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1 Einleitung und Ziel der Arbeit

In der Automobilindustrie werden viele Karosserieckomponenten aus Leicht-
metalllegierungen durch Druckguss hergestellt. Ein verwendeter Werkstoff flr
Druckgusswerkzeuge (siehe Abb. 1.1) ist der Warmarbeitsstahl W400 der Firma
Bohler Edelstanl GmbH Kapfenberg [1]. Durch die rasche Entwicklung im
Automobilsektor werden die Gussteile und somit die Werkzeuge immer groRer.
Heutzutage werden neben den Getriebegehausen, Kurbelgehdusen (siehe Abb. 1.2)
und dergleichen, Verdeckteile, Innentlren und Instrumententafeltrager (siehe Abb.
1.3) aus Leichtmetallen durch Druckguss hergestellt [2]. Dabei ist die relative
Volumenzunahme der Werkzeuge grof3er als die relative Oberflachenzunahme, was
die Kihlung der Werkzeuge erschwert. Folglich wird die Form einer hoheren
Warmebelastung ausgesetzt und thermische Spannungen entstehen. Dies fuhrt zu
einer Abnahme der Werkzeugstandzeit und somit zu erhohten Kosten.

Abb. 1.1: Druckgusswerkzeug [1]

Nicht nur im Betrieb, sondern bereits bei der Herstellung stellt die Volumszunahme
ein Problem dar. Denn beim Verguten des Werkzeuges auf eine gewilnschte
Oberflachenharte wird diese durch die Hintergrundwarme nicht mehr erreicht. Die
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verzogerte Abkuhlung bewirkt die Bildung von unerwunschten Bainit neben dem
Martensit.

Ziel dieser Diplomarbeit ist es, den Einfluss verschiedener Legierungselemente auf
die Bainitumwandlung herauszufinden. Zu diesem Zweck wurden Proben mit
verschiedenen Legierungsabstufungen ausgehend vom W400 vom Laserzentrum
Leoben hergestellt. Dabei wurden die Elemente Molybdan (Mo), Mangan (Mn),
Chrom (Cr), Nickel (Ni), Silizium (Si), Vanadium (V) und Kohlenstoff (C) in
vorgegebenen Gehalten variiert. Zur Kontrolle der chemischen Zusammensetzung
der Legierungsvarianten wurden nasschemische Analysen von Bohler Edelstahl
GmbH Kapfenberg durchgefuhrt.

Abb. 1.2: Kurbelgehause aus Leichtmetalldruckguss [2]

Mit Hilfe von Thermo-Calc Berechnungen werden die Karbidmengen und
Austenitisierungstemperaturen (TA) bestimmt. Die TA ist jene Temperatur, bei der
beim Aufheizen der Probe der Ferrit in Austenit Ubergeht und die Karbide aufgelost
sind. Mit diesen Ergebnissen kdnnen die Temperaturprogramme flur die bainitische
Umwandlung im Dilatometer erstellt werden. Durch die Variation der
AbkUhlparameter kénnen mit Hilfe des Dilatometers Zeit-Temperatur-
Umwandlungsschaubilder (ZTU) anfertigt werden. Durch die Gegenuberstellung der
verschiedenen ZTU Diagramme miteinander lasst sich die Inkubationszeit fur die
Bainitbildung der verschiedenen Legierungsvarianten miteinander vergleichen. Fir
die Auswertung der ZTU Diagramme ist eine Gefluigecharakterisierung notwendig, da
die KorngroRe des ehemaligen Austenitkorns einen groRen Einfluss auf das
Umwandlungsverhalten der Stahle hat. Durch eine Kornvergréberung wird die
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Umwandlung zu Bainit verzdgert [3]. Die AustenitkorngréRenbestimmung erfolgt
mittels  Lichtmikroskop (LIMI) und der Nachweis von Karbiden mittels
Rasterelektronenmikroskop (REM). Mit Hilfe der Energie Dispersiven
Roéntgenspektroskopie (EDX) wird eine Punktanalyse der Matrix durchgeflhrt, um
deren Legierungsgehalte zu bestimmen, was ebenfalls einen Nachweis flr die
Karbidaufldsung darstellt. Durch den Vergleich der Matrixzusammensetzung mit der
nasschemisch bestimmten Zusammensetzung der gesamten Legierung lasst sich auf
vorhandene Karbide schliel3en.

Als Ergebnis dieser Arbeit soll der Stahlhersteller (Bohler Edelstahl GmbH)
Informationen Uber die angegebenen Legierungselemente in Hinblick auf die
Bainitbildung erhalten. Diese Informationen kdnnen dann zur Verbesserung des
Stahls W400 hinsichtlich der geforderten Eigenschaften verwendet werden.

Abb. 1.3: a) Instrumententafeltrager und b) Innentiir aus Leichtmetalldruckguss

[2]
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2 Theoretische Grundlagen

2.1 Warmarbeitsstahle

Warmarbeitsstahle sind Werkzeugstahle, die im Einsatz eine uber 200°C liegende
Dauertemperatur annehmen. Dieser Temperatur sind aus dem Arbeitsspiel
herruhrende Temperaturspitzen uberlagert. Es kommt also durch die Beruhrung der
Werkzeuge mit den heiBen Werkstoffen wahrend der Formgebung zu der
mechanischen Beanspruchung noch eine thermische hinzu. Aus diesem Grund sind
von Warmarbeitsstahlen folgende Eigenschaften zu erfullen [1]:

e Brandrissbestandigkeit

e Hohe Warmeleitfahigkeit Ay
e Warmzahigkeit

o Warmfestigkeit

e Anlassbestandigkeit

e WarmverschleiRwiderstand
e Geringe Klebeneigung

Eine wichtige Anforderung an Warmarbeitsstahle ist eine hohe Brandriss-
bestandigkeit. Durch die haufigen Temperaturwechsel im Oberflachenbereich bilden
sich netzférmig angeordnete Risse an der Oberflache. Diese Risse haben eine
geringe Breite und reichen nicht weit in das Material. Besitzt der Werkstoff eine hohe
Brandrissbestandigkeit, so wird die Bildung dieser Risse verzdgert, was zu einer
langeren Lebensdauer des Werkzeugs fuhrt und gleichzeitig die Oberflachenqualitat
des Gussteiles verbessert [1].

Unterstutzt wird die Brandrissbestandigkeit durch eine gute Warmeleitfahigkeit Ay,
einer weiteren bedeutenden Eigenschaft von Warmarbeitsstahlen. Eine grolze A,
leitet die Warme an der Oberflache schneller ab, was zu einer niedrigeren
thermischen Beanspruchung fuhrt [4].

Neben den Brandrissen gibt es noch eine andere Art von Rissen, die so genannten
Warmrisse. Von Warmarbeitsstahlen wird eine gute Warmzahigkeit gefordert, da
dadurch Warmrisse vermieden werden konnen. Diese thermischen Ermiudungsrisse
treten besonders bei Werkzeugen mit tiefen Gravuren auf. Warmrisse entstehen
aufgrund von Spannungen, welche durch die Temperaturdifferenz zwischen
Oberflache und Kern des Werkzeuges auftreten. Im Unterschied zu den Brandrissen
reichen diese weit in das Werkzeug hinein. Den auftretenden Spannungen kann
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durch eine hohe Warmzahigkeit entgegen gewirkt und die Rissbildung unterdrickt
werden [1].

Warmarbeitsstéahle benodtigen neben der Warmzahigkeit auch eine hohe
Warmfestigkeit. Die auftretenden thermomechanischen Belastungen kdnnen sehr
grol® werden, was eine hohe Warmfestigkeit erfordert [1].

Damit die Warmfestigkeit und Warmzahigkeit erhalten bleiben, ist eine hohe
Anlassbestandigkeit erforderlich. Denn durch die Warmeeinwirkung koénnen
ansonsten Anderungen des Gefligezustandes erfolgen, was eine Modifikation der
Eigenschaften zur Folge hat [1].

In Bezug auf Anderungen des Gefiligezustandes sollten auch schon bei der
Warmebehandlung in Zuge der Herstellung die MalRanderungen gering sein, um eine
enge Maldtoleranz der Werkzeugabmessungen zu gewahrleisten. Weitere
Voraussetzungen fir die Formbestandigkeit des Werkzeugs sind ein hoher
Widerstand gegen Erosion, Oxidation und Hochtemperaturkorrosion, was durch
einen hohen Warmverschleiwiderstand erfullt wird. Ebenso bedeutend ist eine
geringe Klebeneigung gegenuber den zu verarbeitenden Materialien, da ansonsten
eine Trennung des Werksticks vom Werkzeug problematisch ist. Durch die Erflllung
dieser Eigenschaften ist eine hohe Oberflachenqualitat der Werkstlicke und eine
hohe Standzeit der Werkzeuge erzielbar [1].

Neben den Werkstoffeigenschaften ist auch die Handhabung der Werkzeuge im
Einsatz wichtig fur eine lange Standzeit. Dabei ist zu beachten, dass die Formen
langsam und Uber den gesamten Querschnitt vorgewarmt werden. Die
Vorwarmtemperaturen liegen bei niedrigschmelzenden Legierungen bei 150°C und
bei hochschmelzenden Legierungen bei 350°C. Somit werden die
Temperaturschwankungen abgeflacht, was zu einer Verringerung der Brandriss-
bildung fuhrt [5].

Bei der Verarbeitung von héherschmelzenden Legierungen wie z.B. Aluminium (Al)
und Kupfer (Cu) mittels Druckguss wird der Kaltkammerdruckguss verwendet, bei
dem Warmhalteofen und Maschine voneinander getrennt sind. Das fuhrt zu
geringeren thermischen Werkzeugbelastungen [6].

Um die thermische Werkzeugbelastung weiters zu minimieren, wird das Werkzeug
wahrend des Einsatzes gekuhlt. Bei der Kuhlung der Werkzeuge muss darauf
geachtet werden, dass sich keine Spannungsrisse bilden. Deshalb muss die Kihlung
auf die Warmebelastung abgestimmt sein. Eine weitere Moglichkeit, um die
Werkzeuglebensdauer zu erhdhen, ist das Spannungsarmglihen. Dabei werden die
Werkzeuge bei einer Temperatur von 30-50°C unter Anlasstemperatur mehrstiindig
entspannt [7].
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Einen grol3en Einfluss auf die Eigenschaften und somit auf die Standzeit hat nicht
nur die Handhabung der Werkzeuge im Einsatz, sondern auch die Herstellung. Bei
der schmelzmetallurgischen Herstellung Uber die Elektrolichtbogenofenroute (siehe
Abb. 2.1) werden je nach Anwendung verschiedene Stahlglten produziert.

Schmelzen |Sekunddrmetallurgie| GieBen |Umschmelzen Diffusionsgliihung
Melting |Secondary Metallurgy| Casting | Remelting Homogenising
%

Heizstand/ ESU/ESR
Ladle Furnace

Sondergliihung/
M AL -[Lm Special Heat
Treatment
Blackguss/
ELBO/EAF /|_ r\[ Inggtc C%liisng Schmieden oder Walzen/
é i Forging or Rolling

VLBO/VAR

Vakuumbehandlung/
Vacuum Treatment

Abb. 2.1: Schmelzmetallurgische Herstellungsverfahren von Warmarbeits-
stahlen [7]

Dabei werden Warmarbeitsstahle durch 3 Verfahren angefertigt: als konventioneller
Blockguss, Uber das Elektroschlackeumschmelzverfahren (ESU-Verfahren) oder im
Vakuumlichtbogenofen (VLBO). Danach erfolgt die Formgebung und anschlief3end
die Warmebehandlung [7].

Vakuum
ESO
z
a
h
i
g
k konventionell
e
i
t
.-
Umachmelzverfahren

Abb. 2.2: Umschmelzverfahren vs. Zahigkeit von verschiedenen Herstellgliten

[7]
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Durch die verschiedenen Herstellverfahren haben die Produkte unterschiedliche
Eigenschaften. Dies ist auf die verschiedenen Reinheitsgrade und Homogenitaten
zurtckzufuhren. In Abb. 2.2 ist der Unterschied der verschiedenen Herstellgiten auf
die Zahigkeit im Allgemeinen zu erkennen [7]. Durch die hohere Zahigkeit kann eine
hohere Einsatzharte eingestellt werden, was zu einer Verbesserung der
Lebensdauer fuhrt [7, 8]. Dadurch ergeben sich bei den vakuumerschmolzenen
Produkten eine langere Lebensdauer (Abb. 2.3) [7].

h,
25000

20000

1500

100 M0

nnezFaon

50000

Vakuum ESLI konventionell

Abb. 2.3: Umschmelzverfahren vs. Schuss von verschiedenen Herstellguten [7]

Aufgrund ihres Eigenschaftsprofils finden Warmarbeitsstahle bei der Verarbeitung
von Leicht- und Schwermetalllegierungen, als Pressdorne, Pressmatrizen,
Blockaufnehmer und Druckgusswerkzeuge Anwendung. Weiters werden sie in der
Hohlkorperfertigung und als Werkzeuge fur die Schrauben-, Mutter-, Nieten- und
Bolzenerzeugung eingesetzt [1]. Im Allgemein lasst sich ihr Einsatz auf ca. 30% im
Druckguss, 30% beim Strangpressen, 30% beim Schmieden und 10% beim
Kunststoffformenbau aufteilen [9].

2.2 Auftretende Gefligebestandteile

Bei den Warmarbeitsstahlen ist fur eine lange Lebensdauer eine hohe
Oberflachenharte gefordert. Dadurch, dass die Werkzeuge jedoch immer grofler
werden, treten beim Verguten Probleme auf. Durch das groRe Werkstlckvolumen
werden die geforderten Abkuhlgeschwindigkeiten fur die Martensitbildung wegen der
hohen Hintergrundwarme nicht mehr erreicht. Somit kommt es neben dem Martensit
zum Auftreten von unerwinschten Bainit.
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2.2.1 Martensit

Aus dem Austenit bilden sich bei einem reinen C-Stahl im Gleichgewicht bei der
Abkuhlung bei 723°C durch eine diffusionsgesteuerte eutektoidische Reaktion
perlitische Gefligeanteile. Wird nun die Abkuhlgeschwindigkeit Uber die untere
kritische Abkuhlgeschwindigkeit vy erhoht und die Temperatur dabei erniedrigt,
entsteht Martensit. Eine weitere Erhdhung der Abkuhlgeschwindigkeit Uber die obere
kritische Abkuhlgeschwindigkeit v bewirkt die Bildung von 100% Martensit (siehe
Abb. 2.4) [10,11].

1000 N S —
_°c | { |
:5'3 Aj .4,-* J I
) el e N :
E \ fh’y i
E‘if'ﬁﬂ | _{Periit) ]
: N

200 ,I (Martensi )Ji

| a
0 I ]
0 100 2002300 400 500 Vv, 800

Abkihlungsgeschwindigkeit [ kis]

Abb. 2.4: Gefliigeumwandlung eines Stahls mit 0.45% C in Abhangigkeit der
Abkuhlgeschwindigkeit [10]

Die Bildung des Martensit erfolgt diffusionslos durch einen Umklappvorgang. Im
Unterschied zu den diffusionsgesteuerten Umwandlungen sind hohe Unterkiuhlungen
notwendig. Die Umwandlung ist athermisch und hort bei Beendigung der Abkuhlung
auf. Es bilden sich klar umrissene Reliefstrukturen, die durch die Scherverformung
bei der Uberfilhrung des kfz Austenitgitters in das trz Martensitgitter zustande
kommen (siehe Abb. 2.5). Durch die Stauchung und Streckung (Bain’sche Relation)
entsteht eine Volumszunahme von ca. 3% [10].
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Abb. 2.5: Austenit-Martensit Umwandlung [12]

Die Gitterumwandlung erfolgt entweder durch Gleitung (C-Gehalt < 0.4 m.-%) unter
Bildung des ,Lanzetten“-Martensit oder durch Zwillingsbildung (C-Gehalt > 0.4 m.-%)
unter Bildung des ,Platten“-Martensit (siehe Abb. 2.6 und Abb. 2.7) [10].

Abb. 2.7: a) Lanzettenmartensit und b) Plattenmartensit [3]
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Den Einfluss des C-Gehalts auf die Martensitbildung erkennt man in Abb. 2.8. Durch
den C in den Oktaederlicken wird die Umwandlung erschwert und es sind tiefere
Temperaturen fur die Martensitbildung notwendig. Das kann soweit flihren, dass bei
Raumtemperatur die Martensitbildung nicht vollstandig erfolgt. Als Abhilfe dagegen
wird Tiefkihlen oder Anlassen angewandt [10].

0 Menge 100%
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7
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600 =
=
Rk
500 |- =
-
| -
Q
e
C
=

Temperature | *C)

— Restaustenit

1 | l
08 10 12 14

wt% C

Abb. 2.8: Einfluss des C-Gehalts auf Martensitstarttemperatur Mg und
Martensitfinishtemperatur M; [10]

Doch nicht nur der C hat Einfluss auf M, sondern auch die anderen
Legierungselemente, wie in Kapitel 2.4 beschrieben wird.
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2.2.2 Bainit

Zwischen den beiden Umwandlungsstufen Perlit und Martensit gibt es eine weitere,
die Zwischenstufe oder Bainit. Diese Umwandlung hangt vom C- bzw. vom
Legierungsgehalt sowie von der Abkuhlgeschwindigkeit aus dem Austenitgebiet und
von der Bainitbildungstemperatur ab. Bei der bainitischen Umwandlung erfolgen
sowohl Umklapp- als auch Diffusionsvorgange, weshalb ebenfalls unterschiedliche
bainitische Gefligearten auftreten.

Stark schematisiert bildet sich durch eine Umklappung proportional zur Zeit aus dem
Austenit ein an C uUbersattigter Ferritkristall ap ipersatigt- Dieser so genannte bainitische
Ferrit wachst in Form von Clustern aus dunnen linsenformigen Plattchen, welche als
»oub-Units“ bezeichnet werden. Diese ,Sub-Units“ sind in einem gewissen Ausmaf
durch Filme aus Restphasen wie Austenit oder Zementit voneinander getrennt,
sodass die Formanderung der Cluster viel leichter erfolgt, als die der einzelnen ,,Sub-
Units“. Die ,Sub-Units“ innerhalb eines Clusters neigen dazu, nahezu die gleiche
kristallografische Orientierung anzunehmen [10, 13]. Die Umwandlung beginnt im
Austenitkorninneren von der Korngrenze oder von Gitterstorstellen ausgehend und
fuhrt aufgrund plastischer Relaxationen zu einer hohen Versetzungsdichte [14].
Durch diese wird die Bewegung entlang der Gleitflachen unterdrickt, weshalb sich
viele ,Sub-Units“ neben bereits existierenden ,Sub-Units* bilden. Es scheidet sich der
C entweder in Form von kugeligen bzw. ellipsoidformigen Zementitkristallen im Ferrit
aus (unterer Bainit) oder er diffundiert in die angrenzenden Austenitbereiche und
bildet dort Karbide (oberer Bainit), was durch die hohere Diffusionsgeschwindigkeit
des C im krz a-Gitter als im kfz y-Gitter ermdoglicht wird [10, 13].

Austenit Korngrenze

/ Sub-Unit

t4

Abb. 2.9: Schematische Darstellung der Bainitbildung [13]
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Wie schon erwahnt, erfolgt die Bainitbildung Uber zwei verschiedene Mechanismen,
also einer Mischung aus Perlit- und Martensitbildung. Der Umklappmechanismus fur
die Entstehung des bainitischen Ferrits verlauft martensitisch, d.h. ohne Diffusion,
was an der Orientierungsrelation [-101]]|[-1-11]« (111),]|(011)« [13] und am
Oberflachenrelief [15] zu erkennen ist. Die Karbidausscheidungen im Ferrit und die
Migration des C erfolgen diffusionsgesteuert. Weiters ahnlich der Perlitbildung sind
Keimbildung und Wachstum und eine Vorzugsorientierung a/Karbid. Durch die
geringe Temperatur wird die Diffusion der Fe- und Legierungsatome stark behindert
und es kann nur der C diffundieren. Je mehr C aus dem Austenit herausdiffundiert,
umso leichter erfolgt der Umklappprozess [16]. Verschiedene Legierungselemente
fuhren zu einer Anreicherung des Austenits mit C, was zur Folge hat, dass die freie
Energie des Austenits gleich grol3 wie die freie Energie des bainitischen Ferrits ist,
was durch die TO Temperatur gegeben ist. Dadurch ist eine weitere Umwandlung
des Austenits in Bainit thermodynamisch nicht mehr moglich (,incomplete reaction
phenomenon®) [17, 18].

Bei der Bainitbildung unterscheidet man zwischen oberen und unteren Bainit.

