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Einleitung 1

1 Einleitung

Aufgrund der steigenden Anforderungen an die Eigenschaften von Stéhlen durch die
Industrie werden Materialien mit hoher Festigkeit bei guter Zahigkeit benétigt. Eine
Stahlsorte, die dieses Anforderungsprofil besitzt, ist die Gruppe der Vergitungsstéhle
[1]. Aus diesem Grund wird diese Werkstoffgruppe in vielen Anwendungsbereichen
eingesetzt, unter anderem in der Automobilindustrie bei Wellen, Federn und
Zahnradern. Vergltungsstahle erhalten ihre Eigenschaften durch eine Warme-
behandlung, die aus zwei Stufen besteht, dem Harten und dem Anlassen [2].

Eine weitere Moglichkeit, die Eigenschaften von Stahlen mit niedrigem und mittlerem
C-Gehalt zu verbessern, bieten Mikrolegierungselemente. Hierbei wird durch
Zulegieren von geringen Mengen an Nb, V, Al oder Ti die Festigkeit verbessert.
Aufgrund von Karbid- oder Nitridbildung kommt es zu einer Kornfeinung sowie zu
einer Ausscheidungshartung. Durch das feinere Korn wird nicht nur die Festigkeit,
sondern auch die Zahigkeit erhéht [3].

Nun stellt sich die Frage, wie sich das Mikrolegieren mit Nb und V auf das Gefiige
und die mechanischen Eigenschaften eines Vergitungsstahles auswirkt. Im Rahmen
dieser Arbeit, welche am CD-Labor ,Early Stages of Precipitation” in Kooperation mit
»otahl Judenburg GmbH* durchgefiihrt wurde, wird versucht, dieser Problemstellung
auf den Grund zu gehen.

Die Fragestellung ist in der Literatur kaum diskutiert, und bisher gibt es noch wenige
Untersuchungen an mikrolegierten Verglitungsstahlen [4-6]. Zusatzlich handelt es
sich bei keiner Untersuchung um eine Kurzzeitwarmebehandlung, sondern nur um
konventionelle Warmebehandlungen. An diesem Thema ist auch der Industriepartner
»otahl Judenburg GmbH® interessiert, um ein mdglicherweise neues Werkstoff-
konzept fur die Automobilindustrie zu erstellen.

Untersucht werden daher folgende drei Varianten eines 42CrMo4 Vergltungsstahles:
* Basisvariante (42CrMo4)
* Basisvariante mit 0,049 m.% Nb (42CrMo4 + Nb)
* Basisvariante mit 0,049 m.% Nb und 0,13 m.% V (42CrMo4 + Nb + V)

Zur Ermittlung der Einflisse durch die Mikrolegierungselemente wird das Material im
Ausgangszustand sowie nach dem Lo&sungsglihen und Anlassen auf
unterschiedlichen Temperaturen untersucht. Die Analyse der Mikrostruktur erfolgt
mittels Lichtmikroskop, Transmissionselektronenmikroskop (TEM) und Atomsonde
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(APT). Die mechanischen Eigenschaften werden durch Hartemessungen und

Zugversuche charakterisiert.
Weiters wird der Einfluss der Mikrolegierungselemente auf das Zeit-Temperatur-

Umwandlungs-Schaubild (ZTU-Schaubild) untersucht.
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2 \Vergiitungsstahl

Vergiutungsstahle sind, laut DIN EN 10083, Maschinenbaustéhle, die sich durch ihre
chemische Zusammensetzung zum Haérten eignen. Im vergiteten Zustand, also nach
dem Anlassen, weisen sie bei gegebener Zugfestigkeit gute Zahigkeitswerte auf [7].
Vergiutungsstahle finden im Maschinen- und Fahrzeugbau aufgrund der guten
dynamischen Beanspruchbarkeit Verwendung. Die Gebrauchseigenschaften erhalten
sie durch eine anforderungsabhangige Warmebehandlung [8].

Klassische Vergltungsstédhle weisen einen C-Gehalt von 0,2 m.% bis 0,65 m.% auf
und werden im Allgemeinen bei Temperaturen Uber 500°C angelassen. Die
mechanischen Eigenschaften sind von der chemischen Zusammensetzung und der
Warmebehandlung, insbesondere der Anlasstemperatur, abhangig [8].

21 Chemische Zusammensetzung

Zu den wichtigsten Legierungselementen bei Vergltungsstéhlen zahlen C, Mn, Si, Ni,
Cr, Mo und B.

Mit héherem C-Gehalt wird auf Kosten der Zahigkeit die Festigkeit erhdht. Mn
verbessert hingegen bei einem Gehalt von unter 0,1 m.% die Festigkeit und die
Zahigkeit. Uber 0,1 m.% wird die Neigung zur Anlasssprédigkeit erhéht, die Zahigkeit
reduziert und die Gefahr von Seigerungen steigt [8].

Si wird aufgrund seiner hohen Sauerstoffaffinitdt als Desoxidationsmittel eingesetzt.
Zum Beruhigen der Stadhle werden dem Stahl ungefahr 0,2 m.% an Si zulegiert.
Weiters erhéht es die Hartbarkeit und die Zugfestigkeit, ohne die Dehnung
wesentlich zu reduzieren [9].

Auch Ni bewirkt durch die Bildung feinerer Karbide eine Festigkeitssteigerung und
eine Verbesserung der Zahigkeit bei tiefen Temperaturen. Allerdings ist Ni ein
Austenitstabilisator und erhéht die Neigung zur Anlasssprédigkeit [8].

Cr erhéht den Karbidgehalt und verschiebt den Perlitpunkt zu niedrigeren C-Gehalten.
Weiters bildet es leicht Sonderkarbide und erhéht somit die Anlassbestandigkeit.
Zusatzlich wird durch Cr die Durchhartbarkeit verbessert und es wirkt kornfeinernd [8].
Mo verbessert die Hartbarkeit, verringert die Gefahr der Anlasssprédigkeit und
unterdriickt zugunsten von Bainit die Perlitstufe. Mo wird meisten in Verbindung mit
Cr und Ni zu Stahlen legiert. Cr-Mo-Stahle erzielen im Vergleich zu den unlegierten
Stahlen eine bessere Hartbarkeit und eine erhéhte Zahigkeit [8].

B verbessert die Hartbarkeit so stark, dass der Effekt sogar bei geringen Mengen
(0,0008 m.%) auftritt. Durch B wird weiters die Bildung von Bainit begunstigt, und B
wird daher verwendet, um rein bainitische Geflige herzustellen [8].



Verguten 4

3  Vergiiten

Verguten ist eine Warmebehandlung, die aus Harten und Anlassen besteht. Durch
das Anlassen wird die gewlinschte Kombination der mechanischen Eigenschaften,
insbesondere der Zahigkeit und Duktilitat, erreicht.

Durch das Verguten ist es mdglich, eine hohe Festigkeit bei einer hohen Zéhigkeit zu
erlangen. AulRerdem ist es vorteilhaft, dass die mechanischen Eigenschaften durch
die Abschreck- bzw. Anlassbedingungen wie gewinscht eingestellt werden kénnen
[10].

Zu Beginn wird der Werkstoff gehartet, wobei es zur Martensitbildung kommt. Der
Werkstoff wird aus dem Austenitgebiet mit einer Abkihlgeschwindigkeit, die tGber der
unteren Kritischen liegt, abgeschreckt. Die untere kritische Abklhlgeschwindigkeit ist
jene, die gerade ausreicht, dass sich Martensit im Geflige ausbildet. Dieser weist
zwar eine hohe Festigkeit auf, aber nur eine geringe Zahigkeit [11].

Aufgrund der schnellen Auflésung der Karbide beim Austenitisieren neigen die
Vergutungsstahle zur Grobkornbildung. Daher ist es notwendig, beim Harten sehr
enge Toleranzen bei der Temperatur vorzugeben, welche die wirtschaftliche
Verarbeitung erschweren. Diese Neigung kann durch ein Zulegieren von V verringert
werden [8].

Um die mechanischen Eigenschaften zu verbessern, insbesondere die Zahigkeit,
wird der Werkstoff angelassen. Hierbei handelt es sich um eine Warmebehandlung
unterhalb von Acs [12]. In den meisten Faéllen erfolgt das Anlassen von
Vergutungsstahlen in einem Temperaturbereich von 550°C und 650°C [8]. Allgemein
verringern sich mit steigender Anlasstemperatur die Festigkeit und die Dehngrenze,
wahrend die Bruchdehnung, die Brucheinschnirung und die Kerbschlagarbeit
zunehmen [12]. Die guten Kerbschlageigenschaften erhalt man aufgrund des durch
die Vergitung entstehenden gleichmafRigen und feinen Gefliges. Kommt es durch
unterschiedliche Warmebehandlungen zu nur geringfligigen Abweichungen des
Gefliges, so kann sich die Kerbschlagzahigkeit, im Gegensatz zur Festigkeit, bereits
massiv unterscheiden [8].

Abbildung 3.1 zeigt die Anderung der mechanischen Kennwerte (Zugfestigkeit (Rm),
0,2 %-Dehngrenze (Rpo2), Bruchdehnung (A), Brucheinschnirung (2)) in
Abhangigkeit von der Anlasstemperatur eines geharteten 50CrMo4-
Vergutungsstahles. Mit steigender Anlasstemperatur sinkt die Zugfestigkeit und
analog dazu die 0,2 %-Dehngrenze. Kontrér dazu verhalten sich die Bruchdehnung
und die Brucheinschnirung. Sie nehmen mit héherer Anlasstemperatur zu.
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Abb. 3.1: Anderung der mechanischen Eigenschaften eines gehérteten 50CrMo4-
Stahles in Abh&ngigkeit von der Anlasstemperatur [12]

Je nach Anlasstemperatur laufen im Werkstoff verschiedene Vorgadnge ab. Die
Temperaturbereiche und die zugehérigen Vorgdnge werden in vier Anlassstufen
eingeteilt [13].

Die erste Anlassstufe erstreckt sich Uber einen Temperaturbereich von 100°C bis
200°C. Sie kann aber bei héheren C-Gehalten bereits bei 50°C beginnen und bei
héheren Legierungsgehalten bis 250°C reichen. In diesem Bereich beginnt sich, bei
einem C-Gehalt von mehr als 0,2 m.%, der C aus dem verspannten Martensit
auszuscheiden, und es entstehen sogenannte e-Karbide (Fe,4C). Somit sinkt die
Martensittetragonalitat. Bei weniger als 0,2 m.% C kommt es zu keiner Bildung des ¢-
Karbides, da sich der grote Teil des C an Leerstellen, Versetzungen und
Korngrenzen anlagert und sich nicht in L6sung im Martensit befindet [13].

Die zweite Anlassstufe existiert im Bereich von 230°C bis 320°C. Hierbei zerfallt der
vorhandene Restaustenit in Karbid- und Ferritbereiche. Dies geschieht durch einen
Umwandlungsprozess, der dem bei der Bainitbildung vorkommenden &hnlich ist [13].

Die dritte Anlassstufe Uberlappt mit der zweiten und ist in einem Bereich von 200°C
bis 350°C angesiedelt. In dieser Stufe entsteht Fe;C, und die Anzahl an e-Karbiden
ist ricklaufig. Nach dem Ausscheiden der Fes;C-Partikel kann es zur Vergréberung
bzw. Auflésung (Ostwald-Reifung) der Ausscheidungen kommen. Weiters tritt zur
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Verringerung der Oberflachenenergie, bei héheren Temperaturen (zirka 700°C) fir
kurze Zeit oder bei niedrigeren Temperaturen (zirka 350°C) fir lange Zeit, eine
Globularisierung der Fe;C-Ausscheidungen ein [13].

Die vierte Anlassstufe befindet sich im Bereich von 500°C bis 650°C. Hierbei beginnt
der Werkstoff zunehmend zu rekristallisieren, und es bilden sich Sonderkarbide.
Letztgenannte filhren zur Sekundarhdrtung bei der Anwesenheit von C-affinen
Elementen wie Mo, V, W, Ta, Ti und Nb. Die Sonderkarbidbildung beginnt erst nach
langerer Verweildauer in diesem Temperaturbereich [13].

Allgemein werden durch steigenden Legierungsgehalt die Anlassstufen zu héheren
Temperaturen verschoben. Nur Ni und Mn zeigen partiell eine umgekehrte Wirkung.
So wirkt zum Beispiel Si als Anlassverzdégerer und verschiebt den Existenzbereich
des e-Karbides, welches in der dritten Anlassstufe zerfallt, auf bis zu 600°C (bei
einem Si-Gehalt von 4 m.%) [13].

Zu beachten ist, dass durch das Anlassen in bestimmten Temperaturbereichen eine
Versprodung moéglich ist, welche durch eine Abnahme der Kerbschlagzahigkeit
messbar ist. Dies ist zwischen 250°C und 350°C und bei 500°C der Fall. Die
Versprédung bei einer Anlasstemperatur von 300°C wird durch Entmischungen von
C, die durch die Karbidumwandlungen entstehen, aber auch durch Entmischungen
von unerwilnschten Verunreinigungen (Antimon, Arsen, Phosphor usw.) begriindet.
Beim Anlassen bei 500°C bewirken laut Literatur besonders P-Segregationen, aber
auch Ansammlungen von Arsen, Antimon und Zinn an den Korngrenzen die
Versprédung [12,14]. Die Anlassversprédung bei 500°C ist im Gegensatz zur
Versprédung bei einer Anlasstemperatur von 300°C reversibel und kann durch eine
langzeitige GlUihung oberhalb von 600°C mit schneller Abkihlung wieder beseitigt
werden [14].

Verwendung finden Vergitungsstahle bei Betriebstemperaturen, die entsprechend
weit unter der Anlasstemperatur liegen. Werden die Bauteile bei hdéheren
Temperaturen verwendet, muss man anlassbestandig legierte Stahle verwenden [8].
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3.1  Kurzzeitwdarmebehandlung

Der Industriepartner ,Stahl Judenburg GmbH“ hat neben der konventionellen
Warmebehandlung eine Kernkompetenz bei der induktiven Warmebehandlung.
Anders als bei dem konventionellen Vergiten ist hierbei die Aufheizgeschwindigkeit
erhéht und die Haltezeit auf der Zieltemperatur auf wenige Sekunden reduziert. Eine
solche Warmebehandlung wird als Kurzzeitwarmebehandlung bezeichnet. Die in der
Mikrostruktur auftretenden Unterschiede zwischen dem konventionellen Vergiiten
und dem Kurzzeitvergiten werden in diesem Kapitel beschrieben.

3.1.1 Kurzzeitaustenitisieren

Informationen Uber die Umwandlungsvorgénge, die Karbidauflésung, die
Homogenitat und die KorngréRe beim Austenitisieren geben die Zeit-Temperatur-
Austenitisierungs-Schaubilder (ZTA-Schaubild). Die Vorgdnge beim Aufheizvorgang
sind diffusionsgesteuert. Zu Beginn bildet sich ein Austenitkeim an der Karbid/Ferrit-
Grenzflache. Im Anschluss daran wachst der Austenit an der Austenit/Ferrit-
Grenzflache. Hierzu muss der C, der fiir die Austenit/Ferrit-Umwandlung nétig ist, an
der Grenzflache Karbid/Austenit in Lésung gehen und durch den Austenit
transportiert werden. Dies fuhrt zur Auflésung der Karbide. Letztlich findet noch eine
Homogenisierung des Austenits statt [15-17].

Die gleichmaRige Verteilung der Legierungselemente im Austenit ist von
wesentlichem Einfluss auf die Eigenschaften des warmebehandelten Werkstoffes.
Durch entsprechend lange Haltezeiten versucht man die Homogenitat bei
konventionellen Warmebehandlungen zu gewahrleisten [15]. Gleichzeitig ist darauf
zu achten, dass das Austenitkorn aufgrund von langen Haltezeiten und niedrigen
Heizraten nicht zu grof3 wird.

