bei der Definition. Allgemein kann
der rekristallisierte Anteil des Gefliges, welcher gemessen und dessen Entwicklung mo-
delliert werden soll, als der Anteil des Gefiiges verstanden werden, welcher tiber Keim-
bildung und Keimwachstum neu entstanden ist und im Vergleich zum bereits zuvor
vorhandenen Gefiige weniger bzw. undeformiert ist. Die Verfahren zur Messung kénnen

auch hier wieder in direkte und indirekte Methoden aufgeteilt werden.

 indirekte Verfahren:
- insitu Bestimmung der Rekristallisation iiber Spannungsrelaxation-Versuche [295]
- quasi insitu Bestimmung der Rekristallisation iiber Doppel-Deformation-Versuche/
Unterbrochene-Torsions-Versuche [295, 296]

o direkte Verfahren:
- quasi insitu Bestimmung der Rekristallisation iiber EBSD [297, 298]
- quasi insitu Bestimmung der Rekristallisation iiber metallografische Methoden
[299]

Hinsichtlich der direkten Messverfahren ist es unerlasslich eine Definition bzgl. defor-
miertem und undeformierten Gefiige zu finden. Bei der metallografischen Bestimmung
ist es tiblich, dies tiiber die Korngrofie zu tun, evtl. im Zusammenhang mit der Korn-
form. Bei der Betrachtung eines einzelnen Zustandes ist diese Methode quasi nicht an-
wendbar und kann nur im Zusammenhang mit der Kinetik und einem Vorher-Nachher-
Vergleichen angewendet werden. Die Logik der Auswertung ist, dass die rekristallisier-
ten Korner, im Gegensatz den grofien und zu Ellipsen gestauchten unrekristallisierten
Kornern, eher sphérisch und klein sind . Eine notwendige Bedingung fiir die Anwen-
dung ist allerdings die Moglichkeit die Korngrenzen zu kontrastieren, was bei zuneh-

mendem Deformationsgrad immer schwieriger wird, da die Korngrenzen diffuser und
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weniger eindeutig erscheinen. Bei der Bestimmung tiber EBSD ist der Parameter, wel-
cher tiber rekristallisiert oder unrekristallisiert bestimmt, weniger subjektiv gewéahlt.
Hier bedient man sich lokalen Unterschieden in der kristallografischen Orientierung der
Korner, entweder in Form des mittleren Orientierungsgradienten (grain average missori-
entation (GAM)) oder der mittleren Abweichung von der mittlere Orientierung (grain
orientation spread (GOS)). Auch bei diesen Methoden erfordert es zur Bestimmung des
rekristallisierten Anteil Kenntnisse zu den Randféllen des undeformierten und vollstén-
dig deformierten Gefliges und der Wahl eines geeigneten Schwellwertes, ab welchem
GOS- oder KAM-Wert ein Korn als rekristallisiert bzw. als deformiert gilt. Eine zusitz-
liche Problematik ergibt sich aus der Tatsache, dass im Fall von EBSD-Daten, welche
iiber eine Rekonstruktion entstanden sind, die Orientierungsdaten wesentlich verrausch-
ter sind, weshalb die Grenzwerte etwas grofiziigiger ausgelegt werden miissen, wodurch
kleine Unterschiede im rekristallisierten Anteil nicht mehr aufgelost werden konnen.
Die indirekten Verfahren bieten den grofien Vorteil, dass die Rekristallisation im selben
Versuchsaufbau wie die dafiir ohnehin notwendige Deformation durchgefiihrt werden
kann, was den gesamten Aufwand erheblich reduziert. Spannungsrelaxationsversuche
haben weiterhin den Vorteil die Rekristallisation von der Erholung im Entfestigungs-
verhalten trennen zu konnen und die gesamte Rekristallisationskinetik mit nur einer
einzelnen Probe ermitteln zu konnen. Gleichzeitig spricht die Auswertung der Kinetik
aber extrem sensibel auf die Art des Versuchs (Stauchung oder Torsion) an und fiihrt
generell bei mikrolegierten Stahlen haufig zu Problemen, da sich Schwankungen in der
Versuchtemperatur und/oder eine Inhomogenitét der Deformation schnell zu grofien
Anderungen in der gemessenen Spannung fithren koénnen. Aus diesem Grund werden
Doppel-Stauch-Versuche als Standartexperiment angewendet. Allerdings ist die Wahl
der richtigen Auswertemethode entscheidend. Diese unterscheiden sich darin, wie die
zu vergleichenden Fliefspannungen der beiden Deformationen ermittelt werden. Gén-
gig sind die 0.2% Offset-Methode, die 2% Offset-Methode, die 5% True Strain-Methode,
Rick-Extrapolations-Methode und die Mean-Flow Stress Methode. Eine genaue Gegen-
tiberstellung der Vor- und Nachteile der jeweiligen Methoden ist in [295] gegeben. Die
2% Offset-Methode und 5% True Strain findet besonders hiaufig Anwendung, da sie am
ehesten die entfestigende Wirkung der Erholung ignorieren und somit die Korrelation