2.2.2.1 Oberer Bainit

Beim oberen Bainit, welcher bei hoheren Bildungstemperaturen entsteht, sind die
Ferritkristalle latten- oder lanzettenformig ausgebildet (siehe Abb. 2.10 und Abb.
2.11). Die Karbide bestehen aus rhombischen Zementit 8 (Fe;C) und sitzen an den
Lattengrenzen im Restaustenit [10, 13]. Bei der Umwandlung von Austenit in oberen
Bainit erfolgt eine Entkohlung des bainitischen Ferrits und es laufen folgende
Reaktionen ab [13], welche in Abb. 2.10 grafisch dargestellt sind:

Y — Y+ Qb ubersattigt (21)
- ab,ungeséttigt + Yangereichert (22)
— Ob,ungessttigt T Ob,sekundar + 0 (23)

Zuerst wachsen bei der Bildung von oberen Bainit an C Ubersattigte bainitische
Ferritplattchen ap upersatigt- Aus diesen diffundiert der C in den ,Restaustenit®, wobei
ein an C angereicherter Austenit Yangereichert ZWiSchen den bainitischen Ferritplattchen
entsteht. Aus diesem scheidet sich Zementit aus und der Austenit wandelt in
sekundaren Ferrit ap sekungar um [13].
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2.1) (2.2) (2.3)

Olsekundar

Yangereichert

b, iibersattigt
Olb,ungesattigt
Olb,ungesattigt

Abb. 2.10: Bildung oberer Bainit, schematisch

ab,ungeséttigt
bzw.

Gb,sekundér

Abb. 2.11: Oberer Bainit, TEM Aufnahme [10]

2.2.2.2 Unterer Bainit

Der untere Bainit entsteht bei tieferen Bildungstemperaturen und besitzt
plattenférmigen Ferrit und Zementit (siehe Abb. 2.12) bzw. hexagonale e-Karbide
(Fe24C) (siehe Abb. 2.13), welche im Latteninneren sitzen (vgl. Abb. 2.14) [10]. Ob
sich e-Karbide bilden, ist von der Versetzungsdichte abhangig. Fur die C-Atome ist
es bei hohen Versetzungsdichten energetisch gunstiger, wenn sie an den
Versetzungen segregiert verbleiben, als dass sie e-Karbide bilden. In diesem Fall
erfolgt die Zementitausscheidung direkt und nicht Gber die e-Karbide. Bei einem Stahl
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mit 0.20 m.-% C wird die e-Karbidbildung ab einer Versetzungsdichte von 2x10'? cm™
unterdruckt. Abhangig von der Versetzungsdichte laufen folgende Reaktionen bei der
Bildung von unterem Bainit ab [13]:

Hohe Versetzungsdichte (> 2x10'? cm™):

Y — Y Ob,ibersattigt (2.4)
- eim Ferrit T cxb,unges:’aittigt + Yangereichert (25)

— ab,ungeséttigt + Op,sekundar + ezwischen Ferritplattchen + eim Ferrit (26)

(2.4) (2.5) (2.6)

Yangereichert Qlsekundar

eim Ferrit

ezwischen Ferrit

:

b, iibersattigt Oim Ferrit
Olb,ungesattigt
Olb,ungesattigt

Abb. 2.12: Bildung unterer Bainit (hohe Versetzungsdichte), schematisch

Niedrige Versetzungsdichte (< 2x10"? cm™):

Y — Y7 Ob,ubersattigt (2.7)
- E'Karbideim Ferrit T ab,ungeséttigt + Vangereichert (28)
- ab,ungeséttigt + E'Karbideim Ferrit T Ap,sekundar + ezwischen Ferritplattchen (29)

- ab,ungeséttigt + eim Ferrit T ezwischen Ferritplattchen + Ap,sekundar (210)
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eim Ferrit

Gb,ungeséttigt
bzw.
Op,sekundar

ezwischen Ferritplattchen

Abb. 2.14: Unterer Bainit, TEM Aufnahme [10]

Die Harte steigt mit tiefer werdender Bildungstemperatur des Bainits, da sich die
Diffusionsgeschwindigkeit des C verringert und sich die Karbide feiner ausscheiden.
Diese sind aber im Lichtmikroskop nicht mehr detektierbar [16].

Beim unteren Bainit handelt es sich aufgrund der sehr geringen
Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungselemente um ein reines Fe-Karbid. Je
hoher die Umwandlungstemperatur wird, umso mehr Legierungselemente
diffundieren. Daraus folgt, dass bei ein und demselben Stahl, der einerseits in der
Perlitstufe Legierungskarbide und andererseits im Bainit Fe-Karbide ausscheidet, der
Legierungsanteil der Grundmatrix des Perlits niedriger ist als der des Bainits. Somit
erhalt man andere Eigenschaften [16].

2.3 ZTU Diagramme

ZTU Diagramme stellen das Umwandlungsverhalten in Abhangigkeit von Temperatur
und Zeit dar. Es gibt zwei Arten von ZTU Diagrammen, das kontinuierliche (siehe
Abb. 2.15) und das isotherme ZTU Diagramm. Fur die Aufnahme von ZTU
Diagrammen werden Proben mit kleinen Massen verwendet, damit der
Temperaturausgleich mdglichst tragheitslos ablaufen kann [3].
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Abb. 2.15: Kontinuierliches ZTU Diagramm (W400) mit TA von 990°C und 15
min Haltezeit [8]

Einen grol3en Einfluss auf das ZTU Diagramm hat die Austenitisierungstemperatur
TA. Mit steigender TA kdnnen sich bereits vorhandene Ausscheidungen (wie z.B.
Karbide) wieder aufldsen. Das flhrt dazu, dass das Kornwachstum keinen
Behinderungen mehr ausgesetzt ist und die KorngrofRe ansteigt, was zu verzogerter
Umwandlung fuhrt. Genauso ist es mit der Austenitisierungsdauer. Denn je langer
diese ist, umso mehr vergrobert sich das Korn. Durch eine langere Haltezeit kdnnen
die Legierungselemente besser diffundieren und die Umwandlung wird verzogert.
Umgekehrt, wird die TA zu niedrig gewahlt, wirken nicht aufgeldoste Teilchen als
Keime und beschleunigen somit die Umwandlung, d.h. die Bainitbildung erfolgt bei
héheren Temperaturen bzw. nach kurzeren Zeiten. Diese Einflisse sind umso
dominierender, je grofRer die Abkuhlgeschwindigkeiten sind [3, 19].
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2.4 Wirkungsweise der Legierungselemente

Bei der Wirkungsweise der Legierungselemente auf Fe bzw. Fe-C-Legierungen
unterscheidet man zwei groRe Gruppen. Zur ersten Gruppe zahlen jene Elemente,
die die As-Temperatur erniedrigen (vgl. Abb. 2.16) und somit das y-Gebiet erweitern.
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Abb. 2.16: Einfluss der Legierungselemente auf die eutektoide Temperatur [20]
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Abb. 2.17: Einfluss der Legierungselemente auf den eutektoiden C-Gehalt [20]

Dazu gehoren Ni, Mn, Co und Elemente der Platingruppe. Diese Elemente bilden
keine neue Phase. Elemente, die eine neue Phase bilden, sind C, N, Cu, Zn, Au und
Re. Fur die Stahlerzeugung sind besonders Ni, Mn, Co, C, N und Cu relevant. Mit
steigendem C-Gehalt erkennt man im Fe-C-Diagramm die auf den kfz y-Austenit
stabilisierende Wirkung. Dabei wird die Ausbildung des krz a-Ferrits verzogert und
die Umwandlung vom krz &-Ferrit in den kfz y-Austenit begunstigt. Man spricht
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deshalb vom ,y-Gebiet erweiternden Legierungselement. Bei hoheren
Legierungsgehalten wird durch die Bildung von Fes;C der Abfall der As-Umwandlung
gestoppt. Grund daflr ist das begrenzte Losungsvermogen des y-Mischkristalls fur C
[20].

Durch die As-Umwandlung bei tieferen Temperaturen wird die Diffusions-
Geschwindigkeit und somit die Bainitbildung verringert. Dadurch nimmt die kritische
Abkuhlgeschwindigkeit ab und es kdnnen bei Verwendung des selben Kuhlmediums
héhere Einhartetiefen erreicht werden. Andererseits ist es auch mdglich, mildere
KUhimedien zu verwenden, um dieselbe Einhartetiefe zu erreichen. Das verringert
den Verzug und die Rissgefahr. Weiters wird die Diffusion der C Atome durch die im
Gitter eingebauten Fremdatome behindert, was wiederum zu einer Verringerung der
kritischen Abkuhlgeschwindigkeit und VergroRerung der Einhartetiefe fuhrt [20].

Die Elemente der zweiten Gruppe erhdhen die As-Temperatur mit steigendem
Legierungsgehalt (vgl. Abb. 2.16) [20]. Zu dieser Gruppe der Legierungselemente,
die das y-Gebiet einengen und zu einer vollstandigen Abschnirung desselben flhren,
gehoren Cr, W, Mo, V, Ti, Si, Al, P und Be. Weiters gibt es noch Elemente, die das y-
Gebiet einschniren und eine neue Phase bilden. Diese sind Ta, Nb, Zr und Ce. Da
die As-Umwandlung bei hoheren Temperaturen stattfindet und somit die
Diffusionsgeschwindigkeit groler ist, musste sich die Einhartetiefe verringern. Aber
durch weitere Einflisse der Legierungselemente ist das nicht der Fall. Diese bilden
namlich mit dem im Stahl vorhandenen C Karbide und mit dem Fe-Karbid
Mischkarbide. Diese Mischkarbide sind umso stabiler, je groRer das Atomvolumen ist.
Denn mit grofierem Atomvolumen steigen auch die Bindungskrafte. In Abhangigkeit
der Temperatur und des Legierungsgehalts koénnen sich unterschiedlichste
Mischkarbide bilden, wie z.B. M,C, M7;C3 oder M23Cs. Die Sonderkarbide sind stabiler
als die Fe-Karbide, weil bei deren Bildung bzw. Auflosung der C und das
Legierungselement einen Platzwechsel durch Diffusion vornehmen. Dadurch wird die
Umwandlung von Austenit in Ferrit, Perlit oder Bainit sowie die Ausscheidung der
Karbide beeinflusst. Aufgrund der hoheren Temperatur ist der Effekt der
Verzdgerung der Umwandlung grolRer als die Auswirkung der Erhohung der
Diffusionsgeschwindigkeit. Dadurch kommt es zur Steigerung der Einhartetiefe.
Voraussetzung dafur ist jedoch, dass die Karbide vor dem Abschrecken weitgehend
im Austenit gelost sind. Das wird nur durch eine erhohte Hartetemperatur oder eine
ausreichend lange Haltezeit ermdglicht. Eine Kornvergroberung tritt dabei nicht auf,
da die ungeldsten Karbide das Kornwachstum hemmen. Wird jedoch keine erhdhte
Hartetemperatur angewendet, so wirken die ungelosten Karbide als Keime und
fordern eine Umwandlung. Eine weitere Eigenschaft der Karbide ist die Erhéhung der
Anlassbestandigkeit durch ihre erschwerte Ausscheidung in der Martensitstufe. Die
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Sonderkarbide haben gegenuber den Fe-Karbiden eine hohere Harte und
verbessern somit die Verschleil3festigkeit [16].

Bei Werkzeugstahlen treten folgende Karbide auf [9]:

M23Ce: in diesem Weichgluhkarbid sind hauptsachlich Cr, Fe, Mo und V
eingelagert. Es besitzt eine komplexe krz Gitterstruktur und scheidet sich
wahrend der Weichglihbehandlung oder bei sehr hohen Anlasstemperaturen
aus.
M7Cs3: kommt in hoch Cr-legierten Stahlen, mit Fe, Mo und V eingelagert, vor.
Die Gitterstruktur ist komplex hexagonal. Es scheidet sich wahrend der
eutektoiden Reaktion, im M,C Zerfall oder sekundar aus der festen Phase aus.
MsC: dieses Ungleichgewichtskarbid hat eine orthorhombische Gitterstruktur.
Es bildet sich wahrend des Abschreckens an Grenzflachen und stellt eine
Keimstelle fur Sekundarhartekarbide (MC, M,C) dar.
MsC: dieses Karbid besitzt eine Fischgratenform und tritt bevorzugt in W-
legierten Stahlen, aber auch bei N, Si und Nb als Typ A4B2C oder A3BsC (A:
Fe, Cr, Co, Mn, Ni und V; B: W, Mo, V und Nb) auf. Dieses Karbid mit
komplexer kfz Gitterstruktur, scheidet sich wahrend der eutektoiden Reaktion,
im M,C Zerfall oder sekundar aus der festen Phase aus.
M,C: dieses Karbid tritt bevorzugt in Mo-legierten Stahlen auf und ist
hexagonal aufgebaut. Es scheidet sich wahrend der eutektoiden Reaktion,
sekundar aus der festen Phase oder als Sekundarhartekarbid aus.
MC: das Karbid wird mit V, Nb, Ti, Zr, Hf und Ta gebildet. Die Struktur ist kfz
und die Ausscheidung erfolgt

— primar aus der Schmelze

— zwischen der Liquidustemperatur und dem

Eutektikum

— wahrend der eutektoiden Reaktion

— im MxC Zerfall

— sekundar aus der festen Phase oder

— als Sekundarhartekarbid.
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Das Umwandlungsverhalten von Stadhlen hangt von deren chemischer
Zusammensetzung ab. In Abb. 2.18 ist der Einfluss des Legierungsgehalts auf die
Form der ZTU Diagramme von Stahlen schematisch dargestellt. Dabei ist in Abb.
2.18a ein unlegierter, in Abb. 2.18b und Abb. 2.18b1 ein niedriglegierter und in Abb.
2.18c und Abb. 2.18c1 ein hochlegierter Stahl dargestellt. Es zeigt sich, dass mit
zunehmendem Legierungsgehalt die Inkubationszeit t; ansteigt. t; ist die Zeit, nach
der die Bainitbildung beginnt. Durch die zu langeren Zeiten verschobene Ferrit- und
Perlitbildung werden die Phasen Bainit und Martensit bevorzugt. Grund dafur ist,
dass bei der Karbidbildung nicht nur der C, sondern auch die Legierungselemente
diffundieren mussen. Bei hohen Gehalten an Karbidbildnern kommt es zu einem
umwandlungsfreien Bereich zwischen Perlit und Bainit, was in Abb. 2.18c und Abb.
2.18c1 dargestellt ist. Weiters zeigt sich, dass die Mg Temperatur mit zunehmendem
Legierungsgehalt abnimmt [3].

zunehmender Legierungsgehailt
| S —

| o

C) o)

_!..1

Abb. 2.18: Einfluss der Legierungselemente auf das Umwandlungsverhalten
von a) unlegierten b) bzw. b1) niedriglegierten und c) bzw. c1) hochlegierten
Stahlen [3]
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2.4.1 Kohlenstoff

C ist ein Element, das das y-Gebiet erweitert. Im Stahl kommt es gelost als Fe;C
oder in elementarer Form als Graphit vor [16].
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Abb. 2.19: Fe-C-Diagramm

Die kfz y-Phase besitzt eine grole C-Ldslichkeit. Diese betragt bei 1147°C
2.06 m.-% (siehe Abb. 2.19) und nimmt mit sinkender Temperatur ab. Ubersteigt nun
der C-Gehalt die 2.06 m.-%, so tritt neben der Mischkristallbildung ein Eutektikum auf,
das zu einer Verschlechterung der Zahigkeit fuhrt, zurlckfUhrbar auf die Sprdodigkeit
der im Eutektikum vorhanden Fe-Karbide. Eine weitere Versprodung tritt durch die

Martensitbildung auf. Wie in Abb. 2.8 zu sehen ist, hangt die Ms Temperatur vom C-
Gehalt ab [16].
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Abb. 2.20: Abhangigkeit der Bs-Temperatur vom C-Gehalt [21]

Mit steigendem C-Gehalt wird die Martensitumwandlung zu tieferen Temperaturen
verschoben, was eine hohere Unterkihlung zur Martensitbildung notwendig macht.
Das kann sogar soweit fuhren, dass Tiefklhlen notwendig ist, um den Restaustenit in
Martensit umzuwandeln [16].

Weiters wird durch einen steigenden C-Gehalt bis zu 2.5 m.-% die Bainitnase zu
langeren Zeiten verschoben [22, 23], was eine Erhdéhung der Inkubationszeit der
Bainitbildung bedeutet und die Bs-Temperatur umgekehrt proportional zum
steigenden C-Gehalt verringert (siehe Abb. 2.20) [21, 24]. Durch die niedrigeren
Bildungstemperaturen werden die Bainitplattchen immer feiner, was zu besseren
mechanischen Eigenschaften fihrt. Durch eine Erhéhung des C-Gehaltes wird die
Stabilitat vom nicht umgewandelten Austenit verbessert und somit die Bainitbildung
unterdruckt [25], was mit volumsdiffusionskontrollierten vorbainitischen Reaktionen
(Ferrit- und Perlitbildung), die zu einer Anreicherung der C-Konzentration im Ubrigen
Austenit fuhren, begrindet werden kann. Je mehr C sich im Austenit befindet, desto
kleiner ist der C Konzentrationsgradient innerhalb des Austenitkorns vor der
Umwandlungsfront. Durch die Zunahme des C-Gehalts wird der Unterschied der
Gibbs-Energie zwischen Bainit und Austenit verringert, was zu einer Abnahme der
Triebkraft fur die Bildung von Bainit fuhrt [21].
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2.4.2 Molybdin

Mo bildet einerseits eigene Karbide und andererseits mit Fe Mischkarbide. Diese
Karbide sind vom Typ M,C, MsC und MC. Es engt aulRerdem das y-Gebiet ein (vgl.
Abb. 2.21). Dabei werden die Acs- und die Aci—Temperaturen erhoht. Die Ary-
Umwandlungstemperatur kann aber bis in den Bereich der Bainitbildung erniedrigt
werden, sodass bei langsamer Abkuhlung ein Grofteil der molybdanlegierten Stahle
in Bainit umwandelt [16]. Im kontinuierlichen ZTU Diagramm ist der Einfluss des Mo
durch eine Verzdgerung der Bs- und der Bs -Temperatur und eine Erhdhung des
Ferritbereichs zu erkennen, was zu einer Trennung des Bainit- und des
Ferritbereiches und somit zu einem metastabilen austenitischen Spalt im ZTU
Diagramm fuhren kann (vgl. Abb. 2.18) [26]. Durch die Zugabe von Mo wird die
Aktivierungsenergie fur die C-Diffusion im Austenit erhdht und somit der
Diffusionskoeffizient flr die C-Diffusion erniedrigt. Da bei der Bainitumwandlung
Umklapp- als auch Diffusionsvorgange erfolgen, wird durch die Absenkung der C-
Diffusionsgeschwindigkeit die Bainitbildung reduziert und die Bs-Temperatur
erniedrigt (siehe Abb. 2.22). Durch die Zugabe von Mo wird die Mikrostruktur
verfeinert, auch unabhangig von der Abkuhlrate, d.h. es liegt bei jeder Abkuhlrate (im
Bereich von 1°C/s bis 60°C/s) das gleiche feine Gefuge vor [25]. Auf Grund von
Umverteilungen des starken Karbidbildners Mo zwischen bainitischen Ferrit und den
Karbiden erfolgt auch eine Verzogerung der Bainitbildung. Effekte wie die
Grenzflachenenergie zwischen bainitischen Ferrit und den Karbiden, aber auch die
Energie der Karbide mit Ungleichgewichts Fe/Mo Verhaltnis reduzieren die
thermodynamische Triebkraft, welche fur die Diffusionsprozesse des Mo
verantwortlich ist. Diese Reduzierung der thermodynamischen Triebkraft kann bis zu
20% betragen, worauf eine starke Verzogerung der Bainitbildung zurlckzuflhren ist
[27].

Durch die verringerte C-Diffusion in Mo-haltigen Stahlen steigt der C-Gehalt im
verbleibenden Austenit. Dies fuhrt zu einer Absenkung der Ms-Temperatur, da bei
der Martensitbildung das Umklappen des Gitters erschwert wird [25, 28].

Durch die starke Verringerung der Perlitbildungsgeschwindigkeit kommt es bei
rascher Abkuhlung zu einer hdheren Einhartetiefe. Die Kornvergroberung bleibt
wegen der geringen Losungsgeschwindigkeit und der hohen Lésungstemperatur der
Karbide gering. Somit kann die bei hoéheren Hartetemperaturen verbesserte
Anlassbestandigkeit genutzt werden. Zusatzlich wird durch die harten Karbide die
Verschleil¥festigkeit erhoht. Da diese Karbide der Grundmatrix C entziehen, tritt eine
verminderte Harte gegenuber Stahlen mit gleichem C-Gehalt, aber ohne Mo-Zusatze,
auf. Aulerdem erhdht Mo die Warmstreckgrenze und vermindert die
Anlasssprodigkeit [9]. Es tritt namlich beim Anlassen von einigen legierten Stahlen
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aufgrund der Anreicherung der Austenitkorngrenzen mit Spurenelementen oder
Karbiden eine Versprodung auf [29].
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Abb. 2.21: Phasendiagramm Fe-Mo [20]
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Abb. 2.22: Abhangigkeit der Bs-Temperatur vom Mo-Gehalt [21]
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2.4.3 Mangan

Das y-Gebiet erweiternde Element Mn (vgl. Abb. 2.23) kann sowohl im Reineisen als
auch im Fe-Karbid gelost werden. Reine Mn-Karbide kommen aber trotz ihrer
Bildungsmaoglichkeit im Stahl nicht vor [16].