Abbildung 3.2 zeigt ein ZTA-Schaubild des Vergitungsstahles 42CrMo4. Es ist zu
erkennen, dass mit steigender Austenitisierungstemperatur abhangig von der
Haltezeit sich ein zweiphasiges (Ferrit und Karbide), ein dreiphasiges (Ferrit, Austenit
und Karbide) und schlie3lich ein einphasiges Gefiige (Austenit) einstellt. Der Austenit
homogenisiert sich mit zunehmender Haltezeit oder entsprechend hoher
Austenitisierungstemperatur. Weiters zeigt die Abbildung, dass mit erhdhter
Verweildauer und Haltetemperatur die Korngré3e zunimmt. Des Weiteren ist zu
erkennen, dass mit steigender Aufheizgeschwindigkeit die Umwandlungs-
temperaturen (Ac1, Acz) zu héheren Temperaturen verschoben werden.
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Abb. 3.2: Kontinuierliches ZTA-Schaubild eines 42CrMo4-Stahles [17]

Bei untereutektoiden Stahlen, welche einen C-Gehalt <0,8 m.% haben, liegen die
Temperaturen der konventionellen Langzeitaustenitisierung oberhalb von Acsz. Da
hierbei die Karbidauflésung und die Homogenisierung schnell ablaufen und der
niedrige C-Gehalt keine Uberhitzung (der C-Gehalt im Grundgitter steigt, die
Martensitnadeln vergrébern und der Restaustenitanteil nimmt zu) zuldsst, sind keine
gravierenden Unterschiede zwischen Kurzzeit- und Langzeitaustenitisierung zu
erwarten [15].

3.1.2 Kurzzeitanlassen

Alle beim Anlassen ablaufenden Vorgéange sind diffusionsgesteuert. Folglich sind sie
zeit- und temperaturabhéngig. Daher liegt es nahe, dass derselbe Gefligezustand bei
einer entsprechend hdéher gewahlten Anlasstemperatur bei verkirzter Gesamt-
zykluszeit resultiert wie bei einer niedrigeren Temperatur mit verlangerter Zykluszeit.
Allerdings kénnen neben graduellen Veranderungen der mikrostrukturellen Ablaufe
Anderungen der Eigenspannungen nicht ausgeschlossen werden [13].

Als OrientierungsgréRe im Rahmen der Kurzzeitwarmebehandlung dient die
Aufheizgeschwindigkeit. Je héher die Aufheizgeschwindigkeit ist, desto héher ist die
Spitzentemperatur (= Endpunkt der Aufheizflanke). Logischerweise erfordert dies
eine sinnvolle Reduktion der Haltedauer auf der Spitzentemperatur.

Das Anlassen kann man nach der Aufheizgeschwindigkeit in 4 Bereiche einteilen.
Anlassen erfolgt bei einer Aufheizgeschwindigkeit von <3 K/s und einer Haltedauer
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von Stunden bis Minuten. Zwischen 3 und 50 K/s handelt es sich um beschleunigtes
Anlassen. Hierbei kann die Haltedauer bereits wenige Sekunden betragen. Von
Schnellanlassen spricht man in einem Geschwindigkeitsbereich von 50 bis 5*10* K/s
und die Haltedauer liegt zwischen Sekunden und Millisekunden. Bei einer noch
hoéheren Aufheizgeschwindigkeit und geringeren Haltedauer handelt es sich um
Impulsanlassen [13]. Das Induktionsanlassen liegt folglich im Bereich des
beschleunigten Anlassens.

Folgende Anderungen wurden durch das Kurzzeitanlassen bei Aufheiz-
geschwindigkeiten von 100 bis 50*10* K/s an unlegierten Stahlen mit C-Gehalten
zwischen zirka 0,5 und 1,5 m.% und einigen legierten Stahlen, unter anderem den
Federstahlen 60MnSi7 und 65Mn4, wahrgenommen:

* Die Temperaturbereiche der 1. und 3. Anlassstufe verschieben sich zu
héheren Temperaturen [13].

e Die 1. und 3. Anlassstufe laufen vollstandig in der Aufheizphase ab.
Voraussetzung dafir ist, dass die Anlasstemperatur oberhalb der Obergrenze
des Anlasstemperaturbereiches liegt. Zu beachten ist, dass sich die
Obergrenze des Anlasstemperaturbereiches, wie im oberen Punkt
beschrieben, zu héheren Temperaturen verschiebt [13].

* Der in der 3. Anlassstufe ausgeschiedene Zementit ist umso disperser verteilt,
je héher die Aufheizgeschwindigkeit ist, und weist eine wesentlich héhere
Defektdichte auf [13].

* Je hoher die Haltezeit gewahlt wird, desto geringer ist die Anzahl der
Zementitausscheidungen, und die Teilchen sind gréf3er [16].

* Aufgrund der verkirzten Anlasszeiten ist der Erholungsvorgang nacheilend,
und ein Grofteil der Defektstellen bleibt erhalten. Somit bleiben die dort
befindlichen C-Atome an diesen Stelle angelagert und werden zumindest zu
einem betrachtlichen Teil nicht wie beim ,konventionellen® Anlassen als Karbid
ausgeschieden (3. Anlassstufe) [13].

* Die 2. Anlassstufe wird so angehoben, dass sie sich mit der 3. Anlassstufe
Uberlappt, wodurch es schwierig ist, dartiber eine klare Aussage zu treffen [13].
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4 Mikrolegierungselemente

Mikrolegierte Stahle finden in einem groRen Bereich Verwendung. Hierzu gehdéren
unter anderem Rohrleitungen, Beférderungsmittel, Tanklager, Briicken, Strommasten
und Bohrinseln [18]. Obwohl mikrolegierte Stahle teurer sind, kann es durch die
Verwendung hochfester Stéhle in der Bauindustrie zu einer direkten Reduktion der
Materialkosten kommen, indem der Querschnitt reduziert werden kann. Fir die
Automobilindustrie sind diese Werkstoffe interessant, da hiermit eine signifikante
Gewichtsreduzierung erreicht werden kann [19]. In den letzten Jahrzehnten stieg der
Verbrauch an Ol und Gas enorm an. Eine betréchtliche Kostensenkung fiir die
Erdélbeférderung ist durch die Verwendung von Rohrleitungen mit einem gréReren
Durchmesser und einem hdherem Druck mdglich [20]. Beide Faktoren kénnen
wirtschaftlich durch den Gebrauch von mikrolegierten Stahlen erreicht werden.
Weiters ist fiir all diese Bereiche die Schweil3barkeit ein wichtiger Punkt. Traditionell
wird die Zugfestigkeit erhéht, indem der Gehalt an C und/oder Mn erhéht wird, was
die SchweilRbarkeit und die Umformbarkeit verschlechtert [21]. Im Gegensatz hierzu
kann bei mikrolegierten Stahlen eine hohe Festigkeit mit geringeren C- und Mn-
Gehalten erreicht werden [20].

Unter mikrolegierten Stahlen versteht man Stahle, die mit Al, V, Nb und Ti oder einer
Kombination dieser Elemente legiert sind. Der Legierungsgehalt dieser Elemente ist
vorzugsweise kleiner als 0,1 m.%. Durch die Zugabe der Mikrolegierungselemente
kommt es zur Bildung von Ausscheidungen, die zum einen zu einer Hartung
beitragen und zum anderen aufgrund des ,Zener-drag“-Effektes zu einem feineren
Korn flhren [22-24]. Lésen sich die feinen Ausscheidungen auf, tritt ein sprunghafter
Anstieg der AustenitkorngrofRe ein. Je nach Stabilitdt der Ausscheidungen erfolgt
dieser Effekt bei unterschiedlichen Temperaturen [25]. Weiters tritt durch die
gelésten Mikrolegierungselemente durch den ,solute-drag“-Effekt zusatzlich eine
Hemmung des Austenitkornwachstums ein [23,24]. Dariber hinaus bewirken die
Mikrolegierungselemente eine Verzégerung der Rekristallisation und der y -2 a
Umwandlung [22,26-29]. Aufgrund dieser Effekte wird die Streckgrenze erhéht, und
die Spréd-Duktil-Ubergangstemperatur wird je nach Anteil der Kornfeinung erhéht
bzw. gesenkt [30,31].
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4.1 Aluminium (Al)

Al wird im Allgemeinen zur Desoxidation verwendet. Durch Al kann es zur Bildung
von Al-Nitriden kommen, welche nur eine sehr geringe L&slichkeit aufweisen. Al-
Nitrid besitzt eine hexagonale Kristallstruktur [32]. Diese inkohdrente Phase
behindert in der Folge die Korngrenzen des Austenits in ihren Bewegungen und tragt
somit zur Bildung eines feineren Kornes bei [33].

4.2 Titan (Ti)

Aufgrund der niedrigen Ldslichkeit von Ti-Nitriden in Austenit [34] sind diese bis zum
Schmelzpunkt und teilweise dartber stabil [35]. Daher ist Ti in Verbindung mit N ein
ideales Element, um das Kornwachstum des Austenits unter hohen Temperaturen
herabzusetzen.

Medina et al. [36] beschreiben, dass die geringsten Austenitkorngré3en bei einem Ti-
N-Verhéltnis von 2:1 entstehen. Aus diesem Grund ist die verwendete Menge an Ti
als Mikrolegierungselement relativ gering. Weiters war die Grélke der
Ausscheidungen breit verteilt (10° bis 10° m), wobei nur die feinen Partikel (unter
100 nm) die Korngrenzen festhielten.

4.3 Niob (Nb)

Nb wirkt sich grundsatzlich mit drei nennenswerten Effekten auf die Mikrostruktur im
Stahl aus. Das sind die Kornfeinung, eine Verzégerung der Rekristallisation und ein
Einfluss auf die y > a Umwandlung [22].

Weiters kann es durch die feinen Ausscheidungen der Nb-Karbonitride zu einer
Ausscheidungshartung kommen [23].

Einen Uberblick tiber die Anderung der Mikrostruktur durch geléstes oder ungeléstes
Nb und infolgedessen der mechanischen Eigenschaften zeigt Abbildung 4.1. Durch
ungeloste Nb-Karbide wird das Austenitkorn am Wachstum behindert und ein
feineres Austenitkorn resultiert. Geléstes Nb hemmt das sekundére Kornwachstum
nach der Rekristallisation, behindert die Rekristallisation und verzégert die
Phasenumwandlung. Diese Effekte fihren zu einer Erhéhung der Zahigkeit und
Festigkeit. Eine Ausscheidungshéartung erfolgt, wenn sich das Nb im Ferrit
ausscheidet. Durch Ausscheiden des Nb im Austenit wird die Rekristallisation
behindert und folglich die Zahigkeit erhéht.
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Abb. 4.1: Ubersicht Uber die Anderung der Mikrostruktur durch das Zulegieren von
Nb bei Stahl mit mittlerem C-Gehalt [37]

4.3.1 Loslichkeit von Nb

Nb-Karbonitride besitzen im Vergleich zum V eine hdhere Stabilitdt. Sollte Nb in
Lésung gehen, ist folglich eine hdéhere Austenitisierungstemperatur nétig [18]. Um
eine Ausscheidungshartung bei Nb zu beobachten, missen sich feine Nb-
Karbonitride wahrend des AbklUhlvorgangs aus der L&sung ausscheiden. Im
allgemeinen Fall reicht eine Austenitisierungstemperatur im unteren Bereich des
Austenitgebietes aufgrund der geringen Léslichkeit dazu nicht aus [32].

Abbildung 4.2 zeigt die maximale Léslichkeit an Nb im Austenit in Abh&ngigkeit von
der Temperatur, dem C-Gehalt und dem N-Gehalt, wobei in a) der C-Gehalt und in b)
der N-Gehalt aufgetragen ist. Je héher der C- bzw. der N-Gehalt in der Legierung ist,
desto hdéher muss die Austenitisierungstemperatur gewéahlt werden, um die Nb-
Ausscheidungen aufzulésen. Befindet man sich oberhalb der Léslichkeitsisotherme,
existieren die jeweiligen Ausscheidungen im Geflige. Darunter sind die
Ausscheidungen instabil, und das Mikrolegierungselement ist in Lésung. Beispielhaft
wurden die Bereiche Austenit und Austenit+NbC bzw. Austenit+NbN fir eine
Temperatur von 1200°C eingetragen.



Mikrolegierungselemente 13

a) b)
: - 0.02 [ ; ~"Austenit + NbN
014 | | _ [ ; j \ bei 1200°C
! | i 1200°C f
0,12 |— i it NS
T e s e — _
e I ; s
2 \ Austenit + NbC - Lo | Austenit
£ 0,08 bei 1200° g \‘ ! \ 1100°C bei 1200°C
-D -E 0.01 :_ ...______\_....‘:_........,, ?\-Q... ,; URp—— ..E...v- L L] 3
Z 006 — (’ : SN N
\ 1000°C \ ~
0,04 ¥ 1200°C ] i N el
\A tenit bei 1200° IR T Mgl | . )
0.02 ustenit pel : . ] ~ \ - :
\_| 900°C Gl i T .
O 0 3 — \ Lo ] - ‘ ol Lt
0 0.1 0.2 d %4 0.02 004 006 008  O.1

Kohlenstoffgehalt in %

wi% niobium

Abb. 4.2: Léslichkeitsisotherme von a) NbC [25] und b) NbN im Austenit [38]

4.3.2 Einfluss auf die KorngroBe und Rekristallisation

Sowohl geléstes als auch ungeléstes Nb besitzt einen Einfluss auf das
Austenitkornwachstum. Die ungelésten Nb-Karbonitride hindern im Austenitgebiet
das Korn am Wachstum aufgrund des ,Zener-drag“-Effekts. Somit flhren sie zu
einem feineren Korn [24,33].

Durch geléstes Nb entsteht ein sogenannter ,solute-drag“-Effekt. Hierbei wird die
Bewegung der Versetzungen, Korngrenzen und Subkorngrenzen durch die gelésten
Legierungselemente verlangsamt und dadurch die Erholung und Rekristallisation
verzdgert. Weiters bewirkt das geléste Nb eine Verzerrung des Gitters, wodurch
ebenfalls eine Hemmung der Rekristallisation eintritt [27]. Andererseits kommt es
durch die Differenz der Léslichkeit zwischen den hohen und niedrigen Temperaturen
im Austenitgebiet, unter zirka 1000°C und bei einer vorangegangenen Verformung,
zu einer Ausscheidung von feinen Nb-Karbonitriden. Diese bewirken eine Fixierung
der Versetzungen und Korngrenzen und behindern somit die Keimbildung der
Rekristallisation [28]. Diese Mechanismen filhren in Kombination zu einer
Verzdgerung der Rekristallisation und zu einer Kornfeinung.

Dieser Effekt ist bei Nb stark ausgepréagt, geht allerdings stark verloren, wenn die
Verformung erst nach Ausscheidung der Nb-Karbonitride durchgefiihrt wird [29].
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4.3.3 Einfluss auf die y > a Umwandlung

Nb bewirkt im Allgemeinen eine Verschiebung der y 2 a Umwandlung zu niedrigeren
Temperaturen.

Dieser Effekt kann durch zwei Vorgange erklart werden. Zum einen wird die
Beweglichkeit von C durch die hohe Affinitat zum gelésten Nb gesenkt. Zum anderen
segregiert das geléste Nb an der y/a-Phasengrenze und behindert somit den Ferrit
am Wachstum [26].

Bei héheren Nb-Gehalten oder niedriger Austenitisierungstemperatur kann Nb nicht
vollstdndig in L&ésung gehen. Die ungeldsten Nb-Ausscheidungen fungieren dann als
Diffusionskeime fiir die Ferritbildung (diffusionskontrollierte Umwandlung). Dadurch
steigt die y/a-Umwandlungstemperatur wieder an, und die y 2> a Umwandlung
verschiebt sich zu kirzeren Zeiten. Ist das Nb gel6st, bewirkt es den gegenteiligen
Effekt [39-41].