zwischen Entfestigung und Rekristallisation zunimmt.

Die selbe Frage beziiglich der Beurteilung was rekristallisiert und was noch deformiert
ist, stellt sich auch in der Modellierung, nur das hier ausschlieilich ein Parameter, die
Versetzungsdichte, zur Quantifizierung zur Verfiigung steht. Das Gefiige kann erst als
deformiert angesehen werden, wenn die Keimgrofle der Rekristallisation die kritische
Keimgrofle iiberschreitet. Die Grofie von beiden hangt wie in Gleichung 2.39 ersicht-
lich von der Versetzungsdichte und somit auch von dem benutzten Verfestigungsmodell

ab. Diese beruhen in den einfachsten Féllen auf der Annahme, dass die Verfestigung
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ausschliellich auf eine Interaktion zwischen den Versetzungen zuriickzufiihren ist. Die
Wechselwirkung von Versetzungen mit Ausscheidungen oder Korngrenzen scheint al-
lem Anschein nach in der Realitdt keine Rolle zu spielen, was die nur sehr geringen
Schwankungen der FlieBkurven der unterschiedlichen Stéhle bei ansonsten identischen
Bedingungen bestétigen. Im Fall von dehnungsinduzierten Ausscheidungen kénnte der

Einfluss aber dennoch eine grofie Rolle spielen.

Zusatzliche Parameter, die sich auf die Rekristallisationskinetik auswirken, sind die Mo-
bilitat der Korngrenzen und die Triebkraft. Hierbei ist festzuhalten, dass die Mobilitét,
wie sie fiir das normale Kornwachstum angenommen wird, und die Triebkraft, wie sie
sich aus der gespeicherten Verzerrungsenergie der Versetzungen ergibt, die Kinetik der
Rekristallisation nicht vollends erklaren konnen. Hierfiir miisste entweder die Mobilitat
oder die Triebkraft hoher sein. Eine erhohte Mobilitat der Kleinwinkelkorngrenzen im
Vergleich zu den beim Kornwachstum vorherrschenden Grofiwinkelkorngrenzen, steht
allerdings im direkten Widerspruch zu Beobachtungen (vgl. Abbildung 2.11 b)). Den-
noch konnte fiir einige Kleinwinkelkorngrenzen gezeigt werden, dass sie sich unter der
Wirkung einer dufleren Spannung als Triebkraft sehr gut bewegen koénnen [96, 300].
Demnach sind Kleinwinkelkorngrenzen generell unbeweglich, es konnte allerdings auch
einige ratenbestimmende, hochmobile Kleinwinkelkorngrenzen geben, welche fiir die Ge-
samtkinetik ausschlaggebend sind. Auch eine Erhohung der Triebkraft kann in Betracht
gezogen werden, wen von einer inhomogenen Verteilung, insbesondere einer Erhohung
der Versetzungsdichte an den Korngrenzen, ausgelost durch einen Aufstau, ausgegangen
wird. Das Argument, dass die gemessene Fliefspannung nur ein Mittelwert der Flie3-
spannungen aller Korner ist, und diese an der Korngrenze um bis zu 50% erhoht sein
kann, benutzte auch [170] um aufgrund dieser Annahme eine wesentlich hohere Ver-
setzungsdichte an den Korngrenzen zu bestimmen, welche aufgrund ihrer Lokalisation
aber entscheidend fiir die Kinetik sind. Beide Effekte wurden in der Simulation bertick-
sichtigt.