Die Einhartetiefe erhdht sich mit steigendem Mn-Gehalt aufgrund der Einengung des
Perlitbereichs, z.B. bei einem Stahl mit 0.9 m.-% Mn auf das vierfache der
Einhartetiefe eines Stahls mit 0.2 m.-% Mn [16, 30].

Durch hohe Mn-Gehalte wird der Stabilitatsbereich des Austenits vergroRert und
somit der Beginn der bainitischen Umwandlung unterdrtickt. Mn verringert als starker
y-Stabilisator den freien Energieunterschied zwischen bainitischen Ferrit und
Austenit, was zu einer Verlangerung der Inkubationszeit fuhrt [21]. Weiters wird die
Diffusionsgeschwindigkeit des C im Austenit und die Reaktionstriebkraft
herabgesetzt und somit die Bainitbildung verzdgert [31, 32]. Die Reaktionstriebkraft
ist durch den Unterschied des C-Gehalts vom ubersattigten Austenit und vom
Ausgangsaustenit definiert [32]. Eine Anderung des Mn-Gehalts bewirkt auch eine
Beeinflussung der Bs-Temperatur. Durch die Zunahme des Mn-Gehalts wird die Bs-
Temperatur zu geringeren Werten verschoben. Diesen Effekt kann man in Abb. 2.24
erkennen [21].

Die Martensitbildung wird durch das Mn zu tieferen Temperaturen verschoben, was
bereits bei Wasserabschreckung eine groRe Menge an Restaustenit hervorruft. Das
Vorhandensein von Karbiden hat auch einen Einfluss auf die Martensitbildung. Durch
Aufldsen der Karbide bei hoher Temperatur und anschliellendem raschen
Abschrecken wird die Karbidbildung unterbunden. Ist das nicht der Fall und es
scheiden sich doch Karbide aus, so ist deren Umgebung manganarm, was zur Folge
hat, dass die Ms-Temperatur steigt [16]. Mn fordert die Martensitbildung an den
Korngrenzen, da Mn wahrend der Erstarrung interzellular segregiert [32].

Bei einem erhdhten Phosphorgehalt ist ab ca. 1.2 m.-% Mn auf die Anlasssprodigkeit
zu achten, da beide Elemente versprodend wirken [16].



Theoretische Grundlagen

Mangan m%
10 20 30 40 50 60 70 80 90

m B

1600 :
5340‘
SF(\EPMC
e
\
\ —2600
14001350 ¢ ~
— 3Mn
—_—
\\ Aty 1245 C
T 1200 ——\j{ 220 T
e T n
e 7 FS=ly \\HZ)SC e
m / / s m
7 1100C]
p yFe 4 ', / p
€ 1000 — e
— 1800
- 910C ; Aiin r
a ! a
t ] t
u
r 786%% Magnetic transformation 1 1400 u
1 e 2 C
[°eC] \ ! 7 = [o
\\ ~690C
600
T aFe \\\ { aMn | 1000
400 \\\
\ H
\ i 600
g 0O 20 30 40 50 60 70 80 90 100
¢ Mangan at$% M
Abb. 2.23: Phasendiagramm Fe-Mn [20]
600
[ L
500 f
3 L
o
48400 .
+51°C/s
300 | «0.051°C/s
= 0.013°C /s
200 L 1 i L L 1 1 ] L
0.0 05 1.0 1.5 2.0 25

Abb. 2.24: Abhangigkeit der Bs-Temperatur vom Mn-Gehalt [21]



Theoretische Grundlagen 28

2.4.4 Chrom

Cr engt das y-Gebiet ein (siehe Abb. 2.25a). Es bildet Cr-Karbide und mit dem Fe
Mischkristalle. Dabei wird ein Teil des Fe im Karbid durch Cr ersetzt. Es kann aber
auch vorkommen, dass das Fe im Cr-Karbid die Cr-Atome ersetzt, trotz der grélieren
C-Affinitat des Cr gegentber dem Fe. Folgende Karbide kénnen sich dabei abhangig
vom Cr- und C-Gehalt bilden (vgl. Abb. 2.26) [20]:

e Orthorhombischer Zementit (FeCr)3C — beinhaltet bis zu 15 m.-% Cr
e Trigonales (CrFe);Cs — beinhaltet mind. 36% m.-% Cr
e Kubisches (CrFe),3Ce — beinhaltet mind. 70% m.-% Cr
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Abb. 2.25: a) Phasendiagramm Fe-Cr [20] und b) Temperaturabhangigkeit der
vy—a Umwandlungen (I=Perlitbildung, IlI=Bs-Temperatur, lll=Lattenmartenist,
IV=Plattenmartensit) in Fe-Cr Legierungen vom Cr-Gehalt [24]

Cr verschiebt den eutektoiden Punkt zu niedrigeren C-Gehalten (vgl. Abb. 2.17), was
die Karbidbildung verstarkt. Bei 12 m.-% Cr liegt der eutektoide Punkt bei nur
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0.2 m.-% C. Bei héheren Cr-Gehalten oder niedrigeren C-Gehalten wird das y-Gebiet
vollig abgeschnurt [8].
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Abb. 2.26:Karbide bei Fe-C-Cr Legierungen im verguteten Zustand [20]

Cr senkt die Ms-Temperatur, wie in Abb. 2.25b ersichtlich. Dabei ist die Linie Il
Lattenmartensit und die Linie IV Plattenmartensit. Dies fuhrt in martensitischen Cr-
Stahlen zur Bildung von Restaustenit. Durch die Tatsache, dass die Cr-Karbide sehr
stabil sind, muss die Hartetemperatur erhdht werden, um die Karbide aufzuldsen.
Andernfalls ware die Grundmatrix an Cr und C verarmt, was wiederum die Ms-
Temperatur erhoht [20, 24]. Sind C und Cr in der Grundmatrix gelost, wird die C-
Diffusion durch das Cr behindert und somit die Karbidausscheidungsgeschwindigkeit
verringert. Das fuhrt zu einer VergroRerung der Einhartetiefe, die folglich von der
Hartetemperatur und der Haltezeit abhangt. Bei einer zu geringen Hartetemperatur
(direkt Uber G-O-S bzw. S-K) werden nur wenige Karbide geldost und die
Perlitbildungsgeschwindigkeit kaum verzdgert. Aulerdem wirken die ungelosten
Karbide als Keime fir die Perlitbildung. Solange nicht alle Karbide aufgeldst sind,
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kommt es zu keiner Kornvergroberung, da die Karbide das Kornwachstum behindern
[16, 20].

Durch Cr wird die Bainithase im ZTU Diagramm nach rechts verschoben, was eine
Verzdgerung der Bainitbildung bedeutet. Der Grund fir die Erhdéhung der
Inkubationszeit fur die Bainitbildung ist die Verringerung des Unterschiedes der
Gibbs-Energie zwischen bainitischen Ferrit und Austenit [17, 21]. Den Einfluss des
Cr-Gehaltes erkennt man in Abb. 2.25b. Mit steigendem Cr-Gehalt wird die Bs-
Temperatur (Il in Abb. 2.25b) abgesenkt. Das ist auf den ,solute drag
effect® zurickzuflhren, welcher besagt, dass durch die ausgeschiedenen Cr Atome
die Wanderung der Grenzflachen behindert wird [24, 21]. Weiters wird durch eine
Erhohung auf bis zu 4 m.-% Cr die Perlitbildung verzogert (I in Abb. 2.25b) [24].

2.4.5 Nickel

Ni erweitert bereits bei geringen Zusatzen das y-Gebiet (siehe Abb. 2.27), bildet aber
keine Ni-Karbide bzw. Ni-Fe-Mischkarbide. Deshalb ist der Ni-Gehalt in den Karbiden
wesentlich niedriger als in der Matrix [20]. Durch die Zugabe von Ni wird jedoch der
Cr-Gehalt in den Karbiden erhoht [33].

Weiters wird die Perlitbildung je Prozent Ni um ca. 8°C und in Richtung niedriger C-
Gehalte herabgesetzt [20]. Ni-legierte Stahle kdénnen durch die Herabsetzung der
Ars-Temperatur von niedrigen Hartetemperaturen aus abgeschreckt werden,
wodurch die Rissgefahr verringert wird. Wegen der Umwandlungstragheit ist es beim
Harten maoglich, zuerst an Luft abzukihlen und dann erst in Wasser abzuschrecken,
wodurch die Spannungen klein gehalten werden. Dadurch sind aber entsprechend
lange Haltezeiten bei der Warmebehandlungen (Austenitisieren) notwendig, was
jedoch kein Problem darstellt, da keine Kornvergroberung auftritt [20].

Durch Ni wird die thermische Stabilitdt des Austenits verbessert, was auf die
Reduzierung der Reaktionstriebkraft zurtickzufuhren ist und somit die Bainitbildung
verzogert [32, 34]. Ein weiterer Grund fur die Verzogerung der Bainitbildung ist die
Wechselwirkung der Ni-Atome mit der wandernden Grenzflache, dem ,Solute drag
effect’, was zu einer Herabsetzung der Bs-Temperatur fuhrt. Im Gegensatz zu dieser
wird die Br-Temperatur kaum beeinflusst [35, 36]. Weiters tritt mit steigendem Ni-
Gehalt eine Erniedrigung der kritischen Abklhlgeschwindigkeit auf. Eine weiterer
Effekt ist die Absenkung der Ms-Temperatur. Dadurch verdoppelt sich die
Einhartetiefe bei eutektoiden Stahlen mit einem Ni-Gehalt von ca. 0.2 m.-% [20, 36].



Theoretische Grundlagen 31

Nickel m%
O 20 30 40 50 60 70 80 90
1600 T T T T T T T | 1
1534 Ch!512 C
324D
s+ 4.3 '\§ 1455 C
— 2600
1400 Ii350¢
2200
T 1200 T
e e
m m
p
e 1000 4 1800 g
Y
r 910¢C r
a a
t /Magnetic transformation t
800 FeNi
u elis d1400 u
r l r
° o
[ C] \ \ Magnetic transformation Elgc [ F]
600 N T T =]
e S — 1000
/ 503C| \_
N 4 P v\\\\ \\
+ / x4 N\, N
aty \ , /l,;’/ N% \\
400 .- S
a 354 CY
N\ {600
\ N
'. N
\ b
I

20OO 0 20 30 40 50 60 70 80 90 | OQ

Fe Nickel at% Ni

Abb. 2.27: Phasendiagramm Fe-Ni [20]

Durch die Absenkung der M—Temperatur unter die Raumtemperatur entsteht beim
Harten ein hdherer Gehalt an Restaustenit. Die Verschleillbestandigkeit der
Werkzeuge wird somit herabgesetzt, da der Restaustenit nicht die Harte von
Martensit aufweist. Um den Restaustenit umzuwandeln, ist Tiefkihlen oder Anlassen
notwendig [20].

2.4.6 Silizium

Si schnirt das y-Gebiet ein (vgl. Abb. 2.28) und erhéht durch die Bildung von Si-
reichen Oxidschichten (SiO;) die Zunderbestandigkeit, die Verschlei3- und
Anlassbestandigkeit sowie die Saurebestandigkeit. Weiters wird durch Si die
Streckgrenze angehoben [37].
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Abb. 2.28: Phasendiagramm Fe-Si [20]

Bei Raumtemperatur betragt die Ldslichkeit des Si in Fe 14 m.-%, was bei geringeren
Mengen an Si zur Mischkristallbildung fuhrt. Dadurch kommt es zur Erhéhung der
Zugfestigkeit und Streckgrenze, ohne aber die Dehnung wesentlich zu verringern. Ab
einem Gehalt von 6.5 m.-% Si bildet sich eine Phase (Fe3Si) mit Uberstruktur aus,
welche versprodend wirkt. Das hat zur Folge, dass ab 3 m.-% Si Stahle nicht mehr
kalt und ab 7 m.-% Si nur noch erschwert warm umgeformt werden kénnen. Wird
eine gute Verformbarkeit und besondere Tiefziehfahigkeit verlangt, so sind hohe Si-
Gehalte zu vermeiden [38].

Si vermindert die C-Ldslichkeit des Ferrits und die Stabilitdt der Fe-Karbide. Da Si
eine Erstarrung nach dem stabilen System fordert, zerfallt der Zementit bei hdheren
Si-Gehalten beim Gluhen in Fe und Graphit, was zum so genannten Schwarzbruch
fuhrt [38].

Durch die Tatsache, dass die Zementitausscheidung aus dem Austenit verhindert
wird, wird auch die Bainitbildung verzogert [18, 39]. Ab einem Gehalt von ca.
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2 m.-% Si kann es vorkommen, dass sich eine karbidfreie bainitische Mikrostruktur
bildet. In diesem Fall besteht die Mikrostruktur aus einer Mischung aus bainitischen
Ferrit und aus mit C angereicherten nicht umgewandelten Austenit. Der Grund dafur
ist die geringe Mischkristallneigung des Si mit Zementit. Ist soviel C im Austenit
gelost, dass die Bainitbildung thermodynamisch verhindert wird, so spricht man vom
.incomplete reaction phenemenon®. Der C-Gehalt im bainitischen Ferrit kann durch
Absenken der Umwandlungstemperatur erhoht werden, was auf die groRere
Versetzungsdichte bei niedrigeren Umwandlungstemperaturen zurlckzufihren ist.
Der C segregiert an den Versetzungen und wird dadurch an der Bildung von
Karbiden gehindert [15, 18]. Der Einfluss des Si-Gehalts auf die Bs-Temperatur ist in
Abb. 2.29 ersichtlich.

Durch die Verminderung der kritischen Abkuhlgeschwindigkeit vergroRert sich die
Einhartetiefe, da die Martensitbildung geférdert wird [38].
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Abb. 2.29: Abhangigkeit der Bs-Temperatur vom Si-Gehalt [21]

2.4.7 Vanadium

V ist ein Ferritbildner, d. h. das y-Gebiet wird eingeschnurt (siehe Abb. 2.30). V ist
neben Nb und Ti wegen seiner hohen Affinitat zu C einer der starksten Karbidbildner.
Es bindet den freien C, sodass das System ein Verhalten zeigt, als ob weniger C
enthalten ware. Aus diesem Grund verschieben sich alle Punkte im
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Phasendiagramm nach rechts [40]. Durch die harten Karbide werden die
Verschleil¥festigkeit, die Warmfestigkeit und die Anlassbestandigkeit ernoht [3, 38].

1800 T
o¢ Schmelze

1600
71535°C | S+oc
\L//.(SE“
1400

o - Mischkristalle

1720 °C

Temperatur
S
o

1000 H
a+e—Jle=FVIl-c+x

800

600 g ﬂ i

Fe 20 40 60 80 %V

Abb. 2.30: Phasendiagramm Fe-V [10]

Wie aus Abb. 2.31 ersichtlich, bilden sich V4C3 und V3C. Dieses Diagramm ist jedoch
nicht vollstandig, da die Sigma (o) Phase bestehend aus FeV nicht eingezeichnet ist
[20]. Durch die Tatsache, dass V auch N bindet, erhalt man eine feinkdrnigere
Gussstruktur [41]. Ein weiterer Effekt von V ist die Erhéhung der Streckgrenze [42].
Beim thermomechanischen Walzen fuhrt die Anwesenheit von V als
Mikrolegierungselement zu einer starken Verzogerung der Rekristallisation [19].

V bewirkt weiters eine Trennung des Perlit- und des Bainitbereiches im
kontinuierlichen ZTU Diagramm und eine Verzogerung der Bainitbildung [43, 44]. Es
wird bei Warmarbeitsstahlen jedoch nur bis maximal 1% zulegiert [43]. Durch das
Zulegieren von V wird die Stabilitat des Austenits verbessert, was die Verzogerung
der Bainitbildung zur Folge hat. Als einziger Ferritstabilisator erhdht V die A
Temperatur, wo hingegen die Bs-Temperatur erniedrigt wird. Weiters wird am Ende
der Ferritbildung bei langsamer Abkuhlung die Perlitbildung unterdrickt und eine
Bainit- und/oder Martensitbildung ermdglicht, was bei Stahlen ohne V nicht der Fall
ist [44].
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3 Experimentelles

3.1 Ausgangsprobenmaterial

Bei dem in dieser Arbeit verwendeten Probenmaterial handelt es sich um den
Warmarbeitsstahl des Typs X37CrMoV5-1 (~DIN 1.2343) der Firma Bohler Edelstahl
GmbH Kapfenberg mit dem Markennamen W400. Die chemische Zusammensetzung
ist in Tab. 3.1 angegeben.

Tab. 3.1: Chemische Zusammensetzung des Warmarbeitsstahls W400 [m.-%] [8]

C Si Mn Cr Mo V
0.37 0.20 0.30 5.00 1.30 0.50

Ziel der Werkstoffentwicklung des W400 war es, die Lebensdauer durch eine hohere
Einsatzharte zu steigern. Die grolere Einsatzharte wird durch Ausnutzung des
hohen Zahigkeitspotenzials bewirkt, wodurch der W400 gegenuber anderen
Warmarbeitsstahlen besonders hervorsticht. Durch die steigende Lebensdauer erhalt
der Anwender viele Vorteile, wie z.B. geringerer Reparaturaufwand und langere
Einsatzzyklen zwischen den Werkzeugreparaturen. Diese Eigenschaften sind nicht
nur von der chemischen Zusammensetzung abhangig, sondern auch von der
Reinheit der Schmelzeinsatzstoffe, dem Umschmelzverfahren unter Vakuum und der
abschlieRenden Warmebehandlung. Somit erhalt man eine glnstige Makro- und
Mikrostruktur mit geringem Seigerungsverhalten, niedrigen Gasgehalten und
niedrigen Gehalten an unerwunschten Spurenelementen. Das fuhrt zu
ausgezeichneter Homogenitat und Isotropie, bei hohen Reinheitsgraden und
Zahigkeiten, besten Warmeleitfahigkeiten und Polierbarkeit, héherer Arbeitsharte und
guter Bearbeitbarkeit [8].

Der W400 wird hauptsachlich zur Verarbeitung von Leichtmetalllegierungen, in Form
hochbeanspruchter Warmarbeitswerkzeuge wie Pressdorne, Pressmatrizen,
Werkzeuge fur die Hohlkdrper-, Schrauben-, Mutter-, Nieten- und Bolzenfertigung
verwendet. Weitere Anwendungen sind als Druckgusswerkzeuge,
Formpressgesenke, Gesenkeinsatze, Warmscherenmesser und Kunststoffformen [8].



Experimentelles 37

3.2 Laserlegieren

Um die geforderten Legierungsabstufungen zu erhalten, wurde das
Ausgangsmaterial aus Kapitel 3.1 mittels Laserlegieren modifiziert. Ein Laserstrahl
ermoglicht aufgrund seiner guten Fokussierbarkeit und der damit verbundenen
hohen Leistungsdichte (10* bis 10° W/cm?) sehr hohe Energien in ein kleines
Werkstoffvolumen einzubringen [45]. Auf diese Weise werden wahrend des
Prozesses Temperaturen bis zu 2000°C erreicht [46]. Da das aufgeschmolzene
Volumen im Gegensatz zum Grundmaterial sehr klein ist, existieren sehr hohe
Abkdiihlraten (10° bis 10° K/s) bei einer kleinen Warmeeinflusszone. Durch die rasche
Erstarrung bildet sich aus dem stark Ubersattigten Mischkristall ein sehr feines
Geflge. Die erhohte Loslichkeit der verschiedensten Elemente andert die
Gefugeanteile der Karbide und metastabile Phasen entstehen [47].

Die Zugabe der Legierungselemente erfolgt in Pulverform unter Schutzgas. Das
Pulver setzt sich zum Beispiel im Fall der Mo-Variante aus 0.36% C, 73.29% Fe,
4.79% Cr, 20% Mo, 1.36% MnS und 0.2% Si zusammen (siehe Tab. 7.2). Uber die
Pulverforderrate konnte dann der Mo-Gehalt in der Probe eingestellt werden. Da
Pulvermischungen, die aus unterschiedlichen Reinpulvern zusammengemischt
wurden, zum Entmischen neigen, wurden die einzelnen Reinpulver getrennt
gefordert. Bei der Anlage des Laserzentrums Leoben (siehe Abb. 3.1) ist es moglich,
vier Pulver getrennt zu fordern. Wenn mehr Reinpulver bendtigt wurden, wurden
Mischungen hergestellt, die nur einen geringen Anteil in der Pulvermischung
ausmachen und somit nicht zur Entmischung neigen.