Abbildung 4.3 zeigt zwei ZTU-Schaubilder nach dem Austenitisieren bei einer
Temperatur von 1300°C. Hierbei handelt es sich um einen unlegierten Stahl und um
den gleichen Stahl mit Nb. Es verschiebt sich durch die Anwesenheit von Nb die
y 2 a Umwandlung zu niedrigeren Temperaturen und zu langeren Zeiten. Folglich
wird die Perlithase zu langeren Zeiten verdréngt, und die Bainitnase verschiebt sich
zu niedrigeren Temperaturen. Die Martensitstarttemperatur zeigt hingegen keine
Veranderung durch die Zugabe von Nb.

Durch eine Vorumformung erhéht sich die Anzahl der Keimstellen, an denen sich
wiederum Nb-Ausscheidungen bilden. Diese bewirken dasselbe, wie unaufgeldste
Nb-Ausscheidungen, und die Phasenumwandlung wird beschleunigt.
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Abb. 4.3: ZTU-Schaubild mit und ohne Nb bei einer Austenitisierungstemperatur von
1300°C eines unlegierten Stahles [42]

4.3.4 Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften

Durch Nb kommt es im Allgemeinen zu einem Anstieg der Streckgrenze. Diese
Steigerung setzt sich zusammen aus einer Reduktion der Ferritkorngréfde und einer
Ausscheidungshartung. AuRerdem kann die Spréd-Duktil-Ubergangstemperatur
durch eine Kombination der beiden Mechanismen gesenkt werden [30].

Abbildung 4.4 zeigt den Einfluss von Nb auf die Streckgrenze und die
Ubergangstemperatur. Mit steigendem Nb-Gehalt erhéht sich die Streckgrenze
aufgrund einer Uberlagerung von Ausscheidungshartung und Kornfeinung. Weiters
ist ersichtlich, dass die Korngré3e nur bis zu einem Nb-Gehalt von zirka 0,04 m.%
abnimmt. Bei einer weiteren Steigerung des Nb-Gehaltes tritt keine Erhéhung der
Streckgrenze durch Kornfeinung mehr ein. Die Spréd-Duktil-Ubergangstemperatur
sinkt zu Beginn mit steigendem Nb-Gehalt aufgrund der Kornfeinung. Ab einem Nb-
Gehalt von zirka 0,04 m.% steigt die Ubergangstemperatur wieder an, da der
reduzierende Anteil, die Kornfeinung, wegféllt und der zweite Festigkeits-
steigerungsmechanismus, die Ausscheidungshartung, tberhand nimmt.
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Abb. 4.4: Einfluss von Nb auf die Streckgrenze und die Ubergangstemperatur [31]

4.4 Vanadium (V)

Der Mikrolegierungsgehalt von V betragt maximal 0,15 m.% [32]. Die Haupteffekte
von V sind eine Festigkeitssteigerung durch Ausscheidungen und eine Senkung der
y/a-Phasenumwandlungstemperatur [43].

4.4.1 Loslichkeit von V

V besitzt die héchste Ldéslichkeit aller Mikrolegierungselemente im Austenit [18].
Daher kénnen V-Ausscheidungen bei Austenitisierungstemperaturen von 1200°C
nicht zur Hemmung des Kornwachstums beitragen [24]. V besitzt bei 1200°C und
0,4 m.% C eine L&slichkeit von Gber 1 m.%. Im Vergleich hierzu gehen unter diesen
Bedingungen nur 0,027 m.% Nb in Lésung [43].

Bei V handelt es sich um einen starken Karbid- und Nitrid-Bildner, wobei, wie auch
bei anderen Mikrolegierungselementen, das Karbid eine héhere Léslichkeit als das
Nitrid besitzt [23]. Folglich scheidet sich V-Karbid erst wahrend oder nach der
Austenit-Ferrit-Phasenumwandlung aus, wodurch es zur Ausscheidungshartung
kommt [25].

Abbildung 4.5 zeigt die maximale Ld&slichkeit von V in Abhéangigkeit von der
Temperatur, dem C-Gehalt und dem N-Gehalt, wobei in a) der C-Gehalt und in b) der
N-Gehalt aufgetragen ist. Je héher der C- bzw. der N-Gehalt in der Legierung ist,
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desto hdher muss die Austenitisierungstemperatur gewdahlt werden, um die V-
Ausscheidungen aufzulésen. Beispielhaft wurden die Bereiche Austenit und
Austenit+VC bzw. Austenit+VN fir eine Temperatur von 1100°C eingetragen. Im
Vergleich zu Abbildung 4.2 ist die Menge des geldsten Mikrolegierungselementes
unter denselben Bedingungen (C-, N-Gehalt, Temperatur) um ein Vielfaches héher.

a) b)
BB oo i R : _ ]
T ; ‘ tenit + 0,14 :
S v Y \ 1000°C
215 0.08 Alstenit + w_&
£ ’ \ bei 900°C
;: 1 0,06
=
0,04
, * 745
W 0,02 | Austenit @0__0
: ' bei 900°C —
P Al Bl serdnct. T ToX. XX P 0 -
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 O 0,005 0101 0
wt% carbon SthkStOﬁ:gehaIt in 0/0
Abb. 4.5: Léslichkeitsisotherme von a) VC (—— ) und V4C3 ( ------ ) [38] und b) VN

im Austenit [25]

4.4.2 Einfluss auf die Rekristallisation

Durch V wird eine Verzégerung der Rekristallisation festgestellt. Im Vergleich zu Nb
ist dieser Effekt nur schwach ausgepragt. Die Verzégerung wird zum einen durch
verformungsinduzierte Ausscheidungen hervorgerufen. Diese entstehen an
Versetzungen und Korngrenzen. Dadurch wird die Mobilitdt verringert, und die
Erholung und Rekristallisation wird verzdgert. Zum anderen wurde eine Reduktion
der Bewegung der Austenitkorngrenze durch die Segregation von geléstem V an den
Austenitkorngrenzen festgestellt. Insbesondere dieser Effekt ist schwéacher
ausgepragt als bei Nb [23].

4.4.3 Einfluss auf die y > a Umwandlung

Geldstes V reduziert wie Nb die y/a-Umwandlungstemperatur. Weiters verringern die
bei der Interphasen-Ausscheidung entstehenden V-Karbonitride die Kinetik der y - a
Umwandlung. Somit wird die Umwandlung zusétzlich verzégert [44].
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Infolgedessen kommt es zu einer Verringerung des Lamellenabstandes des Perlits.
Dies bewirkt wiederum eine Erhéhung der Streckgrenze [43].

4.4.4 V-Ausscheidungen

Lui & Jonas [45] unterscheiden drei Bereiche, in denen es zur Ausscheidung kommt.
Typ I-Ausscheidungen entstehen in der Schmelze, an der Grenzflache zwischen &-
Ferrit und der Schmelze oder im &-Ferrit. Typ IlI-Ausscheidungen bilden sich im
Austenit. Und Typ Illl-Ausscheidungen entstehen wahrend oder nach dem
Austenit/Ferrit-Ubergang. Die  Ausscheidungshartung durch  V  wird von
Ausscheidungen des Typs Il verursacht.

Die Arten der ausgeschiedenen V-Karbonitride, die wahrend des Austenit-Ferrit-
Ubergangs oder bei niedrigeren Temperaturen entstehen, wurden von Honeycombe
wie folgt eingeteilt [46]:

* Gleichmallige Fasern/Latten
* Interphasen-Ausscheidung (planar oder nicht-planar)
* Entstehung von Ausscheidungen im V-lbersattigten Ferrit

Bei der Interphasen-Ausscheidung kommt es wahrend des Ubergangs von Austenit
zu Ferrit zwischen den Phasen zur Ausscheidung von V. Die Ausscheidungen sind in
regelmanigen Bandern zur y/a-Phasengrenzflache angeordnet [46].

Abbildung 4.6 zeigt reprasentativ Interphasen-Ausscheidung anhand eines TEM-
Dunkelfeld-Bildes. Die Ausscheidungen zeigen eine signifikante regelmafige
Anordnung.

' Stack] (!
A . ] .
L] g vl

1 Pyt L

C5 um AT | SN,
Abb. 4.6: Bei 790°C umgeformter 0,02 m.% C - 0,26 m.% V - 0,022 m.% N Stahl
zeigt anhand einer TEM-Dunkelfeldaufnahme Interphasen-Ausscheidung von V-

Karbonitriden [46]
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Es gibt zwei Modelle, die die Interphasen-Ausscheidung zu beschreiben versuchen.
Hierbei handelt es sich um das ,ledge“-Modell und das ,solute-depletion“-Modell [47].
Laut dem ,ledge“-Modell von Honeycombe entstehen die Ausscheidungen an
Grenzflachen mit niedriger Energie. In Abbildung 4.7 besitzen die waagrechten
Phasengrenzflachen eine niedrigere Energie als die senkrechten. Daher sind die
senkrechten Grenzflachen mobiler als die waagrechten, und die Interphasen-
Ausscheidungen kénnen sich an den stationdren waagrechten Phasengrenzflachen
bilden. Diese kénnen nun solange wachsen, bis sich eine erneute Ferritstufe Gber sie
schiebt [48]. Dies ist in Abbildung 4.7 schematisch angedeutet.

L ..i 4 &« ® § v ¥ I_
-l'l-l.l.l‘nl‘i-i‘l-l-t-l.I.t.i L] ih

a

Abb. 4.7: Vorgang beim ,lege“-Mechanismus [49]

Allerdings erklart der ,ledge“-Mechanismus nicht die charakteristische Abhangigkeit
des Abstandes der Ausscheidungsreihen von der Phasenumwandlungstemperatur
und der chemischen Zusammensetzung, speziell mit C, N und V [47].

Diese Abhangigkeit zeigt Abbildung 4.8. Der Abstand der Ausscheidungsreihen sinkt
mit reduzierter Phasenumwandlungstemperatur und hdherem N-Gehalt.
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Abb. 4.8: Abstand der Ausscheidungsreihen in  Abhangigkeit der
Umwandlungstemperatur und dem N-Gehalt [44]
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Diese Abhangigkeit versucht das ,solute-depletion“-Modell von Lagneborg und Zajac
[47] zu erklaren. Hierbei wird vermutet, dass sich aufgrund der geringeren L&slichkeit
von V im Ferrit die V-Konzentration an der Phasengrenzfliche erhéht. Ubersteigt
diese Konzentrationserhéhung einen kritischen Wert, kommt es zur Ausscheidung
von V-Karbonitriden, und die V-Konzentration fallt ab. Durch das Fortschreiten der
Phasengrenzflache steigt die V-Konzentration erneut an, bis wiederum der kritische
Wert erreicht wird. Somit kommt es zur periodischen Ausscheidung von V-
Karbonitriden.

Die Interphasen-Ausscheidung erfolgt bei héherer y/a-Umwandlungstemperatur
(700-800°C). Die Interphasen-Ausscheidung tritt vermehrt bei Stahlen mit einem
geringen C-Gehalt auf, da hierbei die y/a-Umwandlungstemperatur héher liegt [50].

Alternativ kbnnen Ausscheidungen im V-Ubersattigten Ferrit entstehen. Laut Literatur
wird in diesem Fall sowohl homogene [50] als auch heterogene Keimbildung [51] an
den Versetzungen vermutet. In diesem Fall besitzen die Ausscheidungen keine
reihenférmige  Anordnung. Bei einer typischen Zusammensetzung des
Mikrolegierungsstahles (0,1 m.% C und 0,1 m.% V) tritt dieser Vorgang unterhalb von
700°C auf.

4.4.5 Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften

Abbildung 4.9 zeigt den Einfluss von V in Abhangigkeit vom Legierungsgehalt auf die
Streckgrenze und die Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur. Die Kornfeinung und die
Ausscheidungshartung bewirken eine Steigerung der Streckgrenze. Im Vergleich zu
Nb Uberwiegt hierbei die Ausscheidungshéartung. Weiters fiihrt V durch die geringere
Kornfeinung, im Gegenteil zu Nb, nicht zu einer Reduktion der Spréd-Duktil-
Ubergangstemperatur [31].
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Abb. 4.9: Einfluss von V auf die Streckgrenze und die Ubergangstemperatur [31]

4.5 Niob und Vanadium

Die Idee des Zulegierens mehrerer Mikrolegierungselemente ist es, die
verschiedenen Effekte auszunitzen. Zum einen erhdlt man durch V die
Ausscheidungshartung. Zum anderen wird durch stabile Nb-Ausscheidungen das
Wachstum des Austenitkorns gehemmt, wodurch ein feineres Korn entsteht.
Zusatzlich ist eine Ausscheidungshartung durch Nb feststellbar [23].

Fegredo et al. [52] stellten zwischen V und NbV-Stahlen fest, dass es bei einer
Zugabe von 0,03-0,04 m.% Nb zwar zu einer Erhéhung der Streckgrenze kommt,
allerdings die Zahigkeit zurlickgeht. Bei einer weiteren Erhéhung des Nb-Gehaltes
konnte man nur noch eine geringe Steigerung der Festigkeit feststellen. Weiters
konnte bei den NbV-Stahlen ein feineres Korn beobachtet werden.

Ein &hnliches Ergebnis zeigt Abbildung 4.10. Hierbei sind die Beitrdge der
unterschiedlichen Festigkeitssteigerungsmechanismen eines mit Nb mikrolegierten,
warmgewalzten Stahles dargestellt. Im Vergleich dazu ist die Streckgrenze
desselben Stahles mit 0,07 m.% V dargestellt. Die Festigkeit setzt sich aus der
Grundfestigkeit (0p), der Mischkristallverfestigung von Si, Mn, und N, der Kornfeinung
nach Hall-Petch (d™?) und der Ausscheidungshéartung (Ac) zusammen. Der mit Nb
und V legierte Stahl besitzt eine signifikant héhere Streckgrenze, als der Nb-Stahl.
Dies entsteht durch eine weitere, geringfligige Abnahme der Korngréfde und einer
grolien Zunahme durch die zusatzliche Ausscheidungshartung.
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Abb. 4.10: Vergleich der Streckgrenze und der Festigkeitszusammensetzung eines
warmgewalzten 0,1 m.% C - 0,2 m.% Si- 1,4 m.% Mn - 0,04 m.% Nb Stahls ohne/mit
0,07 m.% V [53]

Untersuchungen von Schanmugam et al. [54] zeigten, dass sich bei einem V-Stahl
sogar mit geringen Mengen an Ti (0,008 m.%) und Nb (0,007 m.%) Karbonitride
eines Triplex-Typs ausscheiden. Da das Ti-Nitrid nur schwer I6slich ist, lagern sich
die Nb- und im Anschluss die V-Nitride und -Karbide an dem vorhandenen Keim an.
Es bilden sich Ausscheidungen, die folglich aus allen drei Mikrolegierungselementen
bestehen.
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5 Mikrolegierter vergiteter Stahl

Tekin & Kelly [55] berichten anhand von einem 0,1 m.% C — 0,5 m.% V und einem
0,2m.% C — 1 m.% V-Stahl von einer Verschiebung der ersten Anlassvorgéange zu
héheren Temperaturen. Folglich wird das Ausscheiden und das Wachstum von Fe;C
verzégert und die Erholung setzt erst ab einer Anlasstemperatur von zirka 600°C ein
[65,56]. Weiters konnten Tekin & Kelly [55] bei niedrigen Anlasstemperaturen (450°C
fur 15 h) V-Karbide an Versetzungen nachweisen. Diese Ausscheidungen waren
plattenférmig. Mit einer héheren Anlasstemperatur (600°C fir 15 h) entstanden
zusatzlich V-Karbide durch homogene Keimbildung. Bei einer Anlasstemperatur von
zirka 600°C konnte ein sekundares Hartemaximum und ein Festigkeitsanstieg
festgestellt werden. Hauptsachlich wird dies durch die Ausscheidungen an den
Versetzungen begrindet. Zusétzlich bewirken die homogenen Ausscheidungen eine
Harte- bzw. Festigkeitssteigerung.