Eine zusatzliche Moglichkeit besteht darin, die Begrifflichkeiten "rekristallisiert” und
"deformiert” und die diversen Zwischenstufen nicht iiber einen harten Schwellwert im
Model zu kategorisieren, sondern den eigentlichen Messwert, die Entfestigung, zu be-
schreiben versuchen. Dies ist Grundsatzlich auf die selbe Weise moglich, wie die Kali-
brierung der Parameter fiir das Verfestigungsmodel, nur das hier der umgekehrte Weg
eingeschlagen wird und aus den aktuellen Versetzungsdichten der einzelnen Koérner eine
Fliespannung berechnet wird, welche flichen- oder volumengewichtet eine Flieispan-
nung fiir das gesamte System ergibt. Auf diese Weise wird auch die Erholung in der
Simulation und ihr Beitrag zur Entfestigung mit beriicksichtigt. Ein Versuch der Im-
plementierung dieses Ansatzes ergab eine sehr hohe Entfestigung der Probe von 50%-
80% direkt zu Beginn der Rekristallisationskinetik, welche auf den Beitrag der Erho-

lung zuriickzufiihren ist. Da solch hohe Entfestigungen allein durch die Erholung jeder
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Grundlage entbehren, ist davon auszugehen, dass die Parameter fiir die Erholung im
Verfestigungsmodel nicht korrekt gewahlt sind, obwohl diese fast identisch mit den von
[137] benutzen Werte fir mikrolegierte Stdhle sind und nur minimal fiir eine bessere
Ubereinstimmung der FlieBkurven angepasst wurden. Es ist daher nicht auszuschliefien,
dass die drei gewahlten Parameter fiir das Verfestigungsmodel zwar zu den richtigen
Ergebnissen hinsichtlich der FlieBkurven fithren, diese aber moglicherweise nur eine Lo-
sung von vielen darstellen. Fine andere Kombination von Parametern, bei welchen die
Erholung weniger dominant ist, konnte bessere Ergebnisse hinsichtlich der resultieren-
den Entfestigung im Vergleich mit den Messwerten liefern.

Die Probleme in der Definiton von Rekristallisation und Deformation auf der einen Seite,
als auch die auf dieser Tatsache beruhende nicht leichte Quantifizierung der Korrelati-
on von Rekristallisation und Entfestigung, machen es schwierig eine Aussage tiber die
Giite der Ubereinstimmung von Messung und Simulation zu treffen. Unter der Primis-
se, dass die zuvor genannten Einflussfaktoren keine Rolle spielen und die Messwerte als
korrekt angenommen werden konnen, stimmen die Ergebnisse der Simulation mit diesen
gut iiberein. Dennoch ist anzunehmen, dass die Simulation durch eine Uberarbeitung
und/oder Erweiterung des Verfestigungsmodels stark profitiert. Die dafir notwendi-
gen Voraussetzungen sind gegeben, da alle die Ver- und Entfestigung beeinflussenden
Parameter zugédnglich sind und so fiir ein vollumféngliches Verfestigungsmodell zur Ver-

fligung stehen.