Die wichtigsten Parameter beim Laserlegieren sind [48]:

e Laserstrahlleistung

e Strahlmodus

e Fokuslage

e Winkellage des Strahls zur Probenoberflache

e Beschaffenheit der Probenoberflache

e Werkstoff

e Art und Menge des eingebrachten Pulvers

e Artund Menge an Prozessgas

e Wechselwirkungszeit (Vorschubgeschwindigkeit)
e Betriebsart (stechend oder schleppend)
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Durch diese Parameter wird der Aufmischungsgrad, d.h. der prozentuelle Anteil des
Zusatzwerkstoffs in der Legierungsspur, bestimmt [48].

Die Versuchsproben wurden im Laserzentrum Leoben mit einem 6 kW CO, Laser der
Firma Trumpf hergestellt. Dieser Laser wurde tber 7 Umlenkspiegel fokussiert. Man
erhalt an der Probe eine Leistung von ca. 5200 W. Die Brennweite betrug 300 mm
und der Fokus lag bei 8 mm im Werkstuck. Der Verfahrweg war 140 mm und die
Vorschubgeschwindigkeit 0.2 m/min. Als Schutzgas wurden N, und Ar verwendet.

Abb. 3.1: Laserlegieren im Laserzentrum Leoben [49]

Als Grundmaterial diente der Warmarbeitsstahl W400 mit den Abmessungen 10(20)
x 25 x 150 mm. Die Legierungsvorgaben sind in Tab. 3.2 zusammengefasst.
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Tab. 3.2: Legierungsvorgaben [m.-%)]

Unterer Zwischenabstufungen Oberer
Grenzwert | beim Legierungsgehalt | Grenzwert
(UG) (OG)
W400 VMR
C 0.36 045 | 0.55 | 0.65 0.80
Si 0.20 0.45 | 0.80 1.15 1.50
Mn 0.25 0.35 | 0.50 | 0.65 0.80
Cr 5.00 550 | 6.50 | 7.50 8.50
Mo 1.30 200 | 3.00 | 4.00 5.00
\Y, 0.45 - --- - 1.00
Ni 0 0.50 1.00 1.50 2.00

Da der zulegierte Gehalt und die jeweiligen Abstufungen klein gewahlt wurden, ftritt
das Problem auf, dass die Pulverforderrate sinkt und die geringen Mengen nicht
mehr stabil gefordert werden. Um eine hohere Forderrate einzustellen, wurde der
Pulverwirkungsgrad minimiert. Das erfolgte einerseits durch VergroRerung des
Abstandes vom Schmelzbad und andererseits durch VergroRerung des
Dusendurchmessers. Aulierdem erwies sich die quantitative Analyse der Spuren als
schwierig, da die Auflosungsgrenze der energiedispersiven Rontgenspektroskopie
(EDX) groRer ist als die vorhandenen Legierungsabstufungen. Deshalb wurde die
EDX-Analyse nur als Kontrollfunktion der ersten Versuchslegierungsspuren
verwendet. Die genaue quantitative Bestimmung erfolgte mittels nasschemischer
Analyse. Mit diesen Ergebnissen wurden die Pulverforderraten fur die
Zielaufmischung der Legierungsspur berechnet. Die Werte der Pulverforderraten
sowie die Zusammensetzung der Legierungspulver sind im Anhang in den Tabellen
Tab. 7.1 bis Tab. 7.17 angefuhrt.

Durch die Tatsache, dass die Dilatometerproben einen Mindestdurchmesser von 2.5
mm haben mussen, ist der Querschnitt der Legierungsspur vorgegeben. Die Breite
der Legierungsspur stellte kein Problem dar, jedoch die Tiefe. Um diese zu
realisieren, wurde mehr MnS hinzulegiert. Das flhrte zu einer tieferen, jedoch
schmaleren Spur, aus der die Dilatometerproben herausgefrast wurden (siehe Abb.
3.2).
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Abb. 3.2: Zwei Legierungsspuren (17_1 und 17_3) mit skizzierten
Dilatometerproben [49]

3.3 Gleichgewichtsberechnungen

Zur Bestimmung der TA wurde die Software Thermo-Calc Version ,Q on
WiInNT* (Copyright (1993, 2000) Foundation for Computational Thermodynamics,
Stockholm, Schweden) verwendet. Thermo-Calc ist eine Software, mit der man
thermodynamische Berechnungen in mehrkomponentigen Legierungssystemen
durchfuhren kann. Die Berechnungen werden mittels Datenbanken durchgefuhrt,
welche fur die verschiedensten Werkstoffgruppen angelegt wurden und sich aus
experimentellen Daten zusammensetzen [50].

Fir die vorliegende Arbeit wurde die Datenbank ,TCFE2 — TCSAB Steels/FE-Alloys
Database“ (Version 2.0, 1999) verwendet. Diese deckt alle bindaren und einige
ternare Systeme in einem 20 Elemente umfassenden Netzwerk ab. Die Datenbank
ist flr Stahle mit einem Mindestgehalt von 50 m.-% Fe und einem maximalen
Legierungsgehalt wie in Tab. 3.3 dargestellt, gultig [51].
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Tab. 3.3: Giiltigkeitsbereich fur TCFE2 [51]

Element| Max |Element| Max |Element| Max |Element| Max
[M.-%] [M.-%] [M.-%] [M.-%]
Al 5 Cu 1 Nb 5 Si 5
B Spuren Mg Spuren Ni 20 Ti 2
C 5 Mn 20 O Spuren \% 5
Co 15 Mo 10 P Spuren w 15
Cr 30 N 1 S Spuren Fe Min 50

Mit Hilfe der Software wurden die gebildeten Karbide bestimmt und anschlieend die
Temperatur berechnet, bei der diese vollstandig aufgeldst vorliegen, die so genannte
TA.

3.4 Dilatometermessungen

Mit einem Dilatometer misst man die relative Langenanderung in Abhangigkeit der
Temperatur. Es konnen die verschiedensten Parameter, wie Volumenanderung,
linearer differentieller  volumetrischer thermischer  Ausdehnungskoeffizient,
Erweichungspunkt, Transformationspunkt und Dichteanderung bestimmt werden.
Diese Daten dienen zur Erstellung von ZTU, UZTU und ZTA Diagrammen [52]. In
dieser Diplomarbeit wurden die Messungen am Dilatometer DIL 805 A/D der Firma
Bahr Thermoanalyse durchgeflhrt. Es handelt sich dabei um ein Abschreck- und
Umformdilatometer, wobei jedoch nur der Abschreckmodus fur die Erstellung von
ZTU Diagrammen dient.

Fur die Messung wurden zylindrische Vollproben mit den Durchmessern 2.5 mm bzw.
3 mm und einer Lange von 10 mm verwendet. Bei den Versuchen wurden
Thermoelemente vom Typ S des Durchmessers 0.3 mm auf die Mantelflache der
Proben mit Hilfe eines Punktschweil’gerats der Firma Bahr Thermoanalyse
aufgeschweil’t (Stromstarke: 3 Einheiten, Zeit: 3.2 Einheiten). AnschlieRend wurden
die Proben mit einem definierten Zeit-Temperatur-Programm beaufschlagt, welches
in Abb. 3.3 dargestellt ist.



Experimentelles

42

' ' ' . ' ' ' ' .
(il mmemmssbesafenadensasnndennnnnndessssnnatennnssssbesspasnbessssnndansnnnndannnnns
500 \ | ] » h [ h '

' ' '

4004

Abb. 3.3: Temperaturprogramm zur Bestimmung der Bainitumwandlung

Die Proben wurden induktiv anhand des vorgegebenen Temperaturprogramms unter
Vakuum auf TA aufgeheizt, wobei die Aufheizgeschwindigkeit 0.56 K/s betrug und
nach einer Haltezeit von 30 min mit verschiedenen Geschwindigkeiten A unter
Stickstoff exponentiell auf RT abgekuhlt wurde. Der A-Wert ist definiert als:

18
;L=i [s]

100

Thermo-
element

Stempel

Abb. 3.4: Probe im Abschreckdilatometer bei 1050°C [52]

Abkuhlparameter
Zeit der Abkuhlung von 800°C auf 500°C in Sekunden

(3.1)

Probe

Stempel

Induktions-
heizung
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Die auftretenden Phasenumwandlungen sind aus der relativen Langenanderung in
Abhangigkeit der Temperatur ersichtlich. Die Temperatur wird dabei Uber das
Thermoelement (Typ S) gemessen (siehe Abb. 3.4) und die Langenanderung uber
induktive Wegaufnehmer. Die Daten wie Temperatur, relative Langenanderung, Kraft
und HF-Leistung werden mit dem Softwareprogramm WinTA 6.0 aufgezeichnet.

3.4.1 Auswertung der Abkitihlkurven

FUr die Auswertung der Dilatometerkurven und die Erstellung der ZTU Schaubilder
wurde die Software WIinTA V7.0 und WIinTA V6.2 der Firma Bahr Thermoanalyse
verwendet. Eine Aufheiz- und Abkuhlkurve ist exemplarisch in Abb. 3.5 dargestellt.
Die TA bei dieser Probe betrug 990°C und sie wurde mit einem A von 0.5
abgeschreckt.

1

-
(3]
(=]

1.007

{11 2 990°CiLa0 5

rel. Lingeninderung [%

0.00

£0.50

0 100 200 300 400 500 600 700 Temperatur [°C]

Abb. 3.5: Abkiihlkurve der Probe 11_2 bei martenistischer Umwandlung

Fur die Bestimmung der Umwandlungstemperaturen werden Tangenten an die Kurve
angelegt. Wo die Kurve von diesen Tangenten abweicht, erhalt man die
Umwandlungstemperaturen. Durch die unterschiedlichen Abkuhlgeschwindigkeiten
bekommt man unterschiedliche Umwandlungstemperaturen (Ms, Ms, Bs, Bs) [53]. In
Abb. 3.5 ist der Beginn der Martensitbildung der Probe bei ca. 391°C zu erkennen.
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Die martensitische Umwandlung ist bei ca. 131°C abgeschlossen. Wird nun die
Abkuhlgeschwindigkeit kleiner, also A grol3er, so bildet sich neben dem Martensit
noch Bainit. Eine Dilatometerkurve, die beide Umwandlungen zeigt, ist in Abb. 3.6
dargestellt.
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Abb. 3.6: Abkilihlkurve der Probe 9 2 bei bainitischer und martensitischer
Umwandlung

Bei der hier dargestellten Kurve erfolgt die Bainitbildung bei ca. 373°C und endet bei
ca. 312°C. Der Martensit bildet sich bei ca. 250°C. Die M-Temperatur liegt bei ca.
110°C. Ein Werkstoff weist einen umwandlungsfreien Bereich zwischen einzelnen
Umwandlungsbereichen auf, wenn die Langenanderungs-Temperatur-Kurve Uber
einen Bereich von mindestens 50K eine Gerade bildet. Ansonsten ist die
Umwandlung nicht vollstandig und der Punkt B;existiert nicht. Dann wird fir Ms = By
der Wendepunkt der Abkuhlkurve genommen [53].

3.5 Lichtmikroskopie

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen wurden mit einem Reichert-Jung Polyvar MET
Mikroskop durchgefuhrt. An das Mikroskop ist eine CCD Kamera gekoppelt, die die
Bilder an das Bildanalyseprogramm ,Analysis“ der Soft Imaging System GmbH leitet.
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Um die Aufnahmen zu ermdglichen, mussten die Proben metallographisch prapariert
werden. Dazu wurde ein Langsschliff angefertigt, wobei die Probe mittels einer
Struers Pronto-Press 20 mit dem leitenden Einbettmittel Polyfast der Firma Struers
warmeingebettet wurde. Die Proben wurden dabei 6 Minuten bei 180°C und 20 kN
kompaktiert und anschlieRend 3 Minuten abgekuhlt. Danach wurden sie am Struers
Polierautomat TegraPol-31 mit den entsprechenden Parametern geschliffen und
poliert (siehe Tab. 3.4).

Tab. 3.4: Schleif- und Polieranweisung

Umdrehungen| Scheibe Kornung Zeit Kraft Zusatz
300 U/min | Struers MD 220 5 min 25N Wasser
Piano
150 U/min | Struers MD 15 um 4 min 25N Diamantsuspension
Plan
150 U/min | Struers MD 6 um 4 min 25N Diamantsuspension
Pan
150 U/min | Struers MD 3 um 4 min 25N Diamantsuspension
Dur
150 U/min | Struers MD 1 um 4 min 20N Diamantsuspension
Nap

Um die ehemaligen Austenitkorngrenzen sichtbar zu machen, wurden die Proben
geéatzt. Die Rezeptur des Atzmittels lautet:

100 ml gesattigte wassrige Pikrinsaure
0.5 ml HCI
5 ml Agepon

Die Atzzeiten variierten von 30 bis 90 Sekunden. Nach dem Atzen wurde der
Atzniederschlag mit einem in Alkohol getrankten Wattebausch gereinigt, mit Wasser
und anschliel3end mit Alkohol abgespult und getrocknet.

Wegen der zum Teil unzureichenden Atzung der ehemaligen Austenitkorngrenzen
wurde ein zweites Atzmittel angewendet. Die Rezeptur dazu lautet:

300 ml kaltgesattigte Pikrinsaure (unter Ultraschall aufldsen)
20 Tropfen konzentrierte HCI dazugeben und durch ein
Filterpapier leeren
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Fur den Atzvorgang wurden 40 ml aus der oben genannten Losung genommen und
2 Tropfen Agepon (Netzmittel) sowie 2 Tropfen konzentrierte HCI beigefugt. Das
Ganze wurde in einem Wasserbad auf 80°C erhitzt und die Proben darin 10
Sekunden lang geéatzt. Der Atzniederschlag wurde mit in Alkohol getrankter Watte
entfernt und die Probe anschliel3end getrocknet.

Zur Ermittlung der ASTM Korngrofien wurde das Reichert Univar Lichtmikroskop
verwendet, das als Zubehor Schablonen besitzt, die in den Strahlengang eingefuhrt
werden kénnen, um die ASTM KorngroRen bei 100 und 500 facher VergrofRerung zu
bestimmen. Bei diesem Verfahren werden die Schablonen Uber das Gefligebild
gelegt und die Korngroé3en verglichen.

3.6 Rasterelektronenmikroskopie

Wegen des grof3en Einflusses auf das Umwandlungsverhalten mussten die Proben
auf Karbide untersucht werden, da durch die Karbide das Kornwachstum behindert
und die chemische Zusammensetzung der Matrix verandert wird. Dies erfolgte mit
einem Rasterelektronenmikroskop (REM). Fir die vorliegende Arbeit wurde das REM
Zeiss EVO50, gekoppelt mit einem energiedispersiven System (EDX), verwendet.
Alle Bilder wurden mit einer Beschleunigungsspannung von 20 kV und im
Ruckstreuelektronenkontrast aufgenommen. Voraussetzungen fiur die REM
Untersuchungen waren, dass die zu untersuchenden Proben elektrisch leitend und
die Oberflache poliert sein mussen. Die Probenvorbereitung erfolgte wie beim
Lichtmikroskop (siehe Tab. 3.4), jedoch ohne anschlieRendes Atzen.

Um die verschiedenen Legierungen miteinander vergleichen zu kdénnen, wurde die
chemische Zusammensetzung der Matrix bestimmt. Dies erfolgte mithilfe des EDX
Systems Inca Dry Cool der Firma Oxford Instruments. Dazu wurden Punktanalysen
mit ca. 1um Durchmesser durchgefuhrt. Die Fehlergrenze der EDX-Analyse liegt bei
ca. 0.30 m.-%.
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4 Ergebnisse

Zur Kontrolle der Legierungsgehalte der durch Laserlegieren hergestellten Proben
wurden die chemischen Zusammensetzungen ermittelt (siehe Tab. 4.1). Die
Elementbestimmung von Si, Mn, Cr, Mo, Ni und V erfolgte nasschemisch bei der
Firma Bohler Edelstanl GmbH. Diese Analysen wurden am Beginn der Diplomarbeit
durchgefuhrt, was weitere Berechnungen mit diesen Werten ermoglichte. Es wurde
je Legierungsvariante eine Gesamtanalyse und je Legierungsspur aus
Kostengrinden nur der Gehalt des geanderten Elements bestimmt. Bei der Mo- und
Cr-Variante wurden bei den hoheren Gehalten die Pulverzusammensetzungen
verandert, um die Forderraten bei der Herstellung durch Laserlegieren zu variieren.
Aus diesem Grund wurden bei den beiden Varianten zwei Gesamtanalysen
durchgefuhrt. Die Kohlenstoffanalytik wurde bei der Umwelt- und Betriebsanalytik der
Voest Alpine durchgefuhrt. Diese konnte jedoch erst am Ende der Diplomarbeit an
den bereits warmebehandelten Proben erfolgen, da fur die Bestimmung des C-
Gehalts mindestens 1.5 g Probenmaterial notwendig sind. Aus diesem Grund wurden
am Ende der Diplomarbeit die TA mit den neu ermittelten C-Gehalten mithilfe der
Software Thermo-Calc nochmals berechnet. Somit ist TAi;; die mit dem Ist C-Gehalt
aus der Kohlenstoffanalytik berechnete TA. Da dies wie schon erwahnt erst nach den
Versuchen moglich war, wurden die vorher bendtigten TAs davor mit dem Soll C-
Gehalt vom Laserlegieren berechnet. Deshalb wurde diese TAsq benannt. Da der C-
Gehalt bei den meisten Proben mit den vorgegebenen Gehalten Ubereinstimmte,
anderten sich die TAs kaum. Ausnahmen gab es nur bei den C legierten Varianten.
Da bei den Berechnungen mit Thermo-Calc am Anfang ein Fehler auftrat, wurden bei
der Mo- und Mn-Variante andere TAs verwendet. Dieser Fehler wurde danach sofort
ausgebessert. Da aber die Abweichung der TAs nicht so grol3 war und auch ein
Mangel an Proben herrschte, wurden diese Ergebnisse in die Auswertungen
miteinbezogen. Deshalb wurde die Bezeichnung TAyerwendet €ingeftinrt, welche aulier
bei den Mn-Varianten und einer Mo-Variante der TAsq entspricht.

Die TA ist durch das Auflosen der Karbide definiert. Da jedoch bei den verwendeten
Legierungen die Karbide nicht immer aufgelést sind, wurde auch die
Zusammensetzung der Karbide kurz bevor deren Auflosung bestimmt. Die Werte der
jeweiligen Legierungsvarianten sind unter den Kapiteln ,Gleichgewichts-
berechnungen® (Punkte 4.1.1, 4.2.1, 4.3.1,4.4.1,4.5.1, 4.6.1 und 4.7.1) angegeben.
Die dort angegebenen Temperaturen sind jene errechneten Temperaturen, bei
denen sich die Karbide gerade auflésen. Die angeflhrten Zusammensetzungen sind
somit jene kurz vor der Auflésung.
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Tab. 4.1: Vergleich der chemischen Zusammensetzungen [m.-%]

Aufmischung Aufmischung
SpurNr. Soll Ist: Si Mn Cr Mo Ni V C
Mo
92 2.0 2.00
10_1 2.5 3.53
10 2 3.0 3.55 0.35
111 3.5 5.36
28 1 4.0 5.49 0.38
1.2 4.0 4.72 0.33
12_1 4.5 5.77
28 2 5.0 0.21 | 0.28 | 4.80 | 6.65 | 0.07 | 0.33
12_2 5.0 0.23 | 0.25 | 496 | 6.78 | 0.06 | 0.28
Cr
13_1 W400 017 | 026 | 479 | 126 | 0.07 | 041 | 0.35
13_2 7.0 6.60 0.36
14_1 5.5 5.37
14 2 7.5 7.26
15_1 6.5 5.78 0.36
15 2 8.5 8.37
29 1 9.0 7.81 0.40
16_1 9.0 8.22
29 2 10.0 021 | 028 | 849 | 1.28 | 0.07 | 0.35
16_2 10.0 0.20 | 0.27 | 9440 | 1.22 | 0.07 | 0.30
Ni
19 1 1.0 1.71 0.34
19 2 1.5 2.61 0.31
20 1 2.0 0.20 | 0.30 | 483 | 1.29 | 416 | 0.28 | 0.30
20 2 0.8 0.64 0.34
211 1.0 1.00
21 2 1.4 1.42
Si
22 1 1.2 1.20 0.32
22 2 1.5 163 | 028 | 491 | 1.33 | 0.07 | 0.33 | 0.31
23_1 1.2 1.31
23 2 1.4 1.45
24 1 0.5 0.46
24 2 0.8 0.53 0.34
Mn
25_1 0.8 0.71 0.33
25 2 0.9 0.20 | 0.90 | 493 | 1.26 | 0.07 | 0.33 | 0.32
26_1 0.6 0.55 0.33
26_2 0.7 0.65 0.32
27 1 0.6 0.50
27 2 04 0.45 0.35
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Tab. 4.1: Vergleich der chemischen Zusammensetzungen [m.-%]
(Fortsetzung)

Aufmischung Aufmischung

SpurNr. Soll Ist: Si Mn Cr Mo Ni V C

C
30_1 0.45
30_2 0.50 0.40
311 0.55
312 0.60
321 0.65 0.42
32 2 0.70
33_1 0.80 0.50
33_2 0.85 0.18 | 0.28 | 452 | 1.30 | 0.03 | 0.35

Allgemein gilt fir die nachfolgenden Ergebnisse, dass bei der Erstellung der ZTU
Diagramme das Hauptaugenmerk auf die Bainit- und Martensitbildung gelegt wurde.
Aufgrund der Inhomogenitat der laserlegierten Proben und wegen der kleinen
Probenabmessungen kam es zu Problemen bei der Aufnahme der Abkuhlkurven.
Deshalb sind aus den ZTU Diagrammen keine genauen Werte, sondern nur
Tendenzen zu entnehmen, weshalb der Beginn der Bainitumwandlung strichliert
eingezeichnet ist. Alle Abkuhlkurven, die fur die Erstellung der ZTU Diagramme
bendtigt wurden, befinden sich im Anhang.