Vlasov [5] beschreibt, dass die Zugabe von 0,01-0,1 m.% V zu einem 0,2 m.% C-
Stahl zu einer Hartesteigerung nach dem Anlassen bei 600°C fihrt. Er konnte V-
Karbid-Plattchen mit einer Dicke von einigen Nanometern beobachten.

Abbildung 5.1 zeigt anhand einer TEM-Hellfeldaufnahme fein verteilte V-Karbide an
einem 0,14 m.% C-Stahl mit 0,1 m.% V nach dem Anlassen bei 600°C fir 100 min.
Die Anzahl der Ausscheidungen und der Durchmesser stieg im Vergleich zum
Ausgangszustand nach dem Vergiten an [57,58]. Die Ausscheidungen besitzen
nach dem Verglten geringe Abstdnde und behindern die Versetzungen an der
Bewegung und der Erholung. Somit kommt es zur Ausbildung des sekundaren
Hartemaximums. Ob sich die Ausscheidungen bevorzugt an Versetzungen bilden,
wurde hierbei nicht untersucht [57].
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Abb. 5.1: Zeigt anhand einer TEM-Hellfeldaufnahme fein verteilte V-Karbide an
einem 0,14 m.% C-Stahl mit 0,1 m.% V nach dem Anlassen bei 600°C fir 100 min
[57]

Ahnliche Ergebnisse wie bei V konnten durch Nb festgestellt werden. Tanino &
Aoki [4] untersuchten einen 0,18 m.% C-Stahl mit 0,04 bzw. 0,56 m.% Nb. Trotz des
Anlassens bei 500°C fir eine Stunde war eine hohe Versetzungsdichte vorhanden.
Die Erholung wurde durch die Zugabe von Nb folglich verzégert. Sogar nach einer
Stunde bei 700°C konnte nur ein geringer Grad an Erholung beobachtet werden. Es
wurden koharente, feine Nb-Karbide mit einem Durchmesser von ungefahr 10 nm
entlang von Versetzungen nachgewiesen. Weiters konnte ein sekundéares
Hartemaximum zwischen 500-600°C gemessen werden. Das Hartemaximum ist mit
steigendem Nb-Gehalt starker ausgepragt und wird durch die Nb-Karbide an den
Versetzungen begrindet.

Irani et al. [59] untersuchten einen 0,2 m.% C-Stahl mit Nb (0,02-0,14 m.%). Hierbei
konnten sie ein sekundares Hartemaximum im Bereich von 500-650°C nach einer
Anlassdauer von 1 h messen. Auch sie berichten von Nb-Karbiden an Versetzungen.

Robertson [60] berichtet, dass Ti (0,01 m.%), Nb (0,008 m.%) und V (0,025 m.%) die
Anlassbestandigkeit erhéhen und folglich die Harteabnahme verzdgern. Er konnte
nach dem Anlassen bei 600°C fir 4 Stunden eine Steigerung der Harte von 35 HV30
durch das V und weitere 10 HV30 durch das Nb im Vergleich zum Referenzstahl
messen. Auch er vermutet, dass das geléste Nb und V zu den Versetzungen
segregiert und sich dort ausscheidet. Er konnte diese Ausscheidungen im TEM
jedoch aufgrund der geringen GréfRe nicht auflésen.
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Abbildung 5.2 zeigt eine von Jana et al. [6] gemessene Harteanlasskurve mit einem
reprasentativen, sekundaren Hartemaximum im Bereich von 400-600°C. Hierbei
wurden vier Varianten eines C-Mn-Cr-Stahles untersucht. Die Basisvariante (C-Mn-
Cr) wurde jeweils durch V, Nb und letztlich Ti erweitert. Die Proben wurden nach dem
Austenitisieren bei 950°C im Wasser abgeschreckt. AnschlieBend folgte das
Anlassen fur eine Dauer von 1 h. Der nicht mikrolegierte Stahl zeigt eine konstante
Harteabnahme mit steigender Anlasstemperatur. Im Gegensatz dazu zeigen die
mikrolegierten Stdhle (2,3 und 4) ein sekundares Hartemaximum im Bereich von
400-600°C. Dieses Maximum ist in der 4.Variante am starksten ausgepragt. In den
mikrolegierten Varianten haben sich nach dem Anlassen bei 600°C Ausscheidungen
an Versetzungen gebildet. Diese konnten aber auch aufgrund der geringen Gréfe im
TEM, trotz einer starken Vergré3erung nicht aufgeldst werden [6].

~a— Sied-1 [CVFCA

—o— Steal-2 [CM-Cr-V(0.11)-Ti(0.01)

—a— Steal-3 [CMV-Cr-V(0.11-Nb(0.08) Ti(0.01)
—v— Steel-4 [CVR-O-V(0.11}-Nb(0.03)-Ti(0.04)

8
g
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Abb. 5.2: Harteanlasskurven nach dem Austenitisieren bei 950°C fiur eine Stunde
eines C-Mn-Cr-Stahles und drei mikrolegierten Varianten [6]

Zusammenfassend konnte bei Stahlen, die mit V und/oder Nb mikrolegiert wurden,

* eine Verzbgerung der Erholung und

» feine Ausscheidungen an Versetzungen und in der Matrix
festgestellt werden. Diese beiden Effekte bewirken das sekundare Hartemaximum im
Bereich von 500-650°C [18,56]. Die Verzdégerung der Erholung kann durch den

,Solute-drag“- und den ,Zener-drag“-Effekt begrindet werden (siehe Kapitel 4.3.2
und 4.4.2).
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Aquivalent zur Harte wird von einer Steigerung der Streckgrenze berichtet [6,61].
Kubota et al. [62] beobachteten durch die Zugabe von zirka 0,05 m.% V zu einem
Stahl mit geringem C-Gehalt eine Streckgrenzenerhéhung nach dem Anlassen von
Uber 150 MPa.

Allerdings wird der Effekt der Hartesteigerung und Streckgrenzenerhéhung in einem
Bereich von 0,13-0,15 m.% Al durch eine Behinderung der Ausscheidung von V-
Karbide wahrend des Anlassens reduziert [63].
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6 Experimenteller Teil

6.1 Versuchsmaterial

Als Standard-Versuchswerkstoff wurde der Vergitungsstahl 42CrMo4 ausgewahlt.
Dieser diente als Referenz zu den zwei mit Nb oder Nb und V mikrolegierten
Varianten. Die Gehalte der Mikrolegierungselemente wurden in Anlehnung an eine
gleichzeitig am ,Department fir Werkstoffkunde und Werkstoffpriifung® laufenden
Dissertation von M. Néhrer ausgewéahlt. Die chemischen Zusammensetzungen der
unterschiedlichen Varianten sind in Tabelle 6.1 aufgelistet. Das Versuchsmaterial
wurde von der ,Voestalpine Stahl GmbH“ in Linz in Form einer Kleinschmelze
hergestellt. Im Anschluss wurden die Blécke zu Rundstaben in der ,Voestalpine Stahl
Donawitz GmbH Co & KG* mit einem Durchmesser von 32 mm geschmiedet.

Tab. 6.1: Chemische Zusammensetzungen der Versuchsschmelzen (m.%)

Legierungselement 42CrMo4 42CrMo4 + Nb | 42CrMo4 + Nb + V
C 0,43 0,43 0,43
Si 0,28 0,29 0,29
Mn 0,93 0,94 0,93
P 0,0055 0,0057 0,0062
S 0,012 0,0097 0,0068
Al 0,027 0,027 0,026
Cr 1,12 1,12 1,11
Ni 0,013 0,011 0,014
Mo 0,22 0,22 0,22
Cu 0,016 0,017 0,017
\Y 0,002 0,003 0,130
Nb <0,002 0,049 0,049
B 0,0004 0,0007 0,0008
Ti 0,002 0,003 0,003
N 0,0054 0,0051 0,0050
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6.2 Dilatometerversuche

Um eine Kurzzeitwdrmebehandlung zu simulieren und um das kontinuierliche ZTU-
Schaubild aufnehmen zu kénnen, wurde ein Dilatometer der Firma Bahr-DIL 805A
verwendet. Die Proben hatten jeweils eine Dimension von @ 4 x 15 mm und wurden
aus dem halben Radius der Rundstabe durch Sagen und Drehen hergestellt.

Das Aufheizen der Proben erfolgte im Dilatometer induktiv (ber einen
Hochfrequenzgenerator im Vakuum. Die Temperatur der Probe wurde durch ein
Thermoelement, welches auf der Probe durch Widerstandspunktschweilen befestigt
wurde, gemessen. Die Langenanderung wurde durch zwei Schubstangen kapazitiv
ermittelt.

6.2.1 Kontinuierliches ZTU-Schaubild

Nach der Aufnahme der Phasenumwandlungen in Abh&ngigkeit von der Abkuhlrate
wurde mithilfe der Software ,DIL805 WinTA 9.0“ das kontinuierliche ZTU-Schaubild
erstellt. Zur Aufnahme der Langenanderungs-Temperatur-Kurven wurden
verschiedene Messsysteme verwendet. Konkret handelte es sich hierbei um
Schubstangen aus Quarz oder Aluminiumoxid, Thermoelemente Typ S (Pt-Pt10Rh)
oder Typ B (Pt6Rh-Pt30Rh) und einem Mo-Plattchen mit einer Dicke von 0,2 mm als
Diffusionsbarriere zwischen dem Thermoelement und der Probe. In Tabelle 6.2 ist je
nach Messung das verwendete Messsystem aufgelistet. Insgesamt wurden zehn
Abkuhlkurven mit einer vorangegangen Austenitisierungstemperatur von 1250°C fir
3 s und einer Heizrate von 7,6 K/s analysiert. Zur Bestimmung der Ac-Temperatur
wurden die Proben mit einer Heizrate von 3 K/min erhitzt.
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42CrMo4

Schubstangen

Thermoelement

Mo-Plattchen

A [hs]

Quarz Aluminiumoxid

Typ S

Typ B

0,03

X

X

0,20

0,80

1,00

1,50

X | X | x| X

6,00

10,00

20,00

X | X|X|X|X|X|X

50,00

90,00

X | X | X| X | X

42CrMo4 + Nb + V

Schubstangen

Thermoelement

Mo-Plattchen

A

Quarz Aluminiumoxid

Typ S

Typ B

0,03

X

X

0,20

0,80

1,00

1,50

X | X | X| X

6,00

10,00

20,00

50,00

X | X | X|X|X|X|X]|X

90,00

X | X | X|X| X

Tab. 6.2: Verwendete Messsysteme zur Ermittlung des kontinuierlichen ZTU-
Schaubildes fir 42CrMo4 und 42CrMo4 + Nb + V

Die Bestimmung der Umwandlungspunkte wurde durch das Anlegen von Tangenten
an die Langendnderungs-Temperatur-Kurve durchgefihrt. Dies ist in Abbildung 6.1
dargestellt. Hierbei setzt die Umwandlung ein, sobald die grine Tangente die Kurve

verlasst [64].
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Abb. 6.1: Reprasentative Bestimmung des Beginns der Martensitbildung in der
Langenanderungs-Temperatur-Kurve des Standardwerkstoffes 42CrMo4

6.2.2 Warmebehandlung

Die Warmebehandlung erfolgte fir alle Proben, auller fur die Zugproben, im
Dilatometer. Allgemein handelt es sich bei der Warmebehandlung um einen
Vergutungsprozess. Die Parameter fir die Warmebehandlung wurden auf den
industriell angewendeten Prozess des Industriepartners abgestimmt. Eine
graphische Darstellung fir ein Beispiel der Warmebehandlung ist in Abbildung 6.2
ersichtlich. Es wurde eine Aufheizrate bis zur Austenitisierungstemperatur von
7,67 K/s und eine um den Faktor 2 unterschiedliche Rate von 15,34 K/s gewahlt. Die
Austenitisierungstemperatur war mit maximal 1250°C begrenzt. Die Haltezeit auf der
Austenitisierungstemperatur betrug 3 s. Im Anschluss folgte ein Abkihlen auf 45°C
mit einer tg;5-Zeit von 2 s. Nach einer neuerlichen Haltezeit von 15 s wurde die Probe
mit einer Heizrate von 6,83 K/s auf die variable Anlasstemperatur erwarmt. Die
folgende Abklhlung erfolgte mit einer tg5-Zeit von 100 s, wodurch eine Luftabkihlung
simuliert wurde. Als Thermoelement wurde in diesem Fall immer jenes des Typs S
(Pt-Pt10Rh) verwendet, und die Schubstangen bestanden aus Quarz.

Die Warmebehandlung fur das Material der Zugproben wurde bei der Stahl
Judenburg GmbH auf einer Produktionsanlage durchgefiihrt. Beim Material handelte
es sich um Rundstébe mit einem Durchmesser von 32 mm.
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Abb. 6.2: Reprasentative Darstellung des gesamten Vergutungsprozesses bei einer
Austenitisierungstemperatur von 1250°C und einer Anlasstemperatur von 660°C

6.3 Metallographische Untersuchungen

Die Dilatometerproben wurden nach der jeweiligen Warmebehandlung zusatzlich bei
200°C fir 15 min im Ofen N 7/H der Marke Nabertherm angelassen. Dadurch waren
die ehemaligen Austenitkérner im Endergebnis besser ersichtlich. Im Anschluss
wurden die Proben parallel zur Grund- bzw. Deckflache mittels der Trennmaschine
Brillant 221 der Marke ATM halbiert und mit Hilfe der Einbettpresse CitoPress-20 der
Marke Struers in die Warmeinbettmasse PolyFast derselben Marke eingebettet. Als
nachstes wurde durch Schleifen und Polieren (3 pm, 1 um jeweils fir 5 min) mit der
Schleif/Poliereinheit TegraForce-5 der Marke Struers eine kratzfreie, ebene
Oberflache erzeugt.

Zuletzt wurden die Proben mit dem Viella-Atzmittel (1 g Pikrinsdure, 95 cm® Ethanol,
5cm® Salzsdure (32 %ig)) bei Raumtemperatur fir 5 bis 10 s geatzt. Um das
Ergebnis zu verbessern, wurde teilweise erneut mit 1 ym fir wenige Sekunden
zwischenpoliert und der Atzvorgang wiederholt. In Abbildung 6.3 ist ein auf diesem
Weg erzeugtes Gefligebild dargestellt.
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Abb. 6.3: Reprasentatives Gefligebild zeigt die ehemaligen Austenitkorngrenzen
nach dem zusétzlichen Anlassen bei 200°C fir 15 min und der Atzung mit dem
Viella-Atzmittel

Die Auswertung der ehemaligen AustenitkorngréRe erfolgte fur die ASTM-GréRRe auf
dem Lichtmikroskop Univar der Marke Reichert bei einer Vergréfierung von 100:1
nach dem Vergleichsverfahren (DIN EN ISO 643). Zusatzlich erfolgte die
Bestimmung der mittleren KorngréRe durch eine Bildanalyse mit Hilfe der
Software ,analySIS“ auf dem Lichtmikroskop Polyvar der Marke Reichert-Jung auf
Basis des Linienschnittverfahrens. Zur Auswertung wurden ungefahr 200 Messungen
herangezogen.

6.4 Hartemessung

Zur Hartemessung wurden die Proben nach der gewinschten Warmebehandlung,
wie bereits in Kapitel 6.3 (ohne die Warmebehandlung bei 200°C fir 15 min)
beschrieben, eingebettet und eine ebene Oberflache hergestellt.