5.3 Ausscheidungen

Ausscheidungen bzw. ihre Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften der Produk-
te, in denen sie enthalten sind, spielen seit Jahrzehnten eine immense Rolle, weshalb eine
Beschreibung und Modellierung ihrer zeitlichen Entwicklung enorm wichtig ist. Hierzu
ist nicht nur der ausgeschiedene Phasenanteil entscheidend, sondern wie die Ausschei-
dung genau zu Stande kommt. Um die exakte Kinetik beschreiben zu konnen, ist es
wichtig alle darauf Einfluss nehmenden Parameter zu kennen. Géngige Modelle kon-
nen zwar haufig viele Parameter berticksichtigen, manche scheinen aber in Hinblick auf
die Kinetik kaum einen Einfluss zu haben bzw. ihre Validierung ist nahezu unméoglich.
So kann Beispielsweise hinterfragt werden, ob die Berticksichtigung der Nukleationsten-
denz hinsichtlich des Stufen- oder Schraubencharakters von Versetzungen letzten Endes
einen gravierenden Unterschied ausmacht, wenn es eigentlich um die Entwicklung der
Korngrofle geht und lediglich der Einfluss einer Zweitphase berticksichtigt werden soll.
Auf der anderen Seite ermoéglichen die Modelle Vereinfachungen vorzunehmen, deren
reduzierte Komplexitiat enorme Auswirkungen auf das Ergebnis haben kann. So kann
zum Teil festgelegt werden, ob bestimmte Phasen und deren Ausscheidung ignoriert
werden sollen. Selbst wenn diese nicht von direktem Interesse sind, ist der mogliche

Ausschluss ein massiver Eingriff in die Entwicklung des Systems. Nicht nur weil es
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fernab der Realitat ist, sondern auch weil eine Phase, die aufgrund ihres mangelnden
Einflusses auf technologisch wichtige Kenngréfien als uninteressant eingestuft wird, die
Bildung und Entwicklung anderer wichtiger Phasen beeinflussen kann.

Die in Kapitel 4.4 vorgestellte Modifikation des klassischen Modells zur Beschreibung
der Nukleation und Entwicklung von Ausscheidungen greift genau an dieser Stelle an.
In dem nicht nur Phasen und Phasenzusammensetzungen berticksichtigt werden, wel-
che einem thermodynamischem Optimum entsprechen, sondern das gesamte mogliche
Spektrum berticksichtigt wird, welches sich selbst, gesteuert tiber gewichtete Zufallsva-
riablen, in Richtung eines Optimums navigiert, sind die so erzielten Ergebnisse wesent-
lich Ndher an der Realitdt. Dennoch mussten auch in diesem Modell Vereinfachungen
getroffen werden, da eine Validierung nur schwer moglich ist. Die Vereinfachung mit
dem moglicherweise grofiten Einfluss betrifft die Form der Ausscheidungen. Diese wur-
den stets als spharisch angenommen, obwohl bekannt ist, dass es abhangig vom Typ der
Ausscheidung hiervon Abweichungen gibt, wie in Kapitel 2.3 beschrieben. Hierbei ergibt
sich allerdings das Problem, dass die Ursachen dieses Phdnomens noch nicht abschlie-
Bend geklart sind, was die Modellierung erschwert, und eine mogliche Validierung der
Abhéngigkeit der Form von der Zusammensetzung, welche statistisch abgesichert ist,
ein extremer Messaufwand ware, welcher den Rahmen an dieser Stelle gesprengt hétte.
Dennoch stellt der vorgestellte Ansatz ein Novum dar, da er eine bisher nie dagewesene
Komplexitiat mitbringt, ohne gleichzeitig die zugrunde liegenden Modelle gravierend zu
verdndern. Die hierfiir verantwortliche Kombination eines Monte-Carlo Ansatzes mit
altgedienten thermodynamischen Modellen birgt grofies Potential, da tiber den selben
Ansatz auch der bisher vernachléssigte Einfluss der Form der Ausscheidungen auf das

Pinning-Verhalten implementiert werden kénnte.