Bei den chemischen Zusammensetzungen sind die Soll-Werte die vorgegebenen
Werte beim Laserlegieren, die Ist-Werte die Ergebnisse aus der nasschemischen
Analyse und die Matrix-Werte die Resultate der EDX Untersuchungen.

Bei allen folgenden REM-Bildern, welche im Sekundarelektronen-Modus
aufgenommen wurden, handelt es sich bei den hellen Phasen um Karbide und bei
den dunklen Phasen um Einschlisse, welche aus MnS bestehen.

4.1 Molybdan

4.1.1 Gleichgewichtsberechnungen

Die Gleichgewichtsberechnungen wurden zur Ermittlung der TA durchgefihrt. Dabei
ergaben sich TAs im Bereich von 978°C bis 1217°C, bei denen sich die Karbide
aufgeldst haben. Aus den Gleichgewichtsberechnungen ist zu erkennen, dass sich
bei 2% Mo eine V- und Mo-reiche kubisch-flachenzentrierte Phase, welche mit FCC
A1#2 bezeichnet ist, bildet. Dieses MC Karbid enthalt laut Thermo-Calc kurz bevor
dessen Auflésung ca. 52% V, 29% Mo, 14% C und 5% Cr, wie in Tab. 4.2 dargestellt
ist. Ab einem Gehalt von 3.53% Mo entsteht dann MgC, wobei M hauptsachlich fur
Mo und Fe steht. Weiters enthalt das Karbid noch ca. 4% Cr. Man erkennt mit
steigenden Mo-Gehalt eine VergroRerung des Fe-Gehalts von ca. 36% auf 40%. Ein
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weiterer Unterschied zwischen den zwei ausgeschiedenen Phasen ist der C-Gehalt,
welcher 14.2% bzw. 2.7% betragt. Dadurch, dass nicht alle Karbide aufgeldst werden
konnten, ist somit der C-Gehalt in der Matrix geringer, was einen Einfluss auf die
Umwandlung hat. Denn je kleiner der C-Gehalt ist, umso mehr wird die Ms-
Temperatur erhoht und die Bainitbildung wird zu geringeren Zeiten verschoben
(siehe Kapitel 2.4.1). Auch die anderen Legierungselemente, die in den Karbiden
enthalten sind, werden der Matrix entzogen und fuhren zu einer Verschiebung der
Umwandlung zu Bainit zu kirzeren Zeiten und zu einer steigenden Ms-Temperatur.
Fir die weiteren Versuche wurden die Proben mit einem Mo-Gehalt von 2%, 3.53%,
4.72% und 5.49%, d.h. mit den Spur Nr. 9_2,10_1, 11_2 und 28_1 herangezogen.

Tab. 4.2: Phasen der Mo-Varianten bei der jeweiligen TA

Phasen der Probe 9 2 bei 977.27°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: [1.00/91.86| 2.00 | 0.36 |0.23|4.96| 0.28 | 0.25 | 0.06

FCC A1#2: |0.00] 0.48 |29.02|14.19|0.00]4.60]/51.71]| 0.01 | 0.00

Phasen der Probe 10 _1 bei 1047.81°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00/90.33| 3.53 | 0.36 |0.23|4.96| 0.28 | 0.25 | 0.06
M6C: 0.00/36.26 [55.32| 2.68 |0.00/4.33| 1.41 | 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 10 2 bei 1049.02°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00/90.31| 3.55 | 0.36 |0.23|4.96| 0.28 | 0.25 | 0.06

M6C: 0.00/36.29 [55.31| 2.68 |0.00/4.32| 1.40 | 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 11 2 bei 1115.30°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: |11.00(89.14| 4.72 | 0.36 |0.23|/4.96| 0.28 | 0.25 | 0.06

M6C: 0.00|37.81[54.47| 2.69 [0.00]3.99| 1.04 | 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 11 1 bei 1148.36°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00/88.50| 5.36 | 0.36 |0.23|4.96| 0.28 | 0.25 | 0.06

M6C: 0.00/38.54 [54.02| 2.69 |0.00]/3.84| 0.91 | 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 28 1 bei 1155.03°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00|88.46| 5.49 | 0.36 |0.21]4.80| 0.33 | 0.28 | 0.07

M6C: 0.00/38.67 [53.89| 2.69 |0.00|3.70| 1.04 | 0.00 | 0.00
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Tab. 4.2: Phasen der Mo-Varianten bei der jeweiligen TA

(Fortsetzung)

Phasen der Probe 12_1 bei 1168.69°C in m.-%

Mol

Fe

Mo

C

Si | Cr

Vv

Mn

Ni

FCC A1#1: [1.00

88.09

5.77

0.36

0.23 |4.96

0.28

0.25

0.06

M6C: 0.00

38.97

53.74

2.70

0.00 [3.76

0.84

0.00

0.00

Phasen der P

robe 2

8 2 bei

1210.53°C in m.-%

Mol

Fe

Mo

C

Si | Cr

\Y

Mn

Ni

FCC A1#1: [1.00

87.30

6.65

0.36

0.21 4.80

0.33

0.28

0.07

M6C: 0.00

39.83

53.14

2.70

0.00 [3.48

0.84

0.00

0.00

Phasen der P

robe 1

2 2 bei

1216.61°C in m.-%

Mol

Fe

Mo

C

Si | Cr

\Y

Mn

Ni

FCC A1#1: |1.00

87.08

6.78

0.36

0.23 |4.96

0.28

0.25

0.06

M6C: 0.00

39.95

53.08

2.70

0.00 [3.57

0.70

0.00

0.00

In Tab. 4.3 sind die berechneten und verwendeten TAs angefuhrt. Wie bereits
erwahnt, wurde aufgrund einer fehlerhaften Berechnung zu Beginn der Arbeit bei der
Probe 9 2 eine andere TA verwendet. Der Fehler wurde aber nach den ersten
Versuchen ausgebessert und die TAsq neu berechnet. Deshalb weicht die TAyerwendet
von der TAsq in Tab. 4.3 ab. Wegen der geringen Abweichung und einem Mangel an
Proben wurden diese Ergebnisse in die Auswertung miteinbezogen. Da bei der
Legierung 9 2 eine Uberhohte TA verwendet wurde, ist eine Grobkornbildung zu
erwarten. Das ist jedoch nicht der Fall, wie in den Gefugeuntersuchungen (Kapitel

4.1.3.1) zu sehen ist.

Tab. 4.3: Vergleich der verschiedenen TAs

TA Soll TA Ist TA verwendet
SpurNr. . . .
[°C] [°C] [°C]
9 2 978 975 990
10_1 1048 1047 1048
11 2 1116 1109 1116
28 1 1155 1160 1155
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4.1.2 Dilatometermessungen

Um den Einfluss des Mo auf die Bainit- und Martensitbildung zu erkennen, wurden
ZTU Diagramme angefertigt. Diese sind in den Abb. 4.1 bis Abb. 4.4 dargestellt. Bei
der Legierung mit 2% Mo liegt die Bainithase bei einer Abkihlgeschwindigkeit von
A1<0.5, welche technisch nicht realisierbar ist. Deshalb konnte auch die Ms-
Temperatur nicht bestimmt werden, da diese als Temperatur vor der Bainitbildung
definiert ist. Die M-Temperatur im Bereich der Bainitumwandlung befindet sich bei ca.
130°C.

Bei einer Erhdhung des Mo-Gehalts auf 3.53% Mo verschiebt sich die Bainitnase
nach rechts zwischen A=1 und A=2, d.h. die Inkubationszeit fur die Bainitbildung hat
sich verlangert. Die Martensitbildung beginnt bei ca. 330°C und endet bei ca. 130°C.
Wird der Mo-Gehalt weiter auf 4.72% Mo erhoht, erfolgt die Bainitbildung bei A>10.
Die genaue Abkuhlgeschwindigkeit fur die Bainitbildung konnte aus Mangel an
Proben nicht bestimmt werden. Die Ms-Temperatur andert sich nicht und liegt bei ca.
330°C. Die Martensitbildung ist bei ca. 120°C abgeschlossen.

Bei einem Mo-Gehalt von 5.49% Mo hat sich die Bainitnase bis in den Bereich von
A=12 verschoben. Die Bildung von Martensit wird verzdgert und beginnt bei ca.
295°C und endet bei ca. 100°C.
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Abb. 4.1: ZTU Diagramm der Probe 9_2 mit 2% Mo und einer TA von 990°C mit
einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.2: ZTU Diagramm der Proben 10_1 und 10_2 mit 3.53% Mo und einer TA
von 1048°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.3: ZTU Diagramm der Probe 11_2 mit 4.72% Mo und einer TA von 1116°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.4: ZTU Diagramm der Proben 28_1 und 11_1 mit 5.49% Mo und einer TA
von 1155°C mit einer Haltezeit von 30 min

4.1.3 Metallographische Untersuchungen

4.1.3.1 Lichtmikroskopie

Da die Ausbildung des Gefuges einen grolRen Einfluss auf das
Umwandlungsverhalten von Stahlen hat, wurden Geflgebilder von den
verschiedenen Proben angefertigt. Aus den lichtmikroskopischen Aufnahmen in Abb.
4.5 bis Abb. 4.7 erkennt man ein feines Korn im Bereich von ATSM 6 und 7 und die
KorngroRenverteilung ist homogen. Kontrar dazu ist in Abb. 4.8 die
Kornvergroberung des ehemaligen Austenitkorns der Probe 28 1 mit 5.49% Mo
deutlich zu erkennen. Es ergibt sich eine Korngrofle von ASTM 0. Diese
Kornvergroberung fuhrt zu einer Verzégerung der bainitischen und martensitischen
Umwandlung, was beim Vergleich mit den anderen ZTU Diagrammen zu
bertcksichtigen ist. Ursache fur die Vergroberung des Gefliges ist die hohe TA, die
zu einer Auflésung der Karbide fuhrte. Weiters ist bei der Probe 28 1 eine
unregelmalige KorngroRenverteilung bemerkbar. Diese ist ebenfalls auf die
Kornvergroberung zurickzufuhren.
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Abb. 4.5: LIMI-Bild der Probe 9 2 mit 2% Mo und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=1 (KorngrofRe ASTM 7)

Abb. 4.6: LIMI-Bild der Probe 10_2 mit 3.55% Mo und einer TA von 1049°C,
abgeschreckt mit A=1 (KorngrofRe ASTM 6)
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Abb. 4.7: LIMI-Bild der Probe 11_2 mit 4.72% Mo und einer TA von 1116°C,
abgeschreckt mit A=1.5 (KorngroBe ASTM 7)

Abb. 4.8: LIMI-Bild der Probe 28_1 mit 5.49% Mo und einer TA von 1155°C,
abgeschreckt mit A=0.5 (KorngroBe ASTM 5 bis 0)
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4.1.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Einen grofen Einfluss auf die Zusammensetzung der Matrix des Werkstoffs und
somit auf das Umwandlungsverhalten haben Karbide, da diese der Matrix die
Legierungselemente entziehen. Aus diesem Grund wurden REM Untersuchungen
durchgefuhrt. In den REM-Bildern in Abb. 4.9 bis Abb. 4.12 ist zu erkennen, dass in
den Legierungen mit Mo-Gehalten von 2%, 3.53% und 4.72% viele feine Karbide
(helle Phasen) vorhanden sind, hingegen bei der Legierung mit 5.49% Mo alle
Karbide in Lésung gebracht wurden. Mit Hilfe der Software Analysis wurden die
Karbidanteile in den Legierungen bestimmt. Fur die Legierung 9 2 ergab sich ein
Anteil von 0.27% Karbide, bei der Legierung 10_2 0.49% und bei der Legierung 11_2
0.28%. Durch die Karbide werden die C-, Mo-, Fe-, V- und Cr-Gehalte in der Matrix
abgesenkt. Die in allen REM-Bildern vorkommenden dunklen Phasen sind
EinschlUsse, welche aus MnS bestehen.

WD = 95mm EHT=20.00kV SignalA=QBSD > .
File Name = 9-224.tif 'ﬁ? 'MM

Abb. 4.9: REM-Bild der Probe 9_2 mit 2% Mo und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=0.5
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WD = 9.0mm EHT=20.00kV 3ignal A=QBSD T
File Name = pri2-34 tf "}‘_ .MM

Abb. 4.10: REM-Bild der Probe 10_2 mit 3.55% Mo und einer TA von 1049°C,
abgeschreckt mit A=1

WD =10.0mm EHT=20.00kV Signal A=QBSD | etalkunde & 1
File Name = pr 4-28.tif "" ’W"KM

Abb. 4.11: REM-Bild der Probe 11_2 mit 4.72% Mo und einer TA von 1116°C,
abgeschreckt mit A=1.5



Ergebnisse 59

10um WD= 90mm EHT=2000kV Signal A=QBSD Metallkunde & Werkstoffprilfu &‘\
» Montanuniversitat Leoban

File Name = 18-80.tif

Abb. 4.12;: REM-Bild der Probe 28 1 mit 5.49% Mo und einer TA von 1149°C,
abgeschreckt mit A=0.5

Die Angabe der Matrixzusammensetzung ist notwendig, um das
Umwandlungsverhalten vergleichen zu kénnen. Um die Zusammensetzung der
Matrix zu bestimmen, wurden EDX-Analysen durchgefihrt. Somit konnen die
Legierungselementgehalte der Matrix mit denen der Gesamtzusammensetzung
verglichen werden (siehe Tab. 4.4). Dadurch kann auf das Vorhandensein von
Karbiden geschlossen werden. Der geringe Mo-Gehalt in der Matrix deutet darauf hin,
dass sich bereits Karbide gebildet haben. Diese sind auch im REM-Bild (Abb. 4.9) zu
erkennen und behinderten ein Kornwachstum, wie im LIMI-Bild (Abb. 4.5) zu sehen.
Die anderen Elemente sind leider nicht vergleichbar, da keine chemische Analyse
des Bulks vorliegt.

Tab. 4.4: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
9 2 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo V Ni

Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 2.00 | 0.45 0
Ist (hasschemisch) | 0.35 2.00
Matrix (EDX) 0.31 | 0.32 429 | 1.38 | 0.35
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Da aus den REM-Bildern der Karbidanteil bestimmt wurde (vgl. Kapitel 4.1.3.2), kann
naherungsweise auf den C-Gehalt in der Matrix zurtickgerechnet werden (Gleichung
4.1 und 4.2). Der C-Gehalt des Karbids wurde in den Gleichgewichtsberechnungen
(siehe Tab. 4.2) bestimmt und der gesamte C-Gehalt experimentell durch die
nasschemische Analyse.

Anteil der Karbide x %C Karbid + Anteil der Matrix x %C Matrix = %C gesamt (4.1)

%C gesamt - Anteil der Karbide x %C Karbid
Anteil der Matrix
0.35-0.0027x14.19

= %C Matrix = =0.31
0.9973

= %C Matrix = (4.2)

Es ergibt sich somit aus Gleichung 4.2 ein C-Gehalt von 0.31% fur die Matrix. Der
verringerte C-Gehalt fuhrt zu einer Verschiebung der Bainitumwandlung zu kurzeren
Zeiten und die Martensitbildung erfolgt schon bei hoheren Temperaturen (siehe
Kapitel 2.4.1).

Stellt man die Mo-Gehalte von Matrix und Bulk der Legierung 10_2 in der Tab. 4.5
gegenuber, so erkennt man einen kleinen Unterschied. Der kleinere Wert der Matrix
ist ebenfalls auf die Karbidbildung zurtickzufihren. Die Karbide sind auch auf dem
REM-Bild in Abb. 4.10 zu erkennen. Durch diese ist auch keine Kornvergroberung
aufgetreten, wie in Abb. 4.6 zu sehen ist. Die anderen Elemente sind aufgrund
fehlender chemischer Analyse des Bulks nicht vergleichbar. Da der Anteil der
Karbide nicht so grof} ist, und auch der C-Gehalt im MgC Karbid kleiner ist als in der
kfz Phase aus der Legierung 9_2 (siehe Kapitel 4.1.1 Gleichgewichtsberechungen),
ist die Auswirkung auf den C-Gehalt in der Matrix nicht sehr weit reichend.

Der mit Gleichung 4.2 berechnete C-Gehalt in der Matrix betragt 0.34%, ist also
vernachlassigbar kleiner als im Bulk. Deshalb wird die Bainit- und Martensitbildung
nicht beschleunigt, sondern nur durch das Mo verzdgert.

Tab. 4.5: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
10_2 [m.-%)]

C Si Mn Cr Mo V Ni

Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 3.00 | 0.45 0
Ist (nasschemisch) | 0.35 3.55
Matrix (EDX) 0.34 | 0.22 513 | 3.43 | 0.42 | 0.19
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Die Mo-Gehalte der Legierung 11_2 von Bulk und Matrix stimmen in Tab. 4.6 unter
Berucksichtigung der Fehlertoleranz der EDX-Analyse Uberein. Da aber im REM-Bild
in Abb. 4.11 Karbide erkennbar sind, befindet sich der Matrixwert an der oberen
Grenze der Fehlertoleranz. Wie schon bei der Legierung 10_2 tritt nur eine geringe
Beeinflussung der Zusammensetzung der Matrix bezlglich des C-Gehalts auf, da der
Anteil der Karbide nicht sehr grol ist und der C-Gehalt der Karbide klein ist.

Es ergibt sich aus der Gleichung 4.2 ein C-Gehalt in der Matrix von 0.32%, was keine
signifikante Differenz mit dem C-Gehalt des Bulks darstellt. Somit erfolgt keine
gegenteilige Wirkung auf die Verzégerung der Bainitbildung und Martensitbildung
durch das Mo.

Tab. 4.6: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
11_2 [m.-%)]

C Si Mn Cr Mo V Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 4.00 | 0.45 0
Ist (hasschemisch) | 0.33 4.72
Matrix (EDX) 0.32 | 0.27 5.03 | 5.00 | 0.40 | 0.03

Die Mo-Gehalte von Matrix und Bulk deuten unter Berlcksichtigung der Fehler-
toleranz darauf hin, dass die Karbide in der Matrix gelost sind (siehe Tab. 4.7). Dies
stimmt auch mit der beobachteten Kornvergroberung in Abb. 4.8 Uberein. Auch das
REM-Bild in Abb. 4.12 Iasst darauf schlie3en, dass keine Karbide vorhanden sind.

Tab. 4.7: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
28_1 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo \Y
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 4.00 | 0.45
Ist (nasschemisch) | 0.38 5.49
Matrix (EDX) 490 | 5.17 | 0.38

Vergleicht man die EDX-Analysen aus Tab. 4.4 bis Tab. 4.7 miteinander, so erkennt
man den zunehmenden Mo-Gehalt in der Matrix. Dieser fuhrt zu der Verzégerung der
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Martensit- und Bainitbildung, wie in den ZTU Diagrammen Abb. 4.1 bis Abb. 4.4 zu
erkennen und im Kapitel 2.4.2 beschrieben ist.