Die Harte der Proben wurde nach Vickers mit einer Belastung von zirka 98 N
gemessen. Die Harteprifung wurde nach DIN EN ISO 6507 auf der
Harteprifmaschine M4C 025 G3M der Marke EMCO-Test durchgefihrt. Die Harte
wurde pro Dilatometerprobe an drei Punkten gemessen, und daraus wurde der
Mittelwert gebildet.
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6.5 TEM-Proben-Préaparation und TEM-EDX-Gefiligeuntersuchungen

Die warmebehandelten Dilatometerproben wurden durch Drehen auf einen
Durchmesser von 3 mm reduziert. Davon wurden mittels der Trennmaschine
Brillant 221 der Marke ATM Scheiben mit einer Dicke von zirka 0,2 mm abgetrennt.
Durch Schleifpapier mit unterschiedlicher Kérnung (1200, 2400, 4000) wurden die
TEM-Proben auf eine Dicke von zirka 0,1 mm geschliffen.

Zuletzt wurden die Proben elektrolytisch auf der Poliereinheit TenuPol-5 der Marke
Struers bis zum Entstehen eines Loches poliert. Hierbei wurde der Elektrolyt A2 der
Marke Struers bei einer angelegten Spannung von 26,6 V bei 10°C verwendet.

Die Gefiligeuntersuchungen erfolgten auf dem TEM CM-12 der Marke Philips in
Kombination mit der Energiedispersen Analyseeinheit (EDX) EDAX der Marke
AMETEK. Die maximale Beschleunigungsspannung des TEM betragt 120 kV.
Mithilfe des EDX konnte die chemische Zusammensetzung des untersuchten
Bereiches festgestellt werden.

6.5.1 TEM-Funktionsweise

Im TEM wird eine dinne Probe von einem gleichmaRigen Elektronenstrahl
durchstrahlt. Die Betriebsspannung variiert je nach Modell zwischen 100 kV und
3 MV. Vom sogenannten Elektronengewehr wird ein Elektronenstrahl emittiert. Die
Elektronen stehen beim Durchstrahlen der Probe mit der Materie in Wechselwirkung.
Das bedeutet, dass sie durch die Atome elastisch und inelastisch gestreut werden
kénnen. Daher missen die Proben sehr dinn sein und durfen eine Dicke von 5-
100 nm fur Elektronen mit einer Energie von 100 keV nicht Uberschreiten. Die
maximal durchstrahlbare Dicke ist von der Dichte, der chemischen
Zusammensetzung und der erwlinschten Auflésung abhé&ngig. Die transmittierten
und interferierenden Elektronen werden dann durch ein Linsensystem (3-8 Linsen)
auf einer fluoreszierenden Oberflache abgebildet. Abhangig von den verwendeten
Linsen und Elektronenstrahlen ergeben sich unterschiedliche Modi. Hierbei handelt
es sich zum einen um den Beugungsbildmodus und zum anderen um den
Abbildungsmodus, wobei letzterer sich in Hell- und Dunkelfeldmethode unterteilt.
Zuletzt kann das Bild mit Hilfe einer CCD-Kamera digital aufgenommen und
gespeichert werden [65].
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6.5.2 EDX-Funktionsweise

Hierbei werden die Atome durch einen Elektronenstrahl angeregt. Das heil3t, dass
die Elektronen der Atome in einen héheren instabilen Zustand angehoben werden.
Fallen die Elektronen wieder in den stabilen, niedrigeren Zustand, wird die
Energiedifferenz in Form einer fir das Element charakteristischen, elektro-
magnetischen Strahlung abgegeben. Durch Halbleiterdetektoren kann die Energie
eines einzelnen Roéntgenquants gemessen werden und somit das Element
identifiziert werden [66].

6.6 Atomsonde
6.6.1 Praparation der Atomsondenproben

Aus den warmebehandelten Dilatometerproben wurden mit Hilfe der Prazisions-
schneidemaschine Accutom-5 der Marke Struers aus der Mitte vierkantige Stédbchen
mit einer Dimension von ungeféhr 0,3 x 0,3 x 10 mm herausgetrennt.

Diese Stabchen erhielten schlielllich elektrolytisch in zwei Schritten einen
Spitzenradius von ungefahr 50 nm. Im ersten Schritt wurde ein Hals erzeugt, der am
Ende dieses Schrittes abgetrennt wurde und so eine noch nicht ideale Spitze
zurlUcklie®. Dies erfolgte mittels einer Lésung aus 85 % Essigsdaure und 15 %
Perchlorsaure die sich auf einer inerten Flissigkeit namens ,Galden“ befand. Die
angelegte Spannung betrug 15 V. Im zweiten Schritt wurde die vorhandene Spitze
mit Hilfe von 2 % Perchlorsdure in Butyoxylethanol und einer angelegten Spannung
von 10 V nachgespitzt und gleichzeitig mikropoliert. Zuletzt wurden die Proben mit
Isopropanol gereinigt.

6.6.2 Messungen der Atomsondenproben

Die Proben wurden im Hochvakuum (<107 mbar) auf der Atomsonde IMAGO Leap-
3000XHR unter teilweise verschiedenen Bedingungen gemessen. Diese und die
zugehdrigen Parameter sind in Tabelle 6.3 aufgelistet. Durch die Atomsonde kénnen
Ausscheidungen und Atomcluster analysiert werden. Die Auswertung erfolgte mit der
Software ,IVAS 3.6.0“
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Tab. 6.3: Auflistung der verwendeten Parameter bei Messung der
Atomsondenproben
Zustand Ausgangszustand Austenitisiert 1250°C
Legierungsvariante Nb Nb + V Nb Nb + V
Laserenergie [nJ] 0,3 0,3 0,3
Erhéhung der Spannung/Puls 0,15
Pulsfrequenz [kHz] 250 250 200 200
Messtemperatur [K] 30 30 30 70
Zustand YempiEr Vergiitet 1250°C/660°C
1250°C/510°C
Legierungsvariante Nb + V Referenz Nb Nb + V
Laserenergie [nJ]
Erhéhung der Spannung/Puls 0,2 0,2 0,2 0,2
Pulsfrequenz [kHz] 200 200 200 200
Messtemperatur [K] 80 80 80 80

6.6.3 Funktion der Atomsonde

Die Atomsondenmessung kann im ,Voltage-Mode“ oder im ,Laser-Mode* erfolgen.

6.6.3.1 ,,Voltage-Modus*“

Durch das Anlegen einer Spannung im kV-Bereich und Spannungsimpulse erfolgt ein
Verdampfen der einzelnen Atome an der Probenspitze, die einen Radius von
50-100 nm aufweisen soll.
wahrgenommen. Durch ein Flugzeit-Massenspektrometer und die Zuweisung des

maximal Diese werden von einem Detektor
Massen-Ladungstrager-Verhaltnisses kann der ehemalige Aufenthaltsort in x-, y- und

z-Richtung sowie das Element identifiziert werden [67].

6.6.3.2 ,,Laser-Modus*

Eine alternative Methode, um das Feldverdampfen der Atome zu erreichen, ist der
,Laser-Modus". In diesem Modus wird anstelle des zusatzlichen Spannungsimpulses
ein Laserimpuls Uber einen kurzen Zeitraum (100 ps - 10 ns) auf die Probenspitze
abgegeben. Dabei erwdrmt sich die Probe, wodurch ein kurzzeitiges Abdampfen
eintritt. Die weitere Funktionsweise unterscheidet sich nicht von der im ,Voltage-
Modus*.
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Die Vorteile dieses Modus sind, dass elektrisch schlecht leitende, sowie sprdde
Materialien aufgrund der geringeren mechanischen Belastung gemessen werden
kénnen. Von Nachteil ist die diffizilere Rickkonstruktion, aufgrund des vermehrten
Auftretens von molekularen lonen. Weiters ist aufgrund der hdheren
Probentemperaturen eine Verfalschung der Ergebnisse durch die erhéhte
Oberflachenflachendiffusion der Atome mdglich [67-69].

6.7 Zugversuch

Die Zugversuche wurden nach der Norm DIN EN ISO 6892-1 Meth. B auf der
Materialprifmaschine Z250 der Marke Zwick bei Raumtemperatur mit einem
Keilschraubprobenhalter und Makro-Dehnungsaufnehmer durchgefiihrt. Die
Probenform der Zugproben war nach Form A 10 x 50 mm. Die Prifgeschwindigkeit
betrug 40 MPa/s und wurde wahrend der gesamten Messung nicht verandert. Die
per Zugversuch untersuchten Zustande sind in Tabelle 6.4 ersichtlich.

Tab. 6.4: Uberblick tiber die per Zugversuch untersuchten Zusténde

Ausgangszustand Austenitisiert 1250°C Vergutet 1250°C/660°C
42CrMo4 X
42CrMo4 + Nb X

42CrMo4 + Nb +V X
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7 Ergebnisse

7.1 Einfluss des Mikrolegierens auf das Umwandlungsverhalten —
ZTU-Schaubild

Abbildung 7.1 zeigt das ZTU-Schaubild des Vergitungsstahles 42CrMo4 nach dem
Austenitisieren bei 1250°C fiur 3 s. Die Bainitnase tritt zum ersten Mal nach ungefahr
900 s auf. Ferrit bildet sich nach zirka 1000 s, und Perlit entsteht nach zirka 1800 s
zum ersten Mal.
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Abb. 7.1: ZTU-Schaubild des Vergutungsstahls 42CrMo4

Vergleichsweise zeigt Abbildung 7.2 das ZTU-Schaubild des Vergltungsstahles
42CrMo4 mit den Mikrolegierungselementen Nb und V nach dem Austenitisieren bei
1250°C flur 3 s. Die Bainitnase tritt hierbei zum ersten Mal nach ungefahr 1500 s auf.
Ferrit bildet sich nach zirka 2000 s, und Perlit entsteht nach zirka 4300 s zum ersten
Mal.
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Abb. 7.2: ZTU-Schaubild des Vergitungsstahles 42CrMo4 mit den
Mikrolegierungselementen Nb und V

In beiden ZTU-Schaubildern kommt es nach dem Erreichen der Bainithase zur
Absenkung der Martensit-Starttemperatur und mit dem erstmaligen Ausbilden von
Ferrit zum Absinken der Ferrit-Bainit-Phasenumwandlungstemperatur.

Im Vergleich zwischen den beiden Schaubildern hat das Mikrolegieren weder einen
Einfluss auf die Martensit-Starttemperatur noch auf die ermittelten Acs- und Ac;-
Temperaturen. Allerdings ist eindeutig ersichtlich, dass sich die Bainit-, die Ferrit- und
Perlitnase zu langeren Zeiten verschieben. Dieser Effekt ist bei den beiden
Letztgenannten starker ausgepragt. Weiters finden die Umwandlungen bei
niedrigeren Temperaturen statt.

Somit entspricht das Ergebnis, jenem aus der Literatur flr nicht umgeformte
mikrolegierte Stahle [41,42].

Weiters wird hierbei festgestellt, dass sich beim Abschrecken mit einer tg;5-Zeit von
2 s sowohl beim Referenzstahl als auch bei den mikrolegierten Varianten ein
martensitisches Gefiige einstellt. Daher kann die tgs-Zeit nach dem Austenitisieren
mit 2 s festgelegt werden. Dieser Wert entspricht jenem des Industrieprozesses.
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7.2 Einfluss der Heizrate auf das austenitisierte Gefiige

Um den Einfluss der unterschiedlichen Zeit, in der die Austenitisierung erreicht wird,
auf das austenitisierte Geflige zu untersuchen, wurden die Proben nach dem
Austenitisieren bei 1250°C abgeschreckt. Vorangegangen wurden die Proben mit
unterschiedlichen Heizraten, 7,67 K/s und 15,34 K/s, auf die
Austenitisierungstemperatur gebracht.

zZwei

Tab. 7.1: Ehemalige Austenitkorngrofie Heizraten auf

Austenitisierungstemperatur

in Abhangigkeit der

Heizrate Austenitkorngréf3e nach Vergiten bei 1250°C/200°C
[K/s] 42CrMo4 42CrMo4 mit Nb 42CrMo4 mit Nb, V
[ASTM] [um] [ASTM] [um] [ASTM] [um]
15,34 3 125 + 50 3 113 + 46 4 103 + 48
7,67 3 118 + 53 3 109 + 54 4 108 + 51

Tab. 7.2: Harte in Abhangigkeit der Heizrate auf Austenitisierungstemperatur

Heizrate [K/s] HV10 nach Austenitisieren bei 1250°C
42CrMo4 42CrMo4 mit Nb 42CrMo4 mit Nb, V
15,34 644 + 8,1 678 +2,6 658 + 4,9
7,67 639+2,6 681 +4,2 662 + 5,7

Tab. 7.3: Harte nach dem Vergilten bei 1250°C / 660°C in Abhangigkeit der Heizrate

Heizrate [K/s] HV10 nach dem Vergiten bei 1250°C / 660°C
42CrMo4 42CrMo4 mit Nb 42CrMo4 mit Nb, V
15,34 383+1,8 421 +1,7 443 +55
7,67 383+2,7 422 + 3,4 442 + 7,4
Tabelle 7.1 listet die ehemalige Austenitkorngréfie nach dem Vergiten bei

1250°C/200°C in Abhangigkeit von den beiden unterschiedlichen Heizraten, 7,67 K/s
und 15,34 K/s, und der Legierungsvarianten auf. Das Anlassen auf 200°C erfolgte
nur, um die ehemaligen Austenitkorngrenzen besser sichtbar zu machen. Es kommt
also durch das Anlassen bei 200°C zu keiner Anderung der ehemaligen
Austenitkorngrenzen. Daher entspricht der in Tabelle 7.1 ausgewertete Zustand dem
des Geharteten. Die KorngréRe innerhalb einer Legierungsvariante zeigt nach dem
Vergleichsverfahren keinen Unterschied durch eine Anderung der Heizrate von
15,34 K/s auf 7,67 K/s. Die Korngrélien des Referenzstahles und der Nb-Variante
bleiben unverandert auf dem Wert 3 und die der NbV-Variante auf dem Wert 4.
Ebenfalls kommt es bei der Messung des arithmetischen KorngréRendurchmessers
zu keiner signifikanten Abweichung durch eine Variation der Heizrate. So andert sich
die Korngrole des Referenzstahles von 125 pum auf 118 ym, der mit Nb
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mikrolegierten Variante von 113 ym auf 109 pm und die der mit Nb und V
mikrolegierten Variante steigt sogar von 103 um auf 108 ym an.

Tabelle 7.2 zeigt die gemessene Harte nach dem Austenitisieren bei 1250°C in
Abhangigkeit von den Legierungsvarianten und der Heizrate. Wie die Korngrélie
zeigt die Harte nach Vickers keine Unterschiede durch eine geéanderte
Aufheizgeschwindigkeit. Auffallig ist, dass die Harte des standardisierten Stahles
(640 HV10) bereits unter den Hartewerten der mikrolegierten Varianten (660 bzw.
680 HV10) liegt.

Tabelle 7.3 gibt die gemessene Harte nach dem Austenitisieren auf 1250°C und dem
Anlassen auf 660°C in Abh&ngigkeit von den Legierungsvarianten und der Heizrate
an. Die Anlasstemperatur wurde mit einer Heizrate von 6,83 K/s erreicht und die
folgende Abkuhlung erfolgte nach einer Haltezeit von 2 s mit einer tg;5-Zeit von 100 s.
Die Harte innerhalb derselben Legierungsvariante zeigt wie die Austenitkorngrofie
keine Abhangigkeit von der Aufheizgeschwindigkeit. Die Harte der NbV-Variante liegt
nun bei 442 HV10, die Nb-Variante besitzt eine Harte von 422 HV10 und der
Referenzstahl weist mit 383 HV10 einen signifikant niedrigeren Hartewert als die
mikrolegierten Varianten auf.