5.4 Wechselwirkungen

Nicht nur die Beschreibung von Kornwachstum, Rekristallisation und Ausscheidungen
spielt eine Rolle, sondern auch die Wechselwirkung zwischen diesen und die gegenseiti-
ge Beeinflussung. Diese sind von essentieller Bedeutung, da eine genaue Beschreibung
der Ausscheidungen eigentlich von untergeordnetem Interesse ist, sondern deren Aus-
wirkung auf die Festigkeit, wie es bei Vanadium Legierungskonzepten der Fall ist, oder
deren Einfluss auf die Korngroe im Endprodukt, wie es bei Nb/Ti-Legierungskonzepten
der Fall ist. Je mehr Wechselwirkungen es hierbei zu berticksichtigen gibt, um die ei-
gentlich interessante Messgrofie beschreiben zu konnen, desto anfalliger wird das Modell
fiir etwaige falsche Einfliisse. Es steht fest, dass nicht nur bei der Beschreibung der je-
weiligen Teilgebiete wie das Kornwachstum oder der Ausscheidungskinetik Annahmen
zur Vereinfachung getroffen werden, sondern auch bei der Modellierung der Wechsel-
wirkungen. Allem voran steht hierbei das Zener-Pinning, jene Kraft, welche von Aus-

scheidungen auf Korngrenzen ausgeiibt wird und diese an der Migration hindert oder
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diese zumindest reduziert. Die klassische Beschreibung des Zener-Pinnings sowie die zur
Beschreibung getroffenen Annahmen wurde in Kapitel 2.1.4 erortert. Unabhéngig von
der urspriinglichen Herleitung lasst sich die Formulierung in Gleichung 2.30 auch als
eine Schiatzung des Partikelabstandes sehen, welcher bei gleichbleibender Partikelgrofie
bei einer Erhéhung des Phasenanteils abnimmt, bzw. bei gleichbleibendem Phasenan-
teil und einer VergroBerung der Partikel zunimmt. Der Abstand der Partikel wirkt sich
unterdessen direkt auf die Auswolbung der Korngrenze zwischen den Ausscheidungen
aus, wie in Abbildung 2.21 zu sehen, wodurch mit Abnahme des Partikelabstandes und
somit Zunahme der Auswolbung die Lange der Korngrenzsegmente zunimmt, welche
wiederum als Energieerh6hung und somit Reduktion der Triebkraft angesehen werden
kann. Uber diese Sichtweise wird deutlich, welche fatalen Auswirkungen die getroffenen
Annahmen haben kénnen, denn das Modell geht nicht nur davon aus, dass die Partikel
homogen Verteilt sind, sondern auch dass die Groflenverteilung homogen verteilt ist.
Diese Annahmen sind allerdings schwer zu halten, unter Anbetracht der Darlegung der
verschiedenen Moglichkeiten und Préferenzen zur Nukleation (Gleichung 2.74) und der
moglichen Modifikationen der Kinetik durch Korngrenz- oder Versetzungsdiffusion. Die
Auswirkungen wéren nicht dramatisch, wenn die extrem inhomogen verteilten Loka-
litdten wie Korngrenzen, Subkorngrenzen und Deformation nicht als homogen verteilt
angenommen werden wiirden, und diese zur selben Zeit eine sehr unterschiedliche Wirk-
weise haben. Ausscheidungen entstehen aufgrund erleichterter Nukleation und erhohter
Diffusion an Korn- und Subkrongrenzen und entfalten auch genau dort ihre maximale
Wirkung, wohingegen eine Ausscheidung, welche mitten in einem Korn vorzufinden ist,
keinerlei Wirkung auf eine Korngrenze hat. Das selbe gilt fiir die Wechselwirkung von
Ausscheidungen mit der Rekristallisation. Auch hier ist anzunehmen, dass Ausscheidun-
gen vermehrt in hoch deformierten Gebieten entstehen, den selben Gebieten die fiir die
Kinetik der Rekristallisation ausschlaggebend sein konnen, das diese dort tiber die Keim-
bildung ihren Ursprung hat. Schlussendlich kommen die unterschiedlichen Wirkweisen
der Ausscheidungen, abhéngig von ihrer Form zum Tragen. So konnten [162, 301-303]
zeigen, dass sowohl die Form als auch bei Orientierung der Partikel zur Korngrenzen
einen groflen Einfluss auf das Pinningverhalten haben kénnen.