4.1.4 Interpretation

Aus der Literatur ist bekannt, dass Mo die Martensitbildung verzogert. Es wurde
vermutet, dass dies auf den hohen C-Gehalt im Austenit zurickzufuhren ist (siehe
Kapitel 2.4.2). Da jedoch in den Legierungen mit 2%, 3.53% und 4.72% Mo Karbide
auftreten, ist der C-Gehalt in der Matrix verringert, was eine gegenteilige Wirkung auf
die Martensitbildung hat. Da der Anteil der Karbide und der C-Gehalt im MgC Karbid
gering sind, ist dieser Einfluss nicht sehr stark. Nur bei der Legierung mit 2% Mo, bei
der eine kfz Phase auftritt, ist mehr C aus der Matrix entzogen. Dadurch kommt die
kurze Inkubationszeit fur die Bainitbildung zustande.

Die Verschiebung von Ms und M; bei der Legierung mit 5.49% Mo zu kleineren
Temperaturen und die Verschiebung der Bainitbildung zu langeren Zeiten ist aber
auch auf die gewahlte TA zuruckzufihren. Bei der gewahlten TA sind die Karbide
aufgeldst (siehe Abb. 4.12) und Kornvergréberung tritt ein, wie in Abb. 4.8 gut zu
erkennen ist. Die Kornvergroberung und die Moglichkeit der Legierungselemente,
durch die hohere Temperatur leichter zu diffundieren, fihren zu einer Verzogerung
der Umwandlung zu Bainit (siehe Kapitel 2.4.2). Obwohl die thermodynamischen
Berechnungen ergeben, dass die gewahlte Temperatur jene Temperatur ist, bei der
gerade alle Karbide in Losung gehen, scheint es, als ob die angewandte Temperatur
deutlich daruber liegt. Anscheinend stimmen die thermodynamischen Daten doch
nicht zu 100% mit dieser Legierung Uberein.

Insgesamt gesehen lasst sich trotzdem durch Vergleich der ZTU Diagramme eine
Verringerung der Mg-Temperatur, die jedoch auf die Grobkornbildung zurickzufuhren
ist und eine deutliche Erhohung der Inkubationszeit fur die Bainitbildung durch den
steigenden Mo-Gehalt erkennen.

4.2 Mangan

4.2.1 Gleichgewichtsberechnungen

Aus den durchgeflhrten Gleichgewichtsberechnungen sind TAs im Bereich von
983°C bis 984°C errechnet worden, was darauf schlielRen lasst, dass Mn keinen
Einfluss auf die TA hat. Aus den Zusammensetzungen in Tab. 4.8 erkennt man, dass
wie in Kapitel 2.4.3 angegeben Mn keine Karbide bildet. Die vorkommenden MC
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Karbide mit kfz Struktur (in Tab. 4.8 mit FCC A1#2 bezeichnet) bestehen
hauptsachlich aus V und Mo. Die Gehalte sind ca. 58% V, 20% Mo, 15% C und 6%
Cr. Da Mn keinen Einfluss auf die Zusammensetzung der Karbide aufweist, treten
auch immer die selbe Art von Karbiden auf. Das ist der Grund fir die gleich
bleibende TA. Verwendung fur die weiteren Versuche fanden die Legierungen 27 2,
26 1,26 2,25 1 und 25_2 mit Mn-Gehalten von 0.45%, 0.55%, 0.65%, 0.71% und
0.90%.

Tab. 4.8: Phasen der Mn-Varianten bei der jeweiligen TA

Phasen der Probe 27 2 bei 983.34°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: [1.00/92.40| 1.26 | 0.36 |0.20{4.93| 0.33 | 0.45 | 0.07

FCC A1#2: |0.00] 0.56 |20.02|14.97|0.00/6.05|58.38| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 27 1 bei 983.25°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr| V Mn Ni

FCC A1#1: |[1.00]92.35| 1.26 | 0.36 |0.20|4.93| 0.33 | 0.50 | 0.07

FCC A1#2: |0.00| 0.56 [20.02[14.97|0.00|6.0458.39| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 26 1 bei 983.16°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: [1.00]92.30| 1.26 | 0.36 |0.20|4.93| 0.33 | 0.55 | 0.07

FCC A1#2: |0.00| 0.56 |20.02[14.97|0.00|6.0458.39| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 26 2 bei 982.98°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: [1.00|92.20| 1.26 | 0.36 |0.20|4.93| 0.33 | 0.65 | 0.07

FCC A1#2: |0.00] 0.56 |20.02|14.97|0.00/6.03|58.40{ 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 25 1 bei 982.87°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: [1.00]92.14| 1.26 | 0.36 |0.20|4.93| 0.33 | 0.71 | 0.07

FCC A1#2: |0.00| 0.56 [20.03[14.97|0.00|6.02|58.40| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 25 2 bei 982.52°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: [1.00/91.95| 1.26 | 0.36 |0.20]|4.93| 0.33 | 0.90 | 0.07

FCC A1#2: |0.00| 0.56 |20.03|14.96|0.00/6.00{58.42| 0.00 | 0.00

In der Tab. 4.9 sind die aufgrund des unterschiedlichen C-Gehalts verschiedenen
TAs aufgelistet. Wie bereits bei der Mo-Legierung 9 2 erwahnt, weicht die TAyerwendet
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aufgrund eines Rechenfehlers am Beginn der Arbeit und Mangels an Proben von der
TAson ab. Obwohl diese Uberhdht sind, erfolgt keine Kornvergroberung, wie aus den
Gefugeuntersuchungen unter Kapitel 4.1.3.1 zu sehen ist.

Tab. 4.9: Vergleich der verschiedenen TAs

TA Soll TA Ist TA verwendet
SpurNr. . . .

[°C] [°C] [°C]
27 2 984 981 990
26 1 984 976 990
26 2 983 973 990
25 1 983 975 990
25 2 983 972 990

4.2.2 Dilatometermessungen

Zur Ermittlung des Einflusses von Mn auf die Bainitbildung wurden ZTU Diagramme
angefertigt. Diese zeigen, dass sich bei der Legierung mit 0.45% Mn die Bainithase
im Bereich von A=0.3 befindet. Die Ms-Temperatur liegt bei ca. 380°C und die Ms-
Temperatur bei ca. 115°C.

Durch eine Erhéhung des Mn-Gehalts auf 0.55% hat sich die Bainithase nach rechts
zu A=0.5 verschoben, was fur eine langere Inkubationszeit steht. Die
Martensitbildung wird dabei abgesenkt und beginnt bei ca. 350°C und endet bei ca.
115°C. Die hohe Absenkung der Martensitbildung ist auf den groReren Cr-Gehalt in
der Matrix im Vergleich zu den anderen Mn-Varianten zurtckzufuhren. Dieser ist in
Kapitel 4.2.3.2 zu sehen.

Bei der Legierung mit 0.65% Mn beginnt die Bainitbildung noch spater, namlich im
Bereich von 1=0.7. Die Ms-Temperatur liegt bei ca. 370°C und die M-Temperatur bei
ca. 115°C.

Nach einer weiteren Steigerung auf 0.71% Mn befindet sich die Bainithase zwischen
A=1 und 1=1.5. Die Martensitbildung beginnt erst bei ca. 360°C und schlie3t bei ca.
115°C ab.

Beim hochsten Mn-Gehalt von 0.90% beginnt die Bainitbildung zwischen A=1 und
A=1.5. Die Ms-Temperatur andert sich nicht und liegt bei ca. 360°C und die M;-
Temperatur bei ca. 115°C.



Ergebnisse 65

1200

1100

1000z

900

800

700 \\\

600 703 907 \
500 A

»

400 Y

300 kx\w\
\

Temperatur

200

100
NN N

0
10 0 10 ! 10 2 10 3 10 4 10° s
Zeit —»

Abb. 4.13: ZTU Diagramm der Probe 27_2 mit 0.45% Mn und einer TA von 990°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.14: ZTU Diagramm der Probe 26_1 mit 0.55% Mn und einer TA von 990°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.15: ZTU Diagramm der Probe 26_2 mit 0.65% Mn und einer TA von 990°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.16: ZTU Diagramm der Probe 25_1 mit 0.71% Mn und einer TA von 990°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.17: ZTU Diagramm der Probe 25_2 mit 0.90% Mn und einer TA von 990°C
mit einer Haltezeit von 30 min

4.2.3 Metallographische Untersuchungen

4.2.3.1 Lichtmikroskopie

Einen wichtigen Einfluss auf das Umwandlungsverhalten von Stahlen hat neben der
chemischen Zusammensetzung auch das Ausgangsgefige. Aus diesem Grund
wurden lichtmikroskopische Untersuchungen durchgeflhrt. Man erkennt aus den
LIMI-Bildern in den Abb. 4.18 bis Abb. 4.22, dass die ehemaligen Austenitkdrner trotz
uberhohter TA ungefahr vom selben Ausmal sind. Die ermittelten ASTM Korngrof3en
liegen im Bereich 7 bis 8. Somit sind fur die ZTU Diagramme die gleichen
Voraussetzungen gegeben. Es besteht Grund zu der Annahme, dass wegen der
hohen Stabilitdt der V Karbide (siehe Kapitel 2.4.7) keine Kornvergréberung erfolgte.
Der hohe Anteil an V in den Karbiden geht aus den Gleichgewichtsberechnungen
unter Kapitel 4.2.1 hervor. Weiters erkennt man aus den lichtmikroskopischen
Untersuchungen eine homogene Korngro3enverteilung.
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Abb. 4.18: LIMI-Bild der Probe 27_2 mit 0.45% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=1.5 (KorngroRe ASTM 7)

Abb. 4.19: LIMI-Bild der Probe 26 _1 mit 0.55% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=1.5 (KorngroRe ASTM 8)
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Abb. 4.20: LIMI-Bild der Probe 26_2 mit 0.65% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=1.5 (KorngroRe ASTM 7)

Abb. 4.21: LIMI-Bild der Probe 25 1 mit 0.71% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=2 (KorngroBe ASTM 8)
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Abb. 4.22: LIMI-Bild der Probe 25 2 mit 0.90% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=1.5 (KorngroRe ASTM 8)

4.2.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Zur Bestimmung des Vorhandenseins von Karbiden wurden REM-Bilder angefertigt.
Denn durch Karbide kann das Kornwachstum behindert werden, aber auch die
Matrixzusammensetzung geandert werden. Aus den vorangegangenen REM-Bildern
in den Abb. 4.23 bis Abb. 4.27 ist ersichtlich, dass bei den Legierungen mit 0.45%,
0.55% und 0.90% Mn die Karbide aufgelost sind. Bei den Legierungen mit 0.65%
und 0.71% Mn treten jedoch vereinzelt feine Karbide auf (siehe Abb. 4.25 und Abb.
4.26). Der Anteil an Karbiden betragt bei der Legierung 25 1 0.02% und bei der
Legierung 26_2 0.03%. Da nur eine geringe Menge an Karbiden auftritt, ist auch die
Auswirkung auf die Matrixzusammensetzung klein. Dieser niedrige Anteil reicht
jedoch bereits aus, um ein Kornwachstum zu verhindern. Die dunklen Phasen in den
REM-Bildern sind Einschlusse, welche aus MnS bestehen.



Ergebnisse 71

WD =10.0 mm EHT =20.00kV Signal A=QBSD

File Mame = 21-34.4if

Abb. 4.23: REM-Bild der Probe 27_2 mit 0.45% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=0.3

WD =11.0 mm EHT =20.00 kV  Signal A = QBSD R
File Name = 16-62.4f RS

&

Abb. 4.24: REM-Bild der Probe 26_1 mit 0.55% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=0.5
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File Name = 15-83.tif

WD =11.0mm EHT=20.00KV Signal A=QBSD o

Abb. 4.25: REM-Bild der Probe 26_2 mit 0.65% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=0.5

WD =10.0mm EHT=2000kV Signal A=QBSD .

File Name = 14-64.tif

Abb. 4.26: REM-Bild der Probe 25_1 mit 0.71% Mn und einer TA von 990°C mit
einer Haltezeit von 30min, abgeschreckt mit A=0.5
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Abb. 4.27: REM-Bild der Probe 25_2 mit 0.90% Mn und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=0.7

Durch die EDX-Analyse ist es mdglich, die chemische Zusammensetzung der Matrix
zu bestimmten. Vergleicht man den Unterschied des Mn-Gehalts von Matrix und Bulk
in Tab. 4.10, so liegt dieser in der Fehlertoleranz. Dies ist ein Beweis, dass Mn keine
Karbide bildet, wie in Kapitel 2.4.3 angegeben. Die anderen Elemente sind nicht
vergleichbar, da keine chemische Analyse des Bulks vorliegt.

Tab. 4.10: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
27_2 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo Vv Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.40 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (nasschemisch) | 0.35 0.45
Matrix (EDX) 0.35 | 4.60 | 1.85 | 0.57

Auch bei der Legierung mit 0.55% Mn (siehe Tab. 4.11) stimmt der Mn-Gehalt in der
Matrix mit dem Wert aus der chemischen Analyse Uberein. Wegen der fehlenden
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chemischen Analyse des Bulk-Materials koénnen die Gehalte der anderen
Legierungselemente nicht verglichen werden.

Tab. 4.11: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
26_1 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo Vv Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.60 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (nasschemisch) | 0.33 0.55
Matrix (EDX) 0.57 | 5.08 | 1.39 | 0.44

Der Mn-Gehalt von Matrix und chemischer Analyse stimmt auch in Tab. 4.12 Uberein.
Das bedeutet, dass das Mn in der Matrix gelOst ist. Die anderen Legierungsgehalte
sind nicht vergleichbar, da am Bulk-Material keine chemische Vollanalyse
durchgefuhrt wurde. Wie bereits vorher erwahnt, ist der Anteil der Karbide in dieser
Legierung sehr gering. Deshalb erkennt man auch im Vergleich der Mn-Varianten
zueinander keine deutlichen Unterschiede. Auch der mit Gleichung 4.2
zuruckgerechnete C-Gehalt der Matrix von 0.32% ist mit dem des Bulks ident.

Somit folgt keine gegenteilig wirkende Beeinflussung durch die Karbide auf die
verzdogernde Wirkung des Mn auf die Bainit- und Martensitumwandlung.

Tab. 4.12: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
26_2 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo Vv Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.70 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (nasschemisch) | 0.32 0.65
Matrix (EDX) 0.32 0.68 | 4.80 | 1.73 | 0.37

Der hohe Mn-Gehalt in der Matrix der Legierung 25 1 liegt noch in der
Fehlertoleranz (siehe Tab. 4.13). Die Gehalte der anderen Legierungselemente sind
aufgrund nicht vorhandener chemischer Analysen des Bulks nicht vergleichbar. Stellt
man die Cr-Gehalte der Mn-Varianten einander gegenulber, so erkennt man, dass in
der Legierung 25 _1 der Cr-Gehalt geringer ist als bei den anderen Legierungen. Das
|&sst sich auf die Karbide zurtckfluhren, die auch im REM-Bild in Abb. 4.21 erkennbar
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sind. Da der Anteil der Karbide sehr gering ist (0.02%), ist auch der Einfluss auf den
C-Gehalt der Matrix trotz relativ hohen C-Gehalt im Karbid (14.97%) praktisch nicht
vorhanden, was die Berechnung mit Gleichung 4.2 bestatigt. Der berechnete Wert
des C-Gehalts in der Matrix von 0.33% ist ident mit dem Wert aus der chemischen
Analyse des Bulks. Somit werden die Bainit- und Martensitbildung nicht beschleunigt,
sondern durch das Mn nur verzdgert.

Tab. 4.13: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
25_1 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo V Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.80 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (hasschemisch) | 0.33 0.71
Matrix (EDX) 0.33 1.02 | 417 | 1.30 | 0.65

Der hohe Mn-Gehalt in der Matrix in Tab. 4.14, der durch die EDX-Analyse bestimmt
wurde, ist auf Messungenauigkeiten zurlckzufuhren. Es besteht aber auch die
Moglichkeit, dass Mn interzellular segregiert ist, was unter Kapitel 2.4.3 beschrieben
wurde. Durch die Ansammlung von Mn ergibt sich der hohe Matrixgehalt von Mn, der
durch eine Punktanalyse bestimmt wurde. Der niedrige Mo-Gehalt kdnnte durch die
Bildung feinster Karbide, die im REM nicht auflésbar sind, entstehen.

Tab. 4.14: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
25_2 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo V Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.90 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (nasschemisch) | 0.32 | 0.20 | 0.90 | 4.93 | 1.26 | 0.33 | 0.07
Matrix (EDX) 1.28 | 4.55 | 0.59 | 0.32

Aus den EDX-Analysen in Tab. 4.10 bis Tab. 4.14 ist ersichtlich, dass der Mn-Gehalt
in der Matrix zunimmt. Durch diesen wird die Inkubationszeit fur die Bainitbildung
erhoht und die Ms-Temperatur abgesenkt, wie in den ZTU Diagrammen unter Kapitel
4.2.2 gut zu erkennen ist.
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4.2.4 Interpretation

Die ZTU Diagrammen, die in Kapitel 4.2.2 behandelt wurden, zeigen, dass ein
starker Abfall der Ms-Temperatur bei der Legierung mit 0.55% Mn (350°C) im
Vergleich zu der Probe mit 0.45% Mn (380°C) erfolgt. Dieser lasst sich auf den
erhohten Cr-Gehalt in der Matrix zuruckfuhren, der in der EDX-Analyse in Tab. 4.11
zu erkennen ist. Denn durch eine Steigerung des Cr-Gehalts wird, wie unter Kapitel
2.4 .4 beschrieben, die Temperatur fur die Martensitbildung erniedrigt.

Beim Vergleich der Legierungen mit 0.71% Mn und 0.90% Mn fallt auf, dass die
Inkubationszeit der Bainitbildung ungefahr gleich ist. Grund daflr ist der niedrige Mo-
Gehalt in der Matrix der Legierung 25 2 (siehe Tab. 4.14) im Vergleich zu den
anderen Mn-Varianten, welcher durch Bildung sehr feiner, im REM nicht auflosbarer,
Karbide entstehen kann. Dadurch wird die Bainitbildung begunstigt. Dieser Effekt
wirkt somit der Verschiebung der Bainitbildung durch das Mn zu langeren Zeiten
entgegen. Das selbe gilt fur die Ms-Temperatur.

Die um bis zu 18°C erhohte TA (siehe Tab. 4.9) hat keinen Einfluss auf die
Kornvergroberung, wie aus den LIMI-Bildern unter Kapitel 4.2.3.1 zu erkennen ist.
Das ist auf die hohe Stabilitat der V-Karbide, wie in Kapitel 2.4.7 beschrieben,
zuruckzufuhren. Aus den Gleichgewichtsberechnungen unter Kapitel 4.2.1 geht
namlich ein Anteil von ca. 58% V in den Karbiden hervor. Durch das Vorhandensein
der Karbide wird der C-Gehalt in der Matrix abgesenkt. Dies bewirkt eine
gegenteilige Reaktion zur Verzogerung der Umwandlungen durch den steigenden
Mn-Gehalt. Ist der Anteil der Karbide jedoch gering, so wie es hier der Fall ist, ist
dieser Einfluss vernachlassigbar.

Im Vergleich der finf ZTU Diagramme unter Kapitel 4.2.2 Iasst sich eine Tendenz zur
Verzogerung der Bainitumwandlung mit steigendem Mn-Gehalt erkennen. Weiters
wird die Martensitbildung zu niedrigeren Temperaturen verschoben. Die M-
Temperatur ist jedoch unbeeinflusst vom Mn-Gehalt.
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4.3 Chrom

4.3.1 Gleichgewichtsberechnungen

Die  Ergebnisse der mit Hife von  Thermo-Calc  durchgefihrten
Gleichgewichtsberechnungen sind in Tab. 4.15 angefuhrt. Die errechneten TAs
liegen zwischen 986°C und 1013°C. Es zeigt sich, dass bis zu 7.26% Cr eine kubisch
flachenzentrierte Phase mit einem hohen Anteil an V, Mo und C bildet. Die genaue
Zusammensetzung dieser Phase ist laut Thermo-Calc 60% V, 16.5 bis 17.5% Mo,
15% C und 6.5 bis 8% Cr. Vergleicht man die TAs der Legierung 14_1 bis 14 _2
miteinander, so sinkt diese mit steigendem Cr-Gehalt. Weiters fallt auf, dass mit
steigendem Cr-Gehalt mehr Cr und weniger Mo in die kubisch flachenzentrierte
Phase eingebaut wird. Ab einem Cr-Gehalt von 7.81% bildet sich M;Cs. In diesem
Karbid ist hauptsachlich Cr enthalten, wie schon aus der Literatur bekannt (siehe
Kapitel 2.4.4). Die Zusammensetzung laut Gleichgewichtsberechnungen betragt 56
bis 60% Cr, 23 bis 24% Fe, 9% C, 8% V und ca. 2% Mo. In diesem Fall steigt die TA
mit grollerem Cr-Gehalt. Bei dieser Phase wird mit steigendem Cr-Gehalt mehr Cr
eingebaut, aber der Mo-Gehalt andert sich nicht signifikant. Vergleicht man die
beiden Phasen miteinander, erkennt man einen C-Gehalt von 15% bei der kubisch
flachenzentrierten Phase und 8.8% bei M;Cs;. Das bedeutet, dass beim
Vorhandensein von Karbiden unterschiedlich viel C der Matrix entzogen wird.