Da die Heizrate auf die Austenitisierungstemperatur keinen Einfluss auf das
austenitisierte Geflige aufweist, wurden alle Proben der folgenden Versuche mit
einer Heizrate von 7,67 K/s auf die Austenitisierungstemperatur erhitzt.
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7.3 Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf die Harte

Abbildung 7.3 zeigt die Anderung der Harte HV10 in Abhangigkeit von der
Austenitisierungstemperatur. Die Untersuchung wurde fur den Vergitungsstahl
42CrMo4  (schwarz) und die mikrolegierte NbV-Variante (blau) des
Vergutungsstahles durchgefihrt.
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Abb. 7.3: Harte der Basislegierungsvariante und der NbV-Variante in Abhé&ngigkeit
von der Austenitisierungstemperatur und dem gefolgtem Anlassen auf 660°C

Es ergibt sich zwischen einer Tt = 1000°C und Taust = 1300°C eine geringe
Differenz von ungefahr 4 HV10 beim Referenzstahl. Dieser Unterschied betragt zirka
1% und ist, wie der gesamte Harteverlauf des Referenzstahles, durch einen
Messfehler erklarbar. Somit zeigt der Standard-Vergutungsstahl keine signifikante
Anderung der Héarte mit variabler Austenitisierungstemperatur. Die Harte kann daher
in diesem Temperaturbereich als unabhé&ngig von der Austenitisierungs-temperatur
angesehen werden. Im Gegensatz dazu steigt die Harte der mikrolegierten Variante
nahezu linear von 415 HV10 auf 439 HV10 mit erhéhter Austenitisierungstemperatur.
Weiters ist die Differenz der Harte bei gleicher Austenitisierungstemperatur zwischen
dem Standard-Vergutungsstahl und der mikrolegierten Variante aufféllig. Aufgrund
der Zielsetzung, die héchstmébglichen mechanischen Eigenschaften zu erreichen,
wurde nach diesem Ergebnis die maximal mégliche Austenitisierungstemperatur des
industriellen Verfahrens gewahlt. Diese Begrenzung liegt bei 1250°C.



Ergebnisse 42

7.4 Einfluss der Anlasstemperatur auf die Harte

Abbildung 7.4 zeigt den Harteverlauf der unterschiedlichen Legierungsvarianten nach
dem Vergiten in Abhéangigkeit  von der  Anlasstemperatur. Die
Austenitisierungstemperatur von 1250°C wurde mit einer Heizrate von 7,67 K/s
erreicht, wobei die Haltedauer auf Austenitisierungstemperatur 3 s betrug. Zum
Anlassen wurde die Zieltemperatur mit einer Heizrate von 6,83 K/s erreicht und die
folgende Abklihlung erfolgte nach einer Haltezeit von 2 s mit einer tg;5-Zeit von 100 s.
Die Basislegierungsvariante ist schwarz, die mit Nb mikrolegierte Variante rot und
der mit Nb und V multimikrolegierte Stahl blau dargestellt.
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Abb. 7.4. Harte der drei Legierungsvarianten in Abh&ngigkeit von der Anlass-
temperatur nach dem Austenitisieren bei 1250°C

Schon zu Beginn der Kurve, bei einer Anlasstemperatur von 510°C, besitzen die
beiden mikrolegierten Varianten eine hoéhere Hérte als der standardisierte
Vergutungsstahl. Mit Erreichen einer Anlasstemperatur von 600°C ist bei den beiden
Versuchslegierungen, obwohl die Basisvariante konstant an Harte verliert, ein lokales
Plateau zu erkennen. Weiters besitzt der mit Nb und V mikrolegierte Stahl ab einer
Anlasstemperatur von zirka 600°C mit 444 HV10 eine hdhere Harte als die mit Nb
mikrolegierte = Variante, welche eine Harte von 423 HV10 hat. Die
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Basislegierungsvariante besitzt nach dem Anlassen auf 600°C eine Hérte von
412 HV10. Bei einem Anlassen auf 660°C ergibt sich zwischen dem standardisierten
und dem mit Nb und V mikrolegierten Vergltungsstahl eine Differenz von zirka
60 HV10. Dies sollte nach DIN EN ISO 18265 einer Differenz in der Festigkeit von
etwa 200 MPa entsprechen.

7.5 Gefligednderungen wahrend des Kurzzeitvergiitens

Mit Hilfe der weiterflihrenden Lichtmikroskop-, TEM- und ATP-Untersuchungen Uber
die Gefligednderungen wahrend des Kurzzeitverglitens wurde versucht die Ursache
fir das entstandene Harteplateau zu klaren. Das Material wurde hinsichtlich der
folgenden drei Méglichkeiten untersucht:

* KorngréfRe des ehemaligen Austenitkorns
* Martensitstruktur
* Clusterbildung/Ausscheidungsverhalten wahrend des Anlassens

Wie bereits in Tabelle 7.1 ersichtlich, zeigt die Korngré3e des ehemaligen Austenits
keine signifikante Differenz zwischen den Legierungsvarianten. Dennoch ist die
KorngréRe (in um) von der NbV-Variante bis zur Basisvariante aufsteigend. Dies
tragt zum Harteunterschied zwischen den Materialien bis zu einer Anlasstemperatur
von zirka 570°C bei. DarlUber treten andere Mechanismen auf und die Varianten
weisen daher ab dieser Anlasstemperatur eine unterschiedliche Harteanlasskurve
auf.

7.5.1 Martensitstruktur

Aufgrund eines C-Gehaltes von 0,43 m.% und des damit einhergehenden
Mischmartensits, welcher aus Latten- und Plattenmartensit besteht, kdnnte auch eine
Verschiebung des Martensitverhéltnisses durch das Mikrolegieren eine Rolle
bezlglich der Harte spielen. Lattenmartensit zeigt, da die elastischen Spannungen
besser abgebaut werden kénnen, im Vergleich zum Plattenmartensit eine deutlich
bessere Verformbarkeit.

Laut Literatur [13] entsteht der Lattenmartensit bei héheren Temperaturen als der
Plattenmartensit. Sollte es zu einer Verschiebung dieses Verhéltnisses kommen,
misste es zu einer Abweichung im Verlauf der unterschiedlichen Dilatometerkurve
kommen. Abbildung 7.5 zeigt drei Dilatometerkurven. Die Basislegierungsvariante ist
schwarz, die mit Nb mikrolegierte Variante ist rot und die mit Nb und V mikrolegierte
Variante ist blau abgebildet. Alle drei Kurven weisen einen dhnlichen Verlauf auf, und
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die Martensitbildung setzt ungeféhr bei derselben Temperatur (zirka 300°C) ein. Da
keine Abweichung im Verlauf der Dilatometerkurve feststellbar ist, kann eine
signifikante Anderung des Latten-/Plattenmartensit-Verhéaltnisses ausgeschlossen

werden.
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Abb. 7.5: Léngenanderung der Dilatometerproben in Abhangigkeit von der

Temperatur
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7.5.2 Ausscheidungsverhalten wahrend des Anlassens
7.5.2.1 TEM-Untersuchungen am Ausgangsmaterial 42CrMo4

Abbildung 7.6 a) zeigt eine TEM-Hellfeldaufnahme des Vergitungsstahles im durch
den vorangegangenen Schmiedeprozess stark verformten Ausgangszustand. Bei
den dunklen Bereichen (mit Pfeilen markiert) handelt es sich um Ausscheidungen. In
Abbildung 7.6 b) ist eine reprasentative EDX-Analyse einer markierten Ausscheidung
dargestellt. Das Spektrum zeigt mehrere Peaks von Eisen und einen Peak von
Kupfer. Obwohl der Gesamtgehalt des Kupfers nur bei 0,016 m.% liegt, zeigt die
EDX-Analyse auller der Anwesenheit von Eisen die von Kupfer. Hierbei ist zu
beachten, dass es sich nicht um das Kupfer im Material handelt, sondern um jenes,
welches sich im Probenhalter befindet und somit zu einer Verfalschung der Messung
bezlglich des Kupfers fihrt. Weiters kann C durch das EDX nicht nachgewiesen
werden. Somit handelt es sich bei den Ausscheidungen um Eisenkarbide.

In Abbildung 7.6 a) weisen die Ausscheidungen eine langsgezogene, lattenférmige
Form auf. Dies ist Uber die gesamte Probe die vorherrschende
Ausscheidungsgeometrie. Weiters ist ersichtlich, dass die Eisenkarbide grofl3e
Unterschiede in der GréRe aufweisen. Die Lange der Ausscheidungen variiert von
100 nm bis zu 1 pm.
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Abb. 7.6: a) TEM-Hellfeldaufnahme des Vergitungsstahles 42CrMo4 im
Ausgangszustand mit lamellaren Eisenkarbiden; b) Reprasentative EDX-Analyse der
in a) mit einem Pfeil markierten Ausscheidungen

7.5.2.2 TEM-Untersuchungen am vergiiteten Zustand des 42CrMo4

Abbildung 7.7 zeigt eine TEM-Hellfeldaufnahme nach dem Austenitisieren bei
1250°C und Anlassen auf 660°C. Es zeigt sich, dass die Anzahl der Ausscheidungen
im Vergleich zum Ausgangszustand deutlich zunimmt. Hierbei handelt es sich um
Eisenkarbide, die sich durch das Anlassen bilden. Durch das Anlassen sammeln sich
mit steigender Temperatur C-Atome an vorhandenen Fehlstellen (z.B.: Korngrenzen,
Lattengrenzen). Im Anschluss scheiden sich e-Karbide und schlie3lich Fe;C-Partikel
aus. Weiters formen sich die Eisenkarbide laut Literatur [13] in der dritten Anlassstufe
(200-350°C) ein. Diese Geometriednderung ist bei einem Vergleich zwischen den
Ausscheidungen in Abbildung 7.6 und Abbildung 7.8 augenscheinlich. Abbildung 7.7
zeigt eine TEM-Hellfeldaufnahme nach dem Harten bei 1250°C und Anlassen auf
510°C. In diesem Fall ist die Globularisierung der Eisenkarbide noch nicht so
ausgepragt wie in Abbildung 7.8, und die Geometrie der Ausscheidungen ist noch
lamellarer.
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Abb. 7.7: TEM-Hellfeldaufnahme des Vergltungsstahles nach dem Austenitisieren
bei 1250°C und Anlassen auf 510°C

bei 1250°C und Anlassen auf 660°C

Nach dem Verglten existieren weiterhin Ausscheidungen, die eine GréRe von zirka
1 ym besitzen. In Abbildung 7.8 sind mit Pfeilen Ausscheidungen markiert, die
dennoch deutlich kleiner sind. Diese sind wahrend des Vergltungsprozesses
entstanden. Die chemische Zusammensetzung dieser Ausscheidungen konnte
aufgrund der geringen GréRRe nicht festgestellt werden. Lag die untere Grenze der
Ausscheidungen im Ausgangszustand bei zirka 100 nm, findet man nun
Ausscheidungen die wenige nm messen.
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7.5.2.3 TEM-Untersuchungen am Ausgangsmaterial 42CrMo4 mit dem
Mikrolegierungselement Nb

Um die Ldéslichkeit des Mikrolegierungselements im Vergitungsstahl zu analysieren,
wurden die Proben vor und nach dem Austenitisieren im TEM untersucht.

Die Abbildungen 7.9 a) und b) zeigen jeweils eine TEM-Hellfeldaufnahme des
Vergitungsstahles mit dem Mikrolegierungselement Nb im Ausgangszustand, wobei
das Geflige durch das Schmieden stark verformt wurde. Bei den dunklen Bereichen
handelt es sich um Eisenkarbide. In Abbildung 7.9 b) sind kugelférmige
Ausscheidungen zu sehen. Diese sind mit Pfeilen markiert. Abbildung 7.9 c) zeigt
eine dazugehorige EDX-Analyse dieser Ausscheidungen. Aufgrund des Nb und Ti-
Peaks handelt es sich hierbei um TiNb-Ausscheidungen.

Der Gesamteindruck der Probe unterscheidet sich im Vergleich zum Standard-
Vergutungsstahl beziiglich der Ausscheidungsgréle und -anzahl nicht signifikant.
Wie bereits erwahnt, konnten nun allerdings mit Hilfe von EDX-Messungen
Ausscheidungen, die Nb enthalten, nachgewiesen werden. Auffallig ist, dass die
Ausscheidungen aus den beiden Mikrolegierungselementen Ti und Nb bestehen. Bei
dem gefundenen Ti dirfte es sich um eine herstellungsbedingte Verunreinigung im
Stahl handeln. Ti besitzt eine geringere Ldslichkeit als Nb und bildet somit den Keim,
an dem sich dann Nb anlagert. Ob es sich um einen schalenartigen Aufbau, wie
Shanmugan et al. [54] bei ihren Untersuchungen feststellten, handelt, kann mit Hilfe
der verwendeten Methodik nicht festgestellt werden. Der Durchmesser dieser
Ausscheidungen schwankt zwischen zirka 100 nm und 250 nm.
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Abb. 7.9: a) TEM-Ubersichts-Hellfeldaufnahme des mit Nb mikrolegierten
Vergutungsstahles im Ausgangszustand; b) TEM-Hellfeldaufnahme des mit Nb
mikrolegierten Vergitungsstahles im Ausgangszustand mit globularen TiNb-
Ausscheidungen; c) Reprasentative EDX-Analyse der in b) abgebildeten TiNb-
Ausscheidungen
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7.5.2.4 TEM-Untersuchungen am austenitisierten Zustand des 42CrMo4 mit
dem Mikrolegierungselement Nb

Nach dem Kurzzeitaustenitisieren bei 1250°C, welches das Auflésen des Nb
bezweckt, wurden erneut Proben vom Material enthommen und im TEM untersucht.
Die Abbildungen 7.10 a) und b) zeigen eine TEM-Hellfeldaufnahme des mit Nb
mikrolegierten, austenitisierten Materials. Das Geflige ist hierbei martensitisch. In
Abbildung 7.10 a) sind globulare, nicht aufgeléste Ausscheidungen mit einer Gréle
von ungefahr 100 nm mit Pfeilen markiert. Abbildung 7.10 c) zeigt eine dazugehérige
EDX-Analyse der in Abbildung 7.10 a) markierten Ausscheidungen. Mittels der EDX-
Analyse konnten die Teilchen als TiNb-Ausscheidungen identifiziert werden.

In Abbildung 7.10 b) ist eine unbelegte Korngrenze ersichtlich. Dies zeigt, dass die
Nb-Ausscheidungen die Korngrenzen nicht stark am Wachstum behindern. Dies
erklart wieso die KorngréRe des ehemaligen Austenits keine signifikante Differenz
zwischen den Legierungsvarianten (Tabelle 7.1) aufweist.

Zwar haben sich die gefundenen Nb-Ausscheidungen im Vergleich zum
Ausgangszustand verkleinert und bewegen sich nun in einem GréRenbereich von
zirka 50 nm bis 200 nm, dennoch sind immer noch Ti-Nb-Ausscheidungen
vorhanden.
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Abb. 7.10: TEM-Hellfeldaufnahme des mit Nb mikrolegierten Vergitungsstahles nach
dem Austenitisieren bei 1250°C a) mit globularen, unaufgelésten TiNb-
Ausscheidungen, b) mit einer unbelegten Korngrenze; c) Reprasentative EDX-
Analyse der in a) abgebildeten TiNb-Ausscheidungen
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7.5.2.5 TEM-Untersuchungen am vergiiteten Zustand des 42CrMo4 mit dem
Mikrolegierungselement Nb

Zum Abschluss wurde das Material nach dem Harten bei 1250°C und Anlassen auf
510°C bzw. 660°C untersucht.

Die Abbildungen 7.11 und 7.12 zeigen TEM-Hellfeldaufnahmen nach dem Anlassen
auf 510°C bzw. auf 660°C. Bei dem Geflige handelt es sich um angelassenen
Martensit. Durch das Anlassen bildet sich eine Vielzahl an neuen lamellaren und
globularen Ausscheidungen, wobei es sich hierbei auch um geschnittene lamellare
Karbide handeln kann. Mittels EDX-Analyse, welche hier nicht gezeigt werden,
wurden diese Teilchen als Eisenkarbide identifiziert.