Das Kornwachstum, welches bei identischen Bedingungen bis auf wenige Ausnahmen
sehr gleichméfig iiber den gesamten Probenbereich geschieht, ist anzunehmen, dass die
Annahmen einer zufélligen und homogenen Verteilung was Grofle, Form, etc. der Aus-
scheidungen betrifft, noch am ehesten zutreffen. Die Beschreibung von globalen Phé-
nomenen durch Mittelwerte, welche durch sehr lokale Mechanismen gesteuert werden,
kommt wohl am ehesten an seine Grenzen, wenn die Umgebung selbst als sehr inho-
mogen angesehen werden kann, die Wirkweise aufgrund der Inhomogenitét lokal sehr
unterschiedlich sein kann und sich iiber eine schnelle Kinetik die Wirkweise auch zeit-
lich schnell dndern kann. Dies trifft alles auf die Wechselwirkung von Ausscheidungen

mit Korn- oder Subkorngrenzen wéihrend der Rekristallisation zu, weshalb die Folgen
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dieser Wechselwirkungen mithilfe statistischer Modelle wohl nur, wenn iiberhaupt, un-
ter enormem Aufwand abgebildet werden koénnen. Ein Phédnomen, welches in dieses
Rahmen passt, ist die Ausbildung von Plateaus in der Entfestigung von rekristallisie-
renden, mikrolegierten Stdhlen. Die eigentliche Ursache ist nicht abschliefend geklért,
wobei sowohl Zenerpinning durch dehnungsinduzierte Ausscheidungen (SIP) als auch
eine kompensierende Verfestigung durch eine Wechselwirkungen von Versetzungen und
Ausscheidungen eine Moglichkeit wéren. Bei beiden wiirde der Wahrscheinlichste Ort
ihrer Entstehung mit dem Ort ihrer maximalen Wechselwirkung, namlich an Subkorn-
grenzen und an Versetzungen, tibereinstimmen. Dennoch scheitert die Modellierung
des beobachteten Verhaltens weitestgehend, da aufgrund der Annahmen der homoge-
nen Verteilung, die lokal enorm verstarkten Wechselwirkungen drastisch unterschatzt
werden. [170] versuchte diese zu umgehen, in dem fiir den Fall der Rekristallisation von
anderen Bedingungen fiir das Zener-Pinning ausgegangen wird. Es mangelt allerdings

an einem Ubergang der verschiedenen Modelle je nach Anwendungsfall.

Lasst man die Auswirkungen von Inhomogenitéaten bei Seite, konnen gewisse Tenden-
zen der Einflussgréfien sichtbar gemacht werden, welche sich iiber Sensitivitdtsanalysen
hinsichtlich ihrer Bedeutsamkeit einordnen lassen. So spielt die initiale Korngréfle vor
der Wérmebehandlung keine Rolle, da die finale Korngréle nur von der Dauer der
Warmebehandlung und der Temperatur, und den damit einhergehenden Verhalten von
Ausscheidungen und deren Wechselweirkungen, abhéngig ist. Wie viel Niob oder Titan
zu Beginn der Warmebehandlung ausgeschieden ist spielt eine untergeordnete Rolle.
Hierbei kommt es darauf an, ob bzgl. der Gleichgewichtszustande wihrend des Aufhei-
zens zu viel oder zu wenig ausgeschieden ist. Eine reduzierte Ausscheidung fihrt zur
Nukleation in der Aufheizphase, wodurch das Kornwachstum durch zuséatzliche kleine
Ausscheidungen reduziert wird, eine erhohte Ausscheidung zu Beginn fithrt zu einer
Auflésung und Schrumpfung der vorhandenen Partikel, was das Pinning im Verlauf
des Aufheizens reduziert. Da die Pinning-Kraft durch die Erhéhung der Ausscheidung
von Niob/Titan aber von vornherein fiir ein erhohtes Pinning gesorgt hat, duflert sich
dieser Einfluss allenfalls Kinetik und weniger im Endresultat. Dieses Verhalten kann
jedoch, abhéngig von der Temperaturfithrung umschlagen. Je nachdem wie viel Zeit
den Ausscheidungen fiir Nukleation (niedrigerer Temperaturbereich von 800°C-1100°C)
und Vergroberung oder Auflésung (>1200°C) bleibt, kénnen sich die resultierenden
Korngroflen bei hohen Temperaturen extrem unterscheiden. Den grofiten Einfluss hat
die initiale GroBlenverteilung der Ausscheidungen, da diese das Pinning und somit das