Fur die weiteren Untersuchungen wurden die Legierungen 15_1, 13_2 und 29_1 mit
Cr-Gehalten von 5.78%, 6.6% und 7.81% herangezogen.

Tab. 4.15: Phasen der Cr-Varianten bei der jeweiligen TA

Phasen der Probe 14 1 bei 999.85°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si Cr Vv Mn | Ni

FCC A1#1: |1.00/92.10| 1.26 | 0.36 |0.17| 5.37 | 0.41 10.26|0.07
FCC A1#2: 10.00] 0.63 |17.64 | 15.08 |0.00| 6.66 |59.98 0.00|0.00

Phasen der Probe 15 1 bei 996.88°C in m.-%

Mol Fe Mo C Si Cr V Mn | Ni

FCC A1#1: |1.00]91.69| 1.26 | 0.36 |0.17| 5.78 | 0.41 |0.26|0.07

FCC A1#2: 10.00| 0.63 | 17.40 | 15.08 | 0.00 | 6.98 | 59.90|0.00|0.00

Phasen der Probe 13 2 bei 990.89°C in m.-%

Mol Fe Mo C Si Cr V Mn | Ni

FCC A1#1: |1.00/90.87 | 1.26 | 0.36 |0.17| 6.60 | 0.41 10.26|0.07

FCC A1#2: 10.00] 0.61 |16.97 | 15.08 |0.00| 7.55 [59.77 |0.00|0.00




Ergebnisse 78

Tab. 4.15: Phasen der Cr-Varianten bei der jeweiligen TA (Fortsetzung)

Phasen der Probe 14 2 bei 986.00°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si Cr Vv Mn | Ni
FCC A1#1: 11.00]90.21 | 1.26 | 0.36 |0.17| 7.26 | 0.41 |0.26|0.07

FCC A1#2: 10.00] 0.60 |16.68 | 15.08 |0.00| 7.95 |59.68 |0.00|0.00

Phasen der Probe 29 1 bei 990.86°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si Cr Vv Mn | Ni

FCC A1#1: |1.00/89.64 | 1.28 | 0.36 |0.21| 7.81 | 0.35 |0.28|0.07
M7C3: 0.0024.43| 2.63 | 8.76 |0.00]|56.40 | 7.59 [0.19]0.00

Phasen der Probe 16 1 bei 1000.64°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si Cr V Mn | Ni

FCC A1#1: |1.00/89.25| 1.26 | 0.36 |0.17| 8.22 | 0.41 10.26|0.07

M7C3: 0.00]23.81| 2.39 | 8.78 |0.00|56.77 | 8.08 |0.17/0.00

Phasen der Probe 15 2 bei 1002.97°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si Cr V Mn | Ni
FCC A1#1: |1.00/89.10| 1.26 | 0.36 |0.17| 8.37 | 0.41 10.26|0.07

M7C3: 0.00|23.66 | 2.35 | 8.78 |0.00]|57.06 | 7.99 |0.17]0.00

Phasen der Probe 29 2 bei 1001.81°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si Cr Vv Mn | Ni
FCC A1#1: |1.0088.96 | 1.28 | 0.36 |0.21| 8.49 | 0.35 |0.28|0.07
M7C3: 0.00|23.71| 2.41 | 8.77 ]0.00|57.72| 7.20 |0.18]0.00

Phasen der Probe 16 2 bei 1012.25°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si Cr Vv Mn | Ni

FCC A1#1: |1.00/88.18 | 1.22 | 0.36 |0.20| 9.40 | 0.30 |0.27]0.07
M7C3: 0.00[22.90| 2.10 | 8.79 ]0.00]59.99 | 6.04 [0.17]0.00

Aus der Tab. 4.16 erkennt man, dass die TA der Legierung 29 1 zu gering ist. Das
deutet auf Karbidbildung hin. Wie jedoch aus dem REM-Bild in Abb. 4.36 zu sehen
ist, sind die Karbide aufgelost.

Tab. 4.16: Vergleich der verschiedenen TAs

TA Soll TA Ist TA verwendet

SpurNr. . . .
[°C] [°C] [°C]
15 1 997 997 997
13 2 991 991 991

29 1 990 1005 990
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4.3.2 Dilatometermessungen

Zur Untersuchung der Umwandlungen wurden die ZTU Diagramme in den Abb. 4.28
bis Abb. 4.30 angefertigt. Aus diesen ist zu erkennen, dass bei der Legierung mit
5.78% Cr die Bainitnase im Bereich zwischen A=1 und A=3 liegt. Der Bereich konnte
aufgrund mangelnder Proben nicht genauer definiert werden. Die Ms-Temperatur ist
bei ca. 340°C und die M¢-Temperatur bei ca. 115°C.

Nach einer Erhohung auf 6.60% Cr beginnt die Bainitbildung zwischen 2=0.7 und
A=1.5. Die Ms-Temperatur liegt bei ca. 350°C und die M-Temperatur bei ca. 110°C.
Bei der Legierung mit 7.81% Cr erfolgte eine Verlangerung der Inkubationszeit fur die
Bainitbildung und die Bainitnase liegt zwischen A=5 und A=8. Die Martensitbildung
bleibt unverandert und beginnt bei ca. 350°C und endet bei ca. 110°C.
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Abb. 4.28: ZTU Diagramm der Probe 15_1 mit 5.78% Cr und einer TA von 997°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.29: ZTU Diagramm der Probe 13_2 mit 6.60% Cr und einer TA von 991°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.30: ZTU Diagramm der Probe 29_1 mit 7.81% Cr und einer TA von 990°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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4.3.3 Metallographische Untersuchungen

4.3.3.1 Lichtmikroskopie

Zur richtigen Auswertung der ZTU Diagramme ist es notwendig, den Einfluss des
Ausgangsgefuges zu berucksichtigen. Deshalb wurden lichtmikroskopische
Untersuchungen durchgefiihrt. Aus den Gefligebildern in den Abb. 4.31 bis Abb. 4.33
ist die KorngroRe des ehemaligen Austenitkorns zu erkennen. Es hat sich eine
Kornvergroberung auf eine ASTM Korngroflte 5 in der Probe 29 1 mit 7.81% Cr
eingestellt. Durch diese konnte sich eine Verzogerung der bainitischen und
martensitischen Umwandlung ergeben (siehe Kapitel 2.3), was bei den anderen
beiden Legierungen (15_1 und 13_2) nicht der Fall ist. Die Kornvergrdoberung ist die
Folge der Auflésung der Karbide. Da sich ab 7.81% Cr das M;C; Karbid bildet (siehe
Kapitel 4.3.1), und dieses anscheinend nicht so stabil ist, erfolgt schon bei einer TA
von 990°C eine Kornvergroberung. Die anderen beiden Legierungen enthalten eine
kfz Ausscheidung, welche aus ca. 60 m.-% V besteht. Dadurch scheint diese
temperaturbestandiger zu sein und 16st sich erst bei hdheren Temperaturen auf, wie
unter Kapitel 2.4.7 beschrieben ist. Somit wirken diese Ausscheidungen der
Kornvergréberung entgegen und bewirken eine ASTM KorngréRe 7. Auch die
KorngréRenverteilung ist in den Legierungen 15 1 und 13_2 homogen, was bei der
Legierung 29_1 nicht der Fall ist.

Abb. 4.31: LIMI-Bild der Probe 15_1 mit 5.78% Cr und einer TA von 997°C,
abgeschreckt mit A=6 (KorngroBe ASTM 7)
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Abb. 4.32: LIMI-Bild der Probe 13_2 mit 6.60% Cr und einer TA von 991°C,
abgeschreckt mit A=4 (KorngroBe ASTM 7)

Abb. 4.33: LIMI-Bild der Probe 29_1 mit 7.81% Cr und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=8 (KorngroRe ASTM 5 bis 7)
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4.3.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Zur weiteren Charakterisierung des Gefliges wurden REM Untersuchungen
durchgeflhrt, da man bei diesem Verfahren die Karbide erkennen kann. Diese haben
einen grofRen Einfluss auf die Geflgeausbildung und die Zusammensetzung der
Matrix und somit auf die Umwandlung. In den angefuihrten REM-Bildern in Abb. 4.34
bis Abb. 4.36 der Cr-Varianten sind keine Karbide zu erkennen, d.h. alle Karbide
liegen geldst vor oder sind so klein, dass sie unter der Auflésungsgrenze liegen.

WD = 9.5mm EHT=20.00kV Signal A= QBSD g?}mmmm&w
File Name = 15-123 fif B » Montan

Abb. 4.34: REM-Bild der Probe 15_1 mit 5.78% Cr und einer TA von 997°C,
abgeschreckt mit A=2
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WD = 9.5mm EHT=20.00kV Signal A=QBSD

File Name = pr10-38.tif

Abb. 4.35: REM-Bild der Probe 13_2 mit 6.60% Cr und einer TA von 991°C,
abgeschreckt mit A=0.3

File Name = 17-61.tif

Abb. 4.36: REM-Bild der Probe 29 1 mit 7.81% Cr und einer TA von 990°C,
abgeschreckt mit A=0.5
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Um die genaue Zusammensetzung der Matrix zu bestimmen, wurden EDX-Analysen
durchgefuhrt. Aus diesen ergab sich, dass der Cr-Gehalt der Legierung 15_1 in der
Matrix etwas kleiner ist als im Bulk (siehe Tab. 4.17), was auf nicht aufgeloste
Karbide hinweist. Die anderen Elemente kdonnen nicht verglichen werden, da diese
nicht bestimmt wurden. Vergleicht man die Legierung 15 1 mit den anderen
Legierungen in Tab. 4.18 und Tab. 4.19, fallt der niedrige Mo-Gehalt von 0.87% auf.
Dieser ist neben dem kleinerem Cr-Gehalt ein weiteres Indiz fur die kfz Phase, da
diese Mo enthalt (siehe Tab. 4.15). Der Anteil dieser Phase ist jedoch sehr gering, da
sie im REM nicht aufgeldst werden kann (siehe Abb. 4.34).

Tab. 4.17: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
15_1 [m.-%)]

C Si Mn Cr Mo \Y, Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 6.50 | 1.30 | 0.45 0
Ist (hasschemisch) | 0.36 5.78
Matrix (EDX) 5.67 | 0.87 | 0.40

Der niedrigere Cr-Gehalt in der Matrix der Legierung 13_2 als im Bulk in Tab. 4.18
deutet darauf hin, dass sich Cr-Karbide gebildet haben. Diese sind jedoch nicht im
REM-Bild (Abb. 4.35) ersichtlich, was darauf hindeutet, dass der Anteil der Karbide
sehr gering ist. Die anderen Elemente sind nicht vergleichbar, da keine chemische
Analyse des Bulks vorliegt.

Tab. 4.18: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
13_2 [m.-%)]

C Si Mn Cr Mo \Y, Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 7.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (hasschemisch) | 0.36 6.60
Matrix (EDX) 0.42 583 | 1.48 | 0.39

Der Cr-Gehalt der Matrix und des Bulks der Legierung 29 1 in Tab. 4.19 deutet
darauf hin, dass das Cr in der Matrix geldst ist, was zu einer Kornvergrdoberung fuhrt
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(siehe Abb. 4.33). Die anderen Elemente kénnen nicht verglichen werden, weil keine
chemische Analyse des Bulks existiert.

Tab. 4.19: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
29 1 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo Vv Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 9.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (hasschemisch) | 0.40 7.81
Matrix (EDX) 7.98 | 1.21 | 0.50

Vergleicht man die drei Legierungen miteinander, so erkennt man, dass durch die
auftretenden Karbide in den Legierungen mit 5.78% und 6.60% Cr, auch wenn der
Anteil sehr gering ist, eine Kornvergroberung verhindert wird. Weiters ist der
steigende Cr-Gehalt in der Matrix in den Tab. 4.17 bis Tab. 4.19 ersichtlich. Durch
diesen wird die Bainitbildung verzégert, wie in den ZTU Diagrammen in Abb. 4.28 bis
Abb. 4.30 zu sehen ist.

4.3.4 Interpretation

Bei der Legierung mit 6.60% Cr ist zu berucksichtigen, dass die kubisch
flachenzentrierte Phase nicht aufgelost ist, was aus den EDX-Analysen zu erkennen
ist. Dadurch ist der Cr-Gehalt in der Matrix auf 5.83% abgesenkt, welcher der
Legierung 15_1 sehr ahnlich ist. Deshalb tritt auch keine signifikante Verschiebung
der Bainitbildung auf. Den Anstieg der Ms-Temperatur bei der Legierung mit 6.60%
Cr kann man auf den geringeren C-Gehalt in der Matrix zurtckfuhren, der auf der
Existenz der kubisch flachenzentrierten Phase beruht.

Ein weiterer Grund fur die Verschiebung der Bainitnase der Legierung mit 7.81% Cr
zu langeren Zeiten ist neben dem erhohten Cr-Gehalt die Kornvergroberung, die in
Abb. 4.33 zu sehen ist. Diese ist durch die Losung der Karbide entstanden. Es hat
den Anschein, dass die M;C3; Karbide nicht so temperaturbestandig sind, wie die kfz
Phase, denn die verwendete TA ist kleiner als die berechnete. Grund fir die
Temperaturbestandigkeit der kfz Phase kdnnte der geringere V-Gehalt in dem M;C;
Karbid sein (vgl. Kapitel 2.4.7). Es besteht aber auch die Mdglichkeit, dass die
Berechnungen mit Thermo-Calc keine richtigen Ergebnisse lieferten, wie schon bei
der Legierung 28 1 der Mo-Variante vermutet wird.
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Aus Literaturquellen [20, 24] wurde mit zunehmenden Cr-Gehalt eine Absenkung der
Ms-Temperatur erwartet (siehe Kapitel 2.4.4), was sich hier aber nicht beobachten
lie®. Das kann man auf den hoheren Legierungsgehalt bei diesen Proben im
Vergleich zu den Proben in der Literatur [20, 24] schlielen. Bei der Legierung mit
5.78% Cr ist im Vergleich zu der Legierung mit 6.60% Cr die niedrigere Ms-
Temperatur auf die hohere TA zuruckzufuhren, da beide ungefahr den gleichen Cr-
Gehalt in der Matrix aufweisen. Mit steigender TA sinkt namlich die Ms-Temperatur
(siehe Kapitel 2.3).

Vergleicht man die Bainitbildung der drei Legierungen in den ZTU Diagrammen in
Abb. 4.28 bis Abb. 4.30, so erkennt man die Verlangerung der Inkubationszeit mit
steigendem Cr-Gehalt. Somit werden die unter Kapitel 2.4.4 beschriebenen
Erwartungen erfullt.

4.4 Nickel

4.4.1 Gleichgewichtsberechnungen

Da die TA einen grolien Einfluss auf das Umwandlungsverhalten aufweist, wurde
diese mithilfe von Thermo-Calc bestimmt. Aus den Gleichgewichtsberechnungen
ergaben sich TAs im Bereich von 972°C bis 985°C . Bei diesen Temperaturen haben
sich die kfz Phasen aufgeldst, wie in Tab. 4.20 zu erkennen ist. Die kfz Phasen
beinhalten hauptsachlich V, Mo, C und Cr. Die genaue Zusammensetzung kurz vor
der Auflésung betragt 56% V, 22% Mo, 15% C und 5.8 bis 6.4% Cr. Es fallt auf, dass
sich, wie unter Kapitel 2.4.5 beschrieben, kein Ni in den Phasen befindet. Unter
diesem Punkt wurde auch erwahnt, dass sich mit steigenden Ni-Gehalt der Cr-Gehalt
in den Ausscheidungen erhdht, was auch aus den Berechnungen hervorgeht.

FuUr die weiteren Untersuchungen wurden die Proben mit 0.64%, 1.71%, 2.61% und
4.16% Ni aus den Legierungsspuren 20 2,19 1,19 2 und 20_1 verwendet.
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Tab. 4.20: Phasen der Ni-Varianten bei der jeweiligen TA

Phasen der Probe 20 2 bei 971.51°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: /11.00|92.10| 1.29 | 0.36 |0.20({4.83| 0.28 | 0.30 | 0.64

FCC A1#2: |10.00| 0.53 [22.05]14.85)/0.00/5.81/56.74| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 21 1 bei 972.79°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: |11.00]/91.74| 1.29 | 0.36 |0.20{4.83| 0.28 | 0.30 | 1.00
FCC A1#2: |0.00| 0.53 |22.01|14.86|0.00(5.86(56.72| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 21 2 bei 974.30°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: |1.00/91.32| 1.29 | 0.36 [0.20(4.83| 0.28 | 0.30 | 1.42
FCC A1#2: |0.00| 0.54 |21.97|14.87]0.00/5.93|56.68| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 19 1 bei 975.36°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr \% Mn Ni
FCC A1#1: |1.00/91.03| 1.29 | 0.36 |0.20|4.83| 0.28 | 0.30 | 1.71
FCC A1#2: |0.00| 0.55 |21.94|14.87/0.00/5.97|56.65| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 19 2 bei 978.74°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr \% Mn Ni
FCC A1#1: |{1.00|/90.13| 1.29 | 0.36 |{0.20/4.83| 0.28 | 0.30 | 2.61
FCC A1#2: |0.00| 0.56 |21.87|14.88|0.00(6.11|56.56| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 20 1 bei 984.84°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: /1.00/88.58| 1.29 | 0.36 |0.20(4.83| 0.28 | 0.30 | 4.16
FCC A1#2: |0.00| 0.59 |21.80(14.90|0.00(6.35|56.34| 0.00 | 0.00

Aus der Tab. 4.21 geht hervor, dass die verwendeten TAs einiger Legierungen
Uberhoht sind. Das fallt besonders bei den Legierungen 19_2 und 20_1 auf. Dies hat
aber gegen jede Erwartungen keine Auswirkungen auf das Kornwachstum.
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Tab. 4.21: Vergleich der verschiedenen TAs

TA Soll TA Ist TA verwendet
SpurNr. . . .
[°C] [°C] [°C]
20 2 972 976 972
19 1 976 970 976
19 2 979 966 979
20 1 985 969 985

4.4.2 Dilatometermessungen

Mithilfe der errechneten TAs und einem Dilatometer konnten ZTU Diagramme erstellt
werden, anhand derer man den Einfluss des Ni auf die Bainitbildung und
Martensitbildung erkennen kann. Die Auswertung der ZTU Diagramme ergab, dass
bei der Legierung mit 0.64% Ni sich die Bainitnase zwischen A=0.5 und A=1 befindet.
Martensit wird ab 335°C gebildet und die Ms-Temperatur liegt bei ca. 115°C.

Nach der Zugabe von Ni auf einen Gehalt von 1.71% beginnt die Bainitbildung im
Bereich zwischen A=6 und A=8, was eine Zunahme der Inkubationszeit bedeutet. Die
Ms-Temperatur wird auf ca. 300°C abgesenkt und die MqTemperatur liegt bei ca.
115°C.

Wird der Ni-Gehalt weiter erhoht auf 2.61% Ni, liegt die Bainitnase zwischen A=8 und
A=12. Die Martensitbildung wird verzogert und beginnt bei ca. 295°C und schliel3t bei
ca. 110°C ab.

Bei der Legierung mit 4.16% Ni beginnt die Bainitbildung bei A=20. Die Ms-
Temperatur wird weiter auf ca. 280°C und die M-Temperatur auf ca. 90°C abgesenkt.
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Abb. 4.37: ZTU Diagramm der Probe 20_2 mit 0.64% Ni und einer TA von 972°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.38: ZTU Diagramm der Probe 19_1 mit 1.71% Ni und einer TA von 976°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.39: ZTU Diagramm der Probe 19_2 mit 2.61% Ni und einer TA von 979°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.40: ZTU Diagramm der Probe 20_1 mit 4.16 % Ni und einer TA von 985°C
mit einer Haltezeit von 30 min
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4.4.3 Metallographische Untersuchungen

4.4.3.1 Lichtmikroskopie

ZTU Diagramme ohne zugehorige Gefugebilder sind nicht zielfUhrend, da das
Gefuge einen gro3en Einfluss auf das Umwandlungsverhalten aufweist. Dabei ist
besonders auf die Korngrélie des ehemaligen Austenitkorns zu achten. Aus diesem
Grund wurden die LIMI-Bilder in Abb. 4.41 bis Abb. 4.44 angefertigt. Bei der
Untersuchung der KorngrdRen lasst sich keine Kornvergréberung erkennen. Die
ermittelten KorngréRen liegen im Bereich von ASTM 7 bis 8. Grund dafur ist das
Vorhandensein von kfz Ausscheidungen, welche in den REM-Bildern unter Kapitel
4432 zu sehen sind. Trotz des geringen Anteils behindern diese das
Kornwachstum. Bei der Betrachtung der Gefiigebilder der Ni-Variante bemerkt man
auch eine homogene KorngréRenverteilung.