19 gl :
i T

Abb. 7.11: TEM-Hellfeldaufnahmen der Nb-Variant
1250°C und Anlassen auf 510°C

e nach dem Austenitisieren bei
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Abb. 7.12: TEM-Hellfeldaufnahmen der Nb-Variante nach dem Austenitisieren bei
1250°C und Anlassen auf 660°C

In den Abbildungen 7.11 und 7.12 besitzen die Ausscheidungen eine ahnliche
Geometrie und GréRenverteilung. Weiters sind in beiden Proben keine zu den bereits
vor dem Anlassen vorhandenen Nb-Ausscheidungen, in der gleichen Grélen-
ordnung, durch das Anlassen hinzugekommen.

Somit sind bei einer Anlasstemperatur von 510°C und 660°C keine Unterschiede
bezlglich der Ausscheidungen ersichtlich, obwohl aufgrund der Harteanlasskurve
anzunehmen wére, dass es beim Anlassen ab einer Temperatur von ungefahr 550°C
zu einer Ausscheidungshartung durch das zulegierte Nb kommt.

In beiden Abbildungen sind jedoch auch Teilchen zu erkennen (in Abbildung 7.12 mit
Pfeilen markiert), welche in ihrer GréR3e deutlich kleiner sind. lhre Grélie betrégt nur
wenige Nanometer. Ob es sich dabei um Nb-Ausscheidungen handelt, kann mit Hilfe
von EDX-Messungen aufgrund der kleinen Gréf3e nicht mehr aufgelést werden.
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7.5.2.6 TEM-Untersuchungen am Ausgangsmaterial 42CrMo4 mit den
Mikrolegierungselementen Nb und V

Abbildung 7.13 a) zeigt eine TEM-Hellfeldaufnahme des Ausgangszustandes.
Hierbei sind Ausscheidungen (mit Pfeilen markiert) ersichtlich. Abbildung 7.13 b)
zeigt eine zu diesen Ausscheidungen repréasentative EDX-Analyse. Zu beachten ist,
dass der V-Peak (V K,) bei zirka 5 keV sich mit dem zweiten Ti-Peak (Ti Kpg)
Uberlagert. In diesem Fall wurde der Peak dem V zugeordnet. In Abbildung 7.9 c)
wurde der Peak aufgrund der geringen V-Konzentration im Material dem Ti
zugeordnet. Das Verhaltnis zwischen der Hohe des V-Peaks und des Ti-Peaks (Ti Kq)
in Abbildung 7.13 b) ist groRer als jenes der &quivalenten Ti-Peaks (Ti Kq und Ti Kp)
in Abbildung 7.9 c). Folglich handelt es sich in Abbildung 7.13 b) um eine Addition
des V Kq- und des Ti Kg —Peaks, und der Peak kann in diesem Fall als V-Nachweis
gewertet werden.

Somit kénnen die globularen Ausscheidungen in Abbildung 7.13 a) als TiNbV-
Ausscheidungen identifiziert werden.
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Abb. 7.13: a) TEM-Hellfeldaufnahme der NbV-Variante im Ausgangszustand mit
globularen TiNbV-Ausscheidungen; b) Reprasentative EDX-Analyse der in a)
abgebildeten TiNbV-Ausscheidungen
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7.5.2.7 TEM-Untersuchungen am austenitisierten Zustand des 42CrMo4 mit
den Mikrolegierungselementen Nb und V

Die Abbildungen 7.14 a) und b) zeigen eine TEM-Hellfeldaufnahme des geharteten
Zustandes. In Abbildung 7.14 a) sind globulare Ausscheidungen ersichtlich, diese
sind mit Pfeilen markiert In Abbildung 7.14 c) ist eine reprasentative EDX-Analyse
der in 7.14 a) markierten Ausscheidung abgebildet. Somit kénnen die
Ausscheidungen als TiNbV-Ausscheidungen identifiziert werden.

Die vorhandenen TiNbV-Ausscheidungen sind relativ grof3. Ihr Durchmesser betragt
im Durchschnitt 150 nm. In Abbildung 7.15 b) ist eine TEM-Hellfeldaufnahme eines
reprasentativen Bereiches zu sehen, indem sich keine Ausscheidungen mehr
befinden und sich alle aufgelést haben. Es ist daher anzunehmen, dass kleinere
Ausscheidungen (< 50 nm), welche im Ausgangszustand (Abbildung 7.13) noch
vorhanden sind, aufgelést werden und fiir die GroéReren die Zeit bzw. die
Austenitisierungstemperatur zur Auflésung der gesamten Ausscheidung nicht
ausreicht. Begrindet wird dies durch die eingeschrankte Loslichkeit der
Mikrolegierungselemente aufgrund des C-Gehaltes von 0,43 m.% und der geringen
Austenitisierungszeit [25,38].

Somit kann die Aussage getroffen werden, dass sich die Anzahl der untersuchten
Ausscheidungen verringert hat und die Mikrolegierungselemente teilweise in Lésung
gegangen sind. Weiters sind die Lattengrenzen des martensitischen Gefliges nicht
mit Ausscheidungen belegt (Abbildung 7.14).
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Abb. 7.14: TEM-Hellfeldaufnahme der NbV-Variante nach dem Austenitisieren bei
1250°C a) mit globularen, unaufgelésten TiNbV-Ausscheidungen und b) ohne
Ausscheidungen; c) Reprasentative EDX-Analyse der in a) abgebildeten TiNbV-
Ausscheidungen;
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7.5.2.8 TEM-Untersuchungen am vergiiteten Zustand des 42CrMo4 mit den
Mikrolegierungselementen Nb und V

Die Abbildungen 7.15 und 7.16 zeigen eine TEM-Hellfeldaufnahme des vergiteten
Stahles mit Nb und V. Abbildung 7.15 bildet den Zustand nach dem Hérten bei
1250°C und Anlassen auf 510°C ab. Abbildung 7.16 stellt den Zustand nach dem
Anlassen auf 660°C dar. Die Bilder weisen die gleichen Merkmale auf wie die der
Nb-Variante. Durch das Anlassen bildet sich eine Vielzahl an neuen lamellaren und
mdglicherweise globularen Ausscheidungen. Bei den neugebildeten Ausscheidungen
handelt es sich um Eisenkarbide, was wiederum mittels EDX-Analyse nachgewiesen
wurde.

e

Abb. 7.15: TEM-Hellfeldaufnahme der NbV-Variante nach dem Austenitisieren bei

1250°C und Anlassen auf 510°C
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Abb. 7.16: TEM-Hellfeldaufnahme der NbV-Variante nach dem Austenitisieren bei
1250°C und Anlassen auf 660°C

Wie der Referenzstahl (Abbildung 7.8) und die Nb-Variante (Abbildung 7.12) im
vergliteten Zustand weist die NbV-Variante nach dem Anlassen kleine
Ausscheidungen im nm-Bereich auf. Eine EDX-Analyse dieser Ausscheidungen ist
aufgrund der geringen Gréle nicht mdéglich. Da sich diese Ausscheidungen
allerdings auch im Referenzstahl befinden, ist zu vermuten, dass es sich hierbei um
Eisenkarbide handelt und diese Ausscheidungen nicht das Harteplateau verursachen.
Sowohl bei einer Anlasstemperatur von 510°C als auch von 660°C konnten keine
grélkeren TiNbV-Ausscheidungen, die nach dem Anlassen eine Ausscheidungs-
hartung bewirken kénnten, nachgewiesen werden.
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7.5.2.9 APT-Untersuchungen am austenitisierten Zustand des 42CrMo4 mit
den Mikrolegierungselementen Nb und V

Wie die TEM-Untersuchungen gezeigt haben, existieren im angelassenen Zustand
Ausscheidungen mit einer Grélke von wenigen Nanometern. Diese konnten aufgrund
des begrenzten Auflésungsvermégens des verwendeten Gerates nicht identifiziert
werden. Um Cluster- oder kleinste Ausscheidungsbildungen nachzuweisen, wurde
das Material mit Hilfe der Atomsonde naher untersucht.

Das Material wurde insbesondere auf die Verteilung des C, des Nb und des V vor
und nach dem Anlassen auf 510°C und 660°C untersucht.

Abbildung 7.17 zeigt die Atomverteilung von a) C, b) Nb und c) V nach dem
Austenitisieren bei 1250°C der NbV-Variante.

20 nm

e

Abb. 7.17: Atomverteilung von a) C, b) Nb, c) V in der gemessenen Atomsonden-
probe nach dem Austenitisieren bei 1250°C

In der Probe ist, wie in Abbildung 7.17 a) zu sehen, der C nicht homogen verteilt. Die
C-Atomverteilung zeigt zwei zueinander parallele, langliche Konzentrations-
erhéhungen. Hierbei handelt es sich um geschnittene Martensithadeln. Dennoch
wirkt die Verteilung der Mikrolegierungselemente Nb und V in Abbildung 7.17 b) und
c) visuell betrachtet homogen, und sie zeigen keine signifikante Anreicherung an den
Grenzflachen und innerhalb der Martensitnadeln.
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Tabelle 7.4 listet die Ergebnisse der Analyse der quantitativen Binomialverteilung der
NbV-Variante nach dem Austenitisieren bei 1250°C auf. Hierbei wird die gemessene
Probe in rechteckige Blécke mit jeweils 1000 Atome unterteilt. Die Atomanzahl des
untersuchten Elements wird in jedem Block gezahlt. Wenn das Element homogen
verteilt ist, entspricht die Verteilung der Atome je Block einer Binomialverteilung.
Durch einen Vergleich der realen Verteilungen und der Binomialverteilung kann eine
Aussage Uber die Homogenitat getroffen werden. Eine charakteristische Grélie
hierbei ist der Pearson-Koeffizient, u. Dieser kann zwischen 0 und 1 variieren, wobei
0 eine zuféllige Verteilung und 1 eine Ortsabhangigkeit im Auftreten der Atome
beschreibt [70].

Tab. 7.4: Pearson-Koeffizient uy fir die Elemente C, Nb und V nach dem
Austenitisieren bei 1250°C

Legierungselement Pearson Koeffizient, p
C 0,8603
Nb 0,0111
Y 0,0252

Der Pearson-Koeffizient bestéatigt den visuellen Eindruck der Verteilung von C, Nb
und V in Abbildung 7.17. So liegt der Pearson-Koeffizient von C mit 0,8603 nahe bei
1. Dieser hohe Wert widerspricht einer homogenen Verteilung. Andererseits ist der
Wert fir Nb und V mit 0,0111 bzw. 0,0252 sehr niedrig. Daher kann die Aussage
getroffen werden, dass Nb und V homogen in der Probe verteilt sind.



Ergebnisse 61

7.5.2.10 APT-Untersuchungen am vergiiteten Zustand des 42CrMo4 mit den
Mikrolegierungselementen Nb und V

Abbildung 7.18 zeigt die Atomverteilung von a) C, b) Nb und c¢) V nach dem
Austenitisieren bei 1250°C und Anlassen auf 510°C der NbV-Variante.

Visuell betrachtet scheint Nb und V in Abbildung 7.18 nach dem Anlassen auf 510°C
weiterhin homogen verteilt zu sein. C war aufgrund der Martensitnadeln im
austenitisierten Zustand nicht homogen verteilt. Nun scheint auch C homogen verteilt
Zu sein.

)

Abb. 7.18: Atomverteilung von a) C, b) Nb, c¢) V in der gemessenen Atomsonden-
probe nach dem Anlassen auf 510°C

Um den visuellen Eindruck zu verifizieren, wurde wiederum der Pearson-Koeffizient
fur C, Nb und V ermittelt. Tabelle 7.5 listet die Ergebnisse der Analyse der
quantitativen Binomialverteilung der NbV-Variante nach dem Austenitisieren bei
1250°C und Anlassen auf 510°C auf. Der Pearson-Koeffizient von Nb und V hat sich
im Vergleich zum geharteten Zustand, siehe Tabelle 7.4, nicht signifikant gesteigert.
Somit zeigt weiterhin weder Nb noch V bei dieser Anlasstemperatur ein Anzeichen
von Clusterbildung. Diese Erkenntnis stimmt ebenfalls mit dem visuellen Eindruck
der Abbildung 7.18 Uberein.

Der Pearson-Koeffizient von C ist von 0,8603 stark auf 0,0863 gefallen. Dies ist auf
das vorangegangene Schneiden der Martensitnadeln im austenitisierten Zustand
zurtckzufihren. Der C ist in dieser Probe nun auch homogen verteilt.
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Tab. 7.5: Pearson-Koeffizient y fir die Elemente C, Nb und V nach dem
Austenitisieren bei 1250°C und Anlassen auf 510°C

Legierungselement Pearson Koeffizient, p
C 0,0863
Nb 0,0072
Y, 0,0097

Abbildung 7.19 zeigt die Verteilung von a) C, b) Nb und c) V nach einer Anlass-
temperatur von 660°C.

Hierbei ist ersichtlich, dass V und C nicht mehr homogen verteilt ist. Uber Nb kann
durch eine visuelle Betrachtung keine eindeutige Aussage Uber die Verteilung
gemacht werden. Dennoch scheint es auch eine Konzentrationserhéhung des Nb an
Orten, an denen ebenfalls C und V erhéht ist, zu geben.

Abb. 7.19: Atomverteilung von a) C, b) Nb, c) V in der gemessenen Atomsonden-
probe nach dem Anlassen auf 660°C
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Tab. 7.6: Pearson-Koeffizient y fir die Elemente C, Nb und V nach dem
Austenitisieren bei 1250°C und Anlassen auf 660°C

Legierungselement Pearson Koeffizient, p
C 0,4562
Nb 0,0732
Y, 0,3847

Tabelle 7.6 listet den Pearson-Koeffizient in Abhé&ngigkeit von den Legierungs-
elementen nach dem Anlassen auf 660°C auf. Der Pearson-Koeffizient ist im
Vergleich zum auf 510°C angelassenen Material bei allen drei untersuchten
Legierungselementen angestiegen. Dies bestatigt den visuellen Eindruck, dass die
Legierungselemente durch das Anlassen auf 660°C sich von der homogenen
Verteilung entfernen und zur Clusterbildung neigen.

Um festzustellen, ob die értliche Anreicherung von C, Nb und V ideal Ubereinstimmt,
wurde ein 2D-Konzentrationsprofil erstellt. Dabei wird ein Quader mit einer Dicke von
8 nm wie in Abbildung 7.20 d) in der Probe positioniert. Dieser Quader wird erneut in
Quader (1 x 1 x 1 nm) unterteilt. Von den kleineren Quadern wird die Konzentration
des gesuchten Elementes bestimmt. Die Elementkonzentrationen dieser Quader
werden in z-Richtung gemittelt und dargestellt.

Abbildung 7.20 zeigt 2D-Konzentrationsschnitte des bei 1250°C austenitisierten und
auf 660°C angelassenen Materials. Das betrachtete Volumen ist in Abbildung 7.20 d)
mittels einem Quader markiert. Die Konzentrationserhéhungen von C, Nb und V
befinden sich am selben Ort. Dies ist nach dem Austenitisieren gar nicht und nach
dem Anlassen auf 510°C nicht in diesem Ausmal feststellbar. Auf reprasentative
Bereiche weisen in Abbildung 7.20 die weilden Pfeile hin.
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Abb. 7.20: 2D-Konzentrationsschnitte zeigen die Konzentrationsverteilung von a) C,
b) Nb, ¢) V nach dem Anlassen auf 660°C des in d) mittels eines Quaders
dargestellten Volumens
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7.6 Einfluss auf die mechanischen

Eigenschaften

des Mikrolegierens

7.6.1 Zugversuch

Abweichend zu den vorigen Untersuchungen wurde das Material fiir die Zugversuche
nicht am Dilatometer sondern auf einer Produktionsanlage der ,Stahl Judenburg
GmbH* warmebehandelt. Bei dem warmebehandelten Material handelte es sich um
Rundstabe mit einem Durchmesser von 32 mm.