Kornwachstumsverhalten am starksten beeinflussen.
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6 Zusammenfassung

Die Beschreibung des Kornwachstums kann bis auf eine zu geringe Auspragung des
abnormalen Kornwachstums gut wiedergegeben werden. Der Mehrwert, der sich durch
die Betrachtung der gesamten Groflenverteilung anstelle von Mittelwerten ergibt, ist
erkennbar aber birgt noch zusétzliches, bisher nicht ausgeschopftes Potential, welches
auf dem vorstellten Modell der Nachbarschaften der Kérner beruht. Der Einfluss dieser
Nachbarschaften kann beliebig erweitert werden, in dem die Verschiedenen Grofien wie
Korngrenzenergie, Mobilitét, etc. nicht mehr als globale Grofle, sondern als individuel-
le, zwischen zwei Kornern bestehende Eigenschaft, verstanden wird. Grundlegende auf

kristallografischen Daten beruhende Modelle existieren hierzu bereits.

Die Simulation der Rekristallisation bildet die gemessenen Tendenzen ab, allerdings
kommt es darauf an, welche Eigenschaftsdnderungen, hervorgerufen durch die Rekris-
tallisation, tatsdchlich von Interesse sind. Wéhrend die Verfeinerung und Vergroberung
der Korngrofle im Verlauf der Kinetik gut abgebildet wird, steht die Beschreibung des
rekristallisierten Anteils bzw. der Entfestigung etwas weniger gut dar. Zwar stimmen
auch hier die Tendenzen hinsichtlich der Messwerte, es gibt aber auch einige unerklar-
liche Ausreifler in der Simulation. Die beste Moglichkeit diesen Teil des Modells zu
verbessern, liegt in einer Ausarbeitung des Verfestigungsmodells und der Beschreibung
der Triebkréfte.

Die Ausscheidungen stehen, was die Groflenverteilung als auch die Zusammensetzung
angeht der Realitét in nichts nach. Kleinere Abweichungen kénnen zum Teil auch durch
eine reduzierte Statistik erklart werden, da in Proben, welche eine Warmebehandlung
bei hohen Temperaturen durchlaufen haben, nur noch wenige Ausscheidungen zu fin-
den sind. Auffillig ist eine Abweichung der Kinetik im Temperaturbereich von 1150°C,

wobei hier die Anderung der Zusammensetzung im Modell zu langsam zu sein scheint.

Das grofite Potential fiir Verbesserungen ist im Bereich der Wechselwirkungen von Aus-
scheidungen mit Korngrenzen. Insbesondere was das unterschiedliches Pinning-Verhalten
aufgrund der Partikelform angeht, aber auch beziiglich der inhomogenen, sehr lokalen
Ausscheidung im Zusammenspiel mit Deformation und Rekristallisation, besteht eine

sehr gute Moglichkeit zur Verbesserung der Ergebnisse. Hierfiir stellt der Ansatz eine



176 6 Zusammenfassung

gute Grundlage fiir zukiinftige Erweiterungen dar, implementiert iiber einen statisti-

schen Ansatz.
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