Tabelle 7.7 zeigt die aus dem Zugversuch ermittelten mechanischen Kennwerte der
drei unterschiedlichen Legierungsvarianten nach dem Austenitisieren bei 1250°C und

dem Anlassen auf 660°C.

Tab. 7.7: Mechanische Kennwerte aus den Zugversuchen der Legierungsvarianten

Legierungsvariante | Rpo2[MPa] R, [MPa] Aq[%] A [%] Z [%]
42CrMo4 1002,2+10,3 | 11424+114| 5,3+0,2 12,4 £ 1 457 +2,2
42CrMo4 mitNb | 1112,7+4.3 1250 + 3,1 4,9+0,1 9,3+ 0,6 33,6+0,8
42CrMo4 mit Nb, V| 1205,3+6,9 | 1358,1+£8,4 49+0,2 9,5+ 1 30,6 +1

Es zeigt sich, dass die NbV-Variante mit 1358 MPa die héchste Zugfestigkeit
aufweist und der Referenzstahl mit 1142 MPa den geringsten Wert besitzt. Allerdings
reduziert sich die Bruchdehnung durch das Mikrolegieren von Nb und V von 12,4%
auf 9,5%. Die Nb-Variante liegt mit einer Zugfestigkeit von 1250 MPa zwischen dem
Referenzstahl und der NbV-Variante. Dennoch ist die Bruchdehnung mit 9,3%
ungefahr gleich grol}, wie die der NbV-Variante.
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8 Diskussion

Die vorliegenden Arbeit beschaftigt sich mit der Problemstellung, welchen Einfluss
geringe Mengen an Nb und V auf einen Vergutungsstahl mit mittlerem C-Gehalt nach
dem Verguten haben. Insbesondere muss erwdhnt werden, dass es sich bei der
Warmebehandlung um eine Kurzzeitwarmebehandlung handelt. Untersucht wurden
hierbei insbesondere die Auswirkung der Anderung der Warmebehandlungs-
parameter auf das Geflige, das Ausscheidungsverhalten wéhrend dem Anlassen und
die Anderung der mechanischen Eigenschaften.

Zu Beginn stellte sich die Frage, ob sich durch die verlangerte Verweildauer bei
héheren Temperaturen aufgrund einer niedrigeren Heizrate eine Anderung der
Eigenschaften des Werkstoffes eintritt. Dies kénnte durch verstarktes Kornwachstum
oder eine hdéhere Ld&slichkeit der Mikrolegierungselemente in der Matrix bewirkt
werden. Durch die Ergebnisse in Tabelle 7.1 bis 7.3 konnte gezeigt werden, dass die
Variation der Heizrate von 15,34 K/s auf 7,67 K/s, zumindest im Bereich von 10 K/s,
keinen Einfluss auf die Eigenschaften des mikrolegierten Vergitungsstahles hat.
Diese Erkenntnis trifft sowohl auf den gehérteten als auch auf den verglteten
Zustand zu.

Eine weitere Fragestellung war, inwiefern die Austenitisierungstemperatur einen
Einfluss auf die Eigenschaften des Vergitungsstahles hat. In Abbildung 7.3 zeigte
sich, dass die Harte des Referenzstahles unabh&ngig von der Austenitisierungs-
temperatur ist. Die Schwankung der Harte ist hierbei auf einen Messfehler
zurtickzufihren. Im Gegensatz dazu, steigt die Harte der NbV-Variante mit héherer
Austenitisierungstemperatur. Dies geschieht, da sich mit steigender Temperatur die
Léslichkeit der Mikrolegierungselemente erhdht. Somit steigt der Anteil der
Mischkristallverfestigung [20,38,55].

Die Harteanlasskurven der mikrolegierten Varianten (Abbildung 7.4) zeigten ein
Harteplateau ab einer ungefdhren Anlasstemperatur von 600°C. Ein
Sekundarhartemaximum, ein &hnliches Plateau oder ein geringeres Gefélle des
Harteverlaufs aufgrund von Mikrolegierungselementen konnte in der Literatur bereits
von einigen Autoren [4-6,55,59,60,63] beobachtet werden. Meistens wurden bei
diesen Versuchen allerdings Stahle mit héheren V- bzw. Nb-Gehalten herangezogen
und einer konventionellen Warmebehandlung mit langen Anlasszeiten (im Bereich
von Stunden) unterzogen. Somit ist es nicht selbstverstéandlich, dass die Harte-
anlasskurve in dieser Arbeit, wo eine Kurzzeitwarmebehandlung durchgefihrt wurde,
ebenfalls ein so ausgepragtes Plateau besitzt. Die Ursache daflr kénnte eine
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Anderung der Martensitstruktur, eine Anderung der AustenitkorngréRe oder eine
Ausscheidungshartung sein. Aufgrund eines C-Gehaltes von 0,43 m.% und des
damit einhergehenden Mischmartensits, welcher aus Latten- und Plattenmartensit
besteht, kdnnte eine Verschiebung des Martensitverhaltnisses durch das
Mikrolegieren dieses unterschiedliche Anlassverhalten hervorrufen. Dies konnte
aufgrund der fehlenden Verschiebung der Martensitstarttemperatur (Kapitel 7.5.1)
widerlegt werden. Des Weiteren sind die Korngrenzen der mikrolegierten Varianten
im austenitisierten Zustand nicht durch Ausscheidungen belegt (Abbildung 7.10 b).
Dadurch wird das Austenitkorn zumindest nicht signifikant durch Ausscheidungen am
Wachstum gehindert. Dies belegt auch Tabelle 7.1, in der die Austenitkorngréfie
aufgelistet ist. Die GréRe der Austenitkdrner zwischen den Varianten zeigt keinen
erheblichen Unterschied. Dennoch steigt die Korngré3e von der NbV-Variante bis zur
Basisvariante leicht an. Dies tragt zum Harteunterschied zwischen den Materialien
bis zu einer Anlasstemperatur von zirka 570°C bei. Die Ursache fir die Harte- bzw.
Festigkeitssteigerung liefert die Beziehung nach Hall-Petch zur Kornfeinung.
Allerdings kann die geringere Korngréfde nicht die Bildung des Plateaus der
Harteanlasskurve begriinden. Somit ist zu erwarten, dass das Anlassverhalten auf
Cluster oder Ausscheidungen zurlickzufiihren ist.

TEM-Aufnahmen zeigten, dass bei allen drei Varianten nach dem Anlassen
Ausscheidungen existieren, die nur wenige nm an GréRe besitzen. Ob es sich dabei
um Eisenkarbide oder Nb- bzw. NbV-Ausscheidungen handelt, konnte mit Hilfe des
EDX aufgrund der zu geringen GroéRe nicht festgestellt werden. Da der
standardisierte Vergitungsstahl diese allerdings nach dem Verglten ebenfalls
aufweist, ist davon auszugehen, dass es sich nicht um Nb- oder NbV-
Ausscheidungen handelt und diese daher das Harteplateau nicht verursachen
kénnen.

Auffallig ist, dass sich die Anzahl und GréRe der Nb- bzw. NbV-Ausscheidungen
durch das Austenitisieren veréndert hat. Allgemein hat sich die Anzahl der
Ausscheidungen verringert, da sich kleine Ausscheidungen durch das Austenitisieren
bei 1250°C aufgelést haben. Fir die Grolleren reichte die Zeit bzw. die
Austenitisierungstemperatur zur Aufldsung nicht aus. Somit zeigt sich, dass aufgrund
einer zu geringen Austenitisierungstemperatur und -zeit nicht das gesamte Nb und V
wie gewilinscht in L&sung gehen konnte. Obwohl die Austenitisierungstemperatur mit
1250°C meistens ausreicht, um die Mikrolegierungselemente in Lésung zu bringen,
brduchte man wegen des C-Gehaltes von 0,43 m.% eine noch héhere Temperatur
oder eine langere Haltezeit. In Abbildung 4.2 ist die Lo&slichkeit von Nb in
Abhéangigkeit vom C-Gehalt aufgetragen. Wirde bei einem C-Gehalt von 0,1 m.%
noch 0,05 m.% Nb bei einer Temperatur von 1200°C in Lésung gehen, so geht unter
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denselben Bedingungen und einem C-Gehalt von 0,3 m.% nur noch ungefahr 0,015
m.% Nb in Lésung.

APT-Messungen zeigten, dass Nb und V nach dem Austenitisieren und dem
Anlassen auf 510°C homogen in der Probe verteilt sind (Abbildung 7.18). Ab einer
Anlasstemperatur von 660°C sind Anlagerungen von C, Nb und V an den
Versetzungen vorhanden.

Martensit besitzt eine hohe Versetzungsdichte. Diese Versetzungsstruktur wird beim
Anlassen nicht zerstért. Es scheint nun durch die Bildung von Cottrell-Wolken, die
erleichterte Diffusion entlang von Versetzungen und die bei 660°C zusatzlich erhdhte
Diffusivitdat zur Anlagerung von C, Nb und insbesondere von V an diese Ver-
setzungen zu kommen. Laut Literatur [23,27] wird das Gitter dadurch an den
Versetzungen starker verspannt. Dies bewirkt eine Erhéhung der nétigen Spannung,
um die Versetzungen zu bewegen, und verzégert die Erholung. Somit wird die Harte
und Festigkeit gesteigert, und es bildet sich das in Abbildung 7.4 dargestellte
Harteplateau aus.

Das Ausscheiden der Mikrolegierungselemente an Versetzungen wurde in der
Literatur bereits von anderen Autoren beobachtet bzw. vermutet (siehe Kapitel 5). Zu
beachten ist allerdings, dass es sich bei den Untersuchungen anderer Autoren um
keine Kurzzeitwarmebehandlungen handelt und die V- bzw. Nb-Gehalte teilweise
deutlich tGber 0,1 m.% liegen.

Die Steigerung der Festigkeit belduft sich durch das Mikrolegieren mit Nb und V nach
dem Anlassen auf 660°C auf ungefahr 215 MPa.

Somit kann gezeigt werden, dass das Mikrolegieren tatsachlich eine Erhéhung der
Festigkeit bewirkt, aber auf Kosten der Bruchdehnung. Die Festigkeitssteigerung
basiert in diesem Fall auf einer Behinderung der Mobilitét der Versetzungen. Diese
Behinderung fihrt allerdings zu einer Versprédung des Werkstoffes. Daher nimmt die
Bruchdehnung ab. Eine Erhéhung der Streckgrenze von tGber 150MPa konnte auch
von weiteren Autoren beobachtet werden [6,61,62].

Es zeigt sich, dass die Abschatzung der Festigkeitssteigerung aufgrund der
Hartemessung, wie in Kapitel 7.4 erwahnt, von 200 MPa zwischen dem 42CrMo4
und der mit Nb und V mikrolegierten Variante sehr gut korreliert. Das Material fur die
Hartemessung wurde am Dilatometer warmebehandelt. Abweichend dazu wurde die
Warmebehandlung des Materials fiir die Zugversuche auf einer Produktionsanlage
der ,Stahl Judenburg GmbH® durchgeflhrt. Hierbei handelte es sich um Stabe mit
einem Durchmesser von 32mm. Durch die korrekte Abschatzung der
Festigkeitssteigerung kann gezeigt werden, dass sich bei beiden Warme-
behandlungen der gleiche Zustand eingestellt hat.
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9 Zusammenfassung

In dieser Diplomarbeit sollte geprift werden, welche Eigenschaftsdnderungen durch
das Mikrolegieren mit Nb und V bei einem Vergutungsstahl eintreten. Als
Referenzstahl wurde der Vergltungsstahl 42CrMo4 herangezogen. Als
Modelllegierungen wurde der Referenzstahl mit Nb und Nb/V mikrolegiert. Bei der
Warmebehandlung handelt es sich im Gegensatz zu der bisher vergleichbaren
Literatur um eine Kurzzeitwarmebehandlung. Des Weiteren sind mikrolegierte Stéhle
hauptsachlich Stahle mit einem geringeren C-Gehalt, die einer thermomechanischen
Warmebehandlung und keinem Vergutungsprozess unterzogen werden.

Mit Hilfe eines Dilatometers wurde der Vergltungsprozess bei unterschiedlichen
Aufheizraten, Austenitisierungstemperaturen und Anlasstemperaturen simuliert. Es
zeigte sich, dass das Geflige und die Harte bei allen drei Legierungsvarianten
unabhdngig von der Aufheizrate sind. Weiters steigt mit erhdhter
Austenitisierungstemperatur die Harte der NbV-Variante. Der Referenzstahl zeigt
hierbei keine signifikante Anderung der Harte.

Die Harte fiel beim Referenzmaterial nach dem Vergiten mit steigender
Anlasstemperatur im Bereich von 510°C bis 690°C linear ab. Im Gegensatz dazu
wurde bei den mikrolegierten Varianten ein Harteplateau zwischen einer
Anlasstemperatur von 600°C bis 690°C gefunden. Der Unterschied betrug hierbei bei
einer Anlasstemperatur von 660°C bis zu zirka 60 HV10.

Als Ursache fiir das Plateau wurde eine Anderung der Martensitstruktur, eine
unterschiedliche  Korngrole des ehemaligen  Austenitkorns oder ein
unterschiedliches Ausscheidungsverhalten wahrend des Anlassens vermutet. Die
Verschiebung des Latten-/Plattenmartensitverhéltnisses und eine Anderung der
Austenitkorngréf3e durch die Mikrolegierungselemente konnte widerlegt werden.
Mittels TEM konnten keine verantwortlichen Ausscheidungen identifiziert werden.
Letztlich konnte mit der Atomsonde die Ursache fir das Harteplateau gefunden
werden: ATP-Messungen zeigten beim mikrolegierten Vergitungsstahl, dass es zu
einer Anlagerung des Nb und V an den Versetzungen kommt. Dieser Effekt trat erst
nach einer Anlasstemperatur von zirka 570°C, bei der das Harteplateau existiert, ein.
Dadurch wird die nétige Spannung, um die Versetzungen zu bewegen, erhéht, und
die Erholung wird verzdgert. Somit kommt es zur Erhéhung der Harte.

Zusatzlich wurden die Hartemessungen durch einen Zugversuch des industriell
verguteten Materials verifiziert. Die mikrolegierten Varianten wiesen auf Kosten der
Bruchdehnung eine Steigerung der Festigkeit von bis zu 200 MPa auf.
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Hierdurch konnte gezeigt werden, dass mit Hilfe des Dilatometers und der
Hartemessung der industriell durchgefihrte Warmebehandlungsprozess simuliert
werden kann und eine Abschéatzung der Festigkeit erlaubt.

Des Weiteren wurde der Einfluss des Mikrolegierens auf das Umwandlungsverhalten
untersucht. Hierzu wurde ein ZTU-Schaubild des Referenzstahles und der
mikrolegierten NbV-Variante erstellt. Es zeigte sich, dass das Mikrolegieren keinen
Einfluss auf die Martensitstarttemperatur, die Acz- und Acq-Temperatur hat. Die
Bainit-, die Ferrit- und Perlitbildung finden allerdings erst nach langeren Zeiten und
bei niedrigeren Temperaturen statt.

Um eine Aussage Uber die Zahigkeit tatigen zu kénnen, ware ein Kerbschlag-
biegeversuch als weiterflhrende Arbeit anzustreben. Des Weiteren wéren
Untersuchungen Uber den Einfluss des Mikrolegierens auf die Schwingfestigkeit von
Interesse. Zuséatzlich sollte untersucht werden, ob es zu nachweisbaren
Ausscheidung der Mikrolegierungselemente bei langeren Haltezeiten kommt.
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