Abb. 4.41: LIMI-Bild der Probe 20_2 mit 0.64% Ni und einer TA von 979°C,
abgeschreckt mit A=2 (KorngroBe ASTM 7)
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Abb. 4.42: LIMI-Bild der Probe 19_1 mit 1.71% Ni und einer TA von 976°C,
abgeschreckt mit A=15 (KorngréRe ASTM 8)

Abb. 4.43: LIMI-Bild der Probe 19_2 mit 2.61% Ni und einer TA von 979°C,
abgeschreckt mit A=12 (KorngroRe ASTM 8)
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Abb. 4.44: LIMI-Bild der Probe 20_1 mit 4.16% Ni und einer TA von 985°C,
abgeschreckt mit A=25 (KorngroRe ASTM 7)

4.4.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

REM Untersuchungen wurden wegen der Detektierbarkeit der Karbide durchgefihrt.
Diese haben einen groRen Einfluss auf das Umwandlungsverhalten. Durch die
Karbide wird die Kornvergroberung verhindert, aber auch die Zusammensetzung der
Matrix verandert. Aus den REM-Bildern in Abb. 4.45 bis Abb. 4.48 ist ersichtlich, dass
die Karbide in allen Legierungen nicht aufgeldst vorliegen. In der Legierung 20_2 ist
der Anteil der Karbide 0.16%, in der Legierung 19_1 0.02%, in der Legierung 19 2
0.01% und in der Legierung 20_1 0.03%. Trotz des geringen Anteils wird das
Kornwachstum unterbunden, da die Korngrenzen beim Wandern behindert werden.
Die Resultate sind in den LIMI-Bildern in Abb. 4.41 bis Abb. 4.44 dargestellt. Durch
den geringen Anteil der Karbide ist auch die Auswirkung auf die
Matrixzusammensetzung klein. Um das zu bestatigen, wurden EDX-Analysen
durchgefihrt. Die Ergebnisse sind in den Tab. 4.22 bis Tab. 4.25 dargestellt:
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File Name = pr 2-26.tif

WD =10.5 mm EHT =20.00 kV  Signal A =QBSD @"Mw&

Abb. 4.45: REM-Bild der Probe 20_2 mit 0.64% Ni und einer TA von 972°C,
abgeschreckt mit A=0.4

File Name = pr11-38.tif

WD = 9.0mm EHT=20.00kV Signal A=QBSD %meﬁ

Abb. 4.46: REM-Bild der Probe 19_1 mit 1.71% Ni und einer TA von 976°C,
abgeschreckt mit A=2
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WD= 95mm EHT=20.00kV Signal A=QBSD

File Name = pr 5-28.tif

Abb. 4.47: REM-Bild der Probe 19_2 mit 2.61% Ni und einer TA von 979°C,
abgeschreckt mit A=2

WD = 9.5mm EHT=20.00kv Signal A=QBSD

File Name = pr 1-25.tif

Abb. 4.48: REM-Bild der Probe 20_1 mit 4.16% Ni und einer TA von 985°C,
abgeschreckt mit A=4
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Aus Tab. 4.22 erkennt man, dass die Ni-Gehalte der Legierung 20_2 von Matrix und
Bulk innerhalb der Fehlertoleranz der EDX-Analyse ubereinstimmen. Das beweist,
wie in Kapitel 2.4.5 angegeben, dass Ni keine Karbide bildet. Die anderen Gehalte
konnen nicht verglichen werden, da keine chemische Analyse vom Bulk vorliegt.
Durch den aus dem REM-Bild in Abb. 4.45 ermittelten Anteil der Karbide und aus
den Zusammensetzungen aus den Gleichgewichtsberechnungen in Tab. 4.20 konnte
der C-Gehalt der Matrixzusammensetzung berechnet werden (siehe Gleichung 4.2).
Durch die gebildeten Karbide wird der Matrix ein Teil des C entzogen, was eine
Forderung der Umwandlung zu Bainit oder Martensit zur Folge hat. Da aber der
Anteil der Karbide so gering ist, ist auch der Einfluss auf die
Matrixzusammensetzung  gering. Deshalb ist der  Unterschied der
Matrixzusammensetzung (es ergibt sich ein zurickgerechneter C-Gehalts der Matrix
von 0.32%) und der des Bulks hinsichtlich des C-Gehalts verschwindend klein. Somit
ist die Wirkung des Ni auf die Verzogerung der Umwandlungen dominierend.

Tab. 4.22: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
20_2 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo V Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 | 0.80
Ist (nasschemisch) | 0.34 0.64
Matrix (EDX) 0.32 | 0.31 542 | 1.60 | 0.23 | 0.46

Aus Tab. 4.23 ist ersichtlich, dass sich die Ni-Gehalte von Matrix und Bulk innerhalb
der Fehlertoleranz der EDX-Analyse gleichen und somit keine Ni Ausscheidungen
vorliegen. Wegen der nicht vorhandenen chemischen Analyse des Bulks konnen die
anderen Elemente nicht verglichen werden.

Der mit Gleichung 4.2 zurickgerechnete C-Gehalt der Matrix von 0.34% ist mit dem
des Bulks ident, da der Anteil der Karbide so gering ist. Somit erfolgt auch hier keine
Beschleunigung der Umwandlung zu Bainit oder Martensit.
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Tab. 4.23: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
19_1 [m.-%)]

C Si Mn Cr Mo V Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 | 1.00
Ist (hasschemisch) | 0.34 1.71
Matrix (EDX) 0.34 | 0.09 521 | 1.20 | 0.53 | 1.89

Auch in der Legierung 19_2 liegt die Differenz der Ni-Gehalte von Matrix und Bulk in
der Fehlergrenze der EDX-Analyse, wie in Tab. 4.24 zu sehen ist. Die anderen
Gehalte konnen nicht verglichen werden, da die chemische Zusammensetzung des
Bulks nicht bestimmt wurde. Bei einer Gegenuberstellung des Soll C-Gehalts und
des Ist C-Gehalts erkennt man eine Abweichung. Aus diesem Grund wurde eine
Uberhdhte TA berechnet, da die Ist C-Gehalte erst am Ende der Untersuchungen
bestimmt werden konnten. Diese uberhohte TA wirkt verzogernd auf die Bainit- und
Martensitumwandlung. Durch die hohe Bestandigkeit der Ausscheidungen erfolgte
aber keine Kornvergrdoberung, da diese nicht aufgeldst wurden (siehe Abb. 4.45 bis
Abb. 4.48). Der Anteil der Ausscheidungen ist aber sehr gering, wie in dem REM-Bild
in Abb. 4.47 erkennbar ist. Dadurch ist auch der Einfluss der Ausscheidungen auf die
Matrixzusammensetzung gering, worauf der gleiche C-Gehalt von 0.31% in Matrix
und Bulk schlief3en Iasst.

Tab. 4.24: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
19_2 [m.-%)]

C Si Mn Cr Mo Vv Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 | 1.50
Ist (hasschemisch) | 0.31 2.61
Matrix (EDX) 0.31 | 0.26 469 | 1.51 | 0.57 | 2.33

In Tab. 4.25 erkennt man, dass der Ni-Gehalt in Matrix und Bulk gleich ist. Auch die
anderen Legierungselemente liegen innerhalb der Fehlertoleranz. In den REM-
Bildern sind jedoch Ausscheidungen zu erkennen, aber deren Anteil ist so gering,
dass die Abweichungen der Zusammensetzungen innerhalb der Fehlertoleranzen
liegen. Auch der zurickgerechnete C-Gehalt der Matrix von 0.29% deutet auf den
geringen Einfluss der Ausscheidungen auf die Zusammensetzung der Matrix hin.
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Tab. 4.25: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
20_1 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo V Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 | 2.00
Ist (hasschemisch) | 0.30 | 0.20 | 0.30 | 4.83 | 1.29 | 0.28 | 4.16
Matrix (EDX) 0.29 | 0.07 469 | 1.27 | 0.29 | 4.13

Vergleicht man die EDX-Analysen in Tab. 4.22 bis Tab. 4.25 erkennt man, dass der
Cr-Gehalt in den Karbiden mit steigendem Ni-Gehalt zunimmt, was aus dem
sinkenden Cr-Gehalt in der Matrix zu schlieRen ist. Dies geht auch aus den
Gleichgewichtsberechnungen unter Punkt 4.4.1 hervor und wurde auch schon in der
Literatur [33] beschrieben (siehe Kapitel 2.4.5).

4.4.4 Interpretation

Der Vergleich der ZTU Diagramme Abb. 4.37 bis Abb. 4.40 zeigt eine Erhdhung der
Inkubationszeit fur die Bainitbildung aufgrund des steigenden Ni-Gehalts. Auch die
Umwandlung zu Martensit erfolgt bei geringeren Temperaturen. Die Verschiebung
der Bainitumwandlung zu langeren Zeiten und die Verzégerung der Martensitbildung
stimmt mit den Erkenntnissen aus der Literatur (siehe 2.4.5) Uberein.

In Tab. 4.21 ist ersichtlich, dass bei den Legierungen 19_2 und 20_1 eine Uberhdhte
TA vorliegt. Durch diese wird die Wirkung des Ni in Bezug auf die Verzdgerung der
Umwandlung verstarkt. Die Verzogerung der Bainitbildung und der Martensitbildung
bei der Legierung mit 4.16% Ni ist deshalb so stark ausgepragt, da die verwendete
TA um 16°C hoher ist als die berechnete. Trotz der Uberhohten TA erfolgt keine
Kornvergroberung (siehe Kapitel 4.4.3.1), da die Karbide nicht aufgelost sind (siehe
Kapitel 4.4.3.2). Grund daflr kann die hohe Temperaturbestandigkeit des V sein, wie
unter Kapitel 2.4.7 beschrieben. Da das auftretende kfz MC-Karbid V, Mo, C und Cr
beinhaltet (siehe Kapitel 4.4.1), wird der Anteil dieser Elemente in der Matrix
verringert. Dies fuhrt zu einer gegenteiligen Wirkung des Ni. Die Umwandlungen zu
Bainit und Martensit werden in diesem Fall begunstigt. Da das MC-Karbid, wie aus
den REM Untersuchungen im Kapitel 4.4.3.2 hervorgeht, nur in geringen Mengen
vorkommt, ist der Einfluss nicht sehr grol}.
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4.5 Silizium

4.5.1 Gleichgewichtsberechnungen

Mithilfe von Thermo-Calc konnten die TAs der verschiedenen Legierungen bestimmt
werden. Das war notwendig, da die TA einen groRen Einfluss auf das
Umwandlungsverhalten hat. Aus den Gleichgewichtsberechnungen ergaben sich
TAs im Bereich von 997°C bis 1055°C, wie in Tab. 4.26 zu sehen. Weiters erkennt
man, dass Si keine Karbide bildet. In den Legierungen 24_1 bis 22_2 bildet sich eine
kfz Phase. Diese besteht hauptsachlich aus V, Mo, C und Cr. Dadurch wird der Anteil
dieser Elemente beim Vorhandensein von Ausscheidungen in der Matrix verringert.
Das kann einen grollen Einfluss auf das Umwandlungsverhalten haben. Bei
Betrachtung der Gleichgewichtsberechnung fallt auf, dass mit steigendem Si-Gehalt
der Anteil an V in der kfz Phase steigt. Im Gegensatz dazu sinkt der Anteil an Mo.

Die Legierungen mit einem Si-Gehalt von 0.53%, 1.2% und 1.63%, d.h. die Spuren
24 2,22 1und 22 2 werden fUr die weiteren Untersuchungen verwendet.

Tab. 4.26: Phasen der Si-Varianten bei der jeweiligen TA

Phasen der Probe 24 1 bei 996.89°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: [1.00]92.26 | 1.33 | 0.36 [0.46(4.91| 0.33 | 0.28 | 0.07

FCC A1#2: |10.00| 0.60 | 20.46 | 14.92 |0.00|5.93|58.08| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 24 2 bei 1000.26°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: |1.00]/92.19| 1.33 | 0.36 [0.53(4.91| 0.33 | 0.28 | 0.07
FCC A1#2: |0.00| 0.62 |20.37 | 14.92 |0.00|5.93|58.14| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 22 1 bei 1033.11°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00/91.52 | 1.33 | 0.36 |1.20/4.91| 0.33 | 0.28 | 0.07
FCC A1#2: |0.00| 0.74 | 19.53]14.97 |0.00 |6.05|58.70| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 23 1 bei 1038.59°C in m.-%

Mol Fe Mo C Si Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00/91.41| 1.33 | 0.36 |1.31/4.91] 0.33 | 0.28 | 0.07

FCC A1#2: 10.00| 0.77 119.39]14.97 |0.00 |6.08 |[58.79| 0.00 | 0.00
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Tab. 4.26: Phasen der Si-Varianten bei der jeweiligen TA (Fortsetzung)

Phasen der Probe 23 2 bei 1045.59°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: [1.00]91.27| 1.33 | 0.36 [1.45(/4.91| 0.33 | 0.28 | 0.07
FCC A1#2: |0.00| 0.80 |19.22|14.98 |0.00(6.11{58.88| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 22 _2 bei 1054.64°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: |1.00]/91.09| 1.33 | 0.36 [1.63(4.91| 0.33 | 0.28 | 0.07
FCC A1#2: |0.00| 0.84 [ 19.01[14.990.00|6.16[59.00| 0.00 | 0.00

Dadurch, dass der C-Gehalt in den Legierungen kleiner ist als erwartet, sind die
gewahlten TAs zu hoch (siehe Tab. 4.27). Dies hat jedoch keinen Einfluss auf die
KorngroRe, da die kfz Phase nicht aufgeldst wurde und somit eine Kornvergréoberung
verhinderte.

Tab. 4.27: Vergleich der verschiedenen TAs

TA Soll TA Ist TA verwendet
SpurNr. . . .
[°C] [°C] [°C]
24 2 1001 995 1001
22 1 1034 1022 1034
22 2 1055 1041 1055

4.5.2 Dilatometermessungen

Zur Betrachtung des Einflusses des Si-Gehalts auf die Bainit- und Martensitbildung
wurden die ZTU Diagramme in Abb. 4.49 bis Abb. 4.51 angefertigt. Diese zeigen,
dass bei der Legierung mit 0.53% Si die Bainitbildung zwischen A=1 und A=2 beginnt.
Die Ms-Temperatur liegt bei ca. 330°C und die MTemperatur bei ca. 125°C.

Wird der Si-Gehalt auf 1.20% erhoht, so vergréRert sich die Inkubationszeit fur die
Bainitbildung und die Bainitnase liegt im Bereich zwischen A=2 und A=4. Die
Martensitumwandlung wird auch verzégert und beginnt bei ca. 320°C und schlief3t
bei ca. 115°C ab.

Bei der Legierung mit 1.63% Si befindet sich der Beginn der Bainitumwandlung bei
noch gréReren Zeiten zwischen A=4 und A=8. Die Ms-Temperatur wird weiter
abgesenkt und liegt bei ca. 315°C und die M-Temperatur bei ca. 115°C.
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Abb. 4.49: ZTU Diagramm der Probe 24_2 mit 0.53% Si und einer TA von
1001°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.50: ZTU Diagramm der Probe 22_1 mit 1.20% Si und einer TA von
1034°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 4.51: ZTU Diagramm der Probe 22_2 mit 1.63% Si und einer TA von
1055°C mit einer Haltezeit von 30 min

4.5.3 Metallographische Untersuchungen

4.5.3.1 Lichtmikroskopie

Zum Verstandnis der ZTU Diagramme sind die dazugehdrigen Gefugebilder
notwendig, da das Geflige einen grof3en Einfluss auf das Umwandlungsverhalten hat.
Denn wenn ein grobes Korn auftritt, wird die Umwandlung verzdgert (siehe Kapitel
2.3). Aus den LIMI-Bildern in Abb. 4.52 bis Abb. 4.54 wurde die GroRe der
ehemaligen Austenitkdrner bestimmt. Diese liegt im Bereich von ASTM 8. Trotz der
uberhohten TA (siehe Tab. 4.27) trat keine Kornvergroberung auf. Grund dafur sind
die nicht aufgelosten Karbide, welche in den REM-Bildern unter Punkt 4.5.3.2 zu
erkennen sind. Dadurch, dass die Korngrof3en gleich sind, lassen sich die ZTU
Diagramme gut miteinander vergleichen. Weiters erkennt man aus den
Gefligeuntersuchungen eine homogene KorngréRenverteilung.
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Abb. 4.52: LIMI-Bild der Probe 24_2 mit 0.53% Si und einer TA von 1001°C,
abgeschreckt mit A=2 (KorngroRe ASTM 8)

Abb. 4.53: LIMI-Bild der Probe 22_1 mit 1.20% Si und einer TA von 1034°C,
abgeschreckt mit A=4 (KorngroRe ASTM 8)



Ergebnisse 105

Abb. 4.54: LIMI-Bild der Probe 22_2 mit 1.63% Si und einer TA von 1055°C,
abgeschreckt mit A=8 (KorngroRe ASTM 8)

4.5.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Durch die Bildung von Karbiden oder anderen Ausscheidungen andert sich die
chemische Zusammensetzung der Matrix. Dies hat einen grof3en Einfluss auf das
Umwandlungsverhalten. Aus diesem Grund wurden REM Untersuchungen
durchgefuhrt, um Ausscheidungen oder Karbide zu detektieren. Im REM-Bild der
Legierung mit 0.53% Si in Abb. 4.55 sind mehrere Karbide zu erkennen. Der Anteil
an Karbiden betragt 0.11%. In den anderen Legierungen in Abb. 4.56 und Abb. 4.57
mit 1.2% bzw. 1.63% Si befinden sich 0.1% bzw. 0.01% Karbide. Durch das
Vorhandensein der Karbide wird dem Kornwachstum entgegengewirkt und somit die
Grobkornbildung trotz hoher TAs (siehe Tab. 4.27) vermieden.

Ein anderer Effekt der Karbide ist die Veranderung der Matrixzusammensetzung. Da
die Ausscheidungen V, Mo, C und Cr enthalten, werden diese Elemente der Matrix
entzogen. Durch die Verringerung der Legierungselementgehalte in der Matrix andert
sich das Umwandlungsverhalten (siehe Kapitel 2.4). Der Anteil der Ausscheidungen
ist zwar gering, aber die Legierungsgehalte sind grof3 (ca. 58% V, 20% Mo und 15%
C). Aus diesem Grund wurden EDX-Analysen durchgeflhrt, um die genaue
Zusammensetzung der Matrix zu bestimmen. Die Ergebnisse der Punktanalysen sind
in Tab. 4.28 bis Tab. 4.30 dargestellt.
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Abb. 4.55: REM-Bild der Probe 24_2 mit 0.53% Si und einer TA von 1001°C,
abgeschreckt mit A=0.3
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Abb. 4.56: REM-Bild der Probe 22_1 mit 1.20% Si und einer TA von 1034°C,
abgeschreckt mit A=0.3
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Abb. 4.57: REM-Bild der Probe 22_2 mit 1.63% Si und einer TA von 1055°C,
abgeschreckt mit A=2

Mit Hilfe der durchgefuhrten EDX-Analysen kann die Zusammensetzung der Matrix
mit dem Bulk verglichen werden und somit auf das Vorhandensein von Karbiden
geschlossen werden. Der Si-Gehalt in der Matrix in Tab. 4.28 stimmt mit dem der
chemischen Analyse Uberein, d.h. das Si ist in der Matrix geldst. Die anderen
Elemente kénnen aufgrund fehlender Analysen nicht verglichen werden. Im Vergleich
zum Sollwert fallt auf, das der Cr- und Mo-Gehalt der Matrix niedriger erscheint. Das
ware eine Erklarung flr das Vorhandensein der kfz Ausscheidungen, welche im
REM-Bild in Abb. 4.55 zu sehen sind. Dadurch, dass der Anteil an Ausscheidungen
gering ist, ist auch die Auswirkung auf die chemische Zusammensetzung der Matrix
klein. Das fallt besonders beim Vergleich des zurlickgerechneten C-Gehalts der
Matrix mit dem des Bulks auf. Zur Berechnung der C-Gehalts der Matrix wurde die
Gleichung 4.2 verwendet und ergab einen Wert von 0.33%.
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Tab. 4.28: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
24 2 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo V Ni
Soll 0.36 | 0.80 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (nasschemisch) | 0.34 | 0.53
Matrix (EDX) 0.33 | 0.59 439 | 0.88 | 048 | 0.24

Bei der Legierung 22_1 stimmt der Si-Gehalt von Matrix und Bulk, wie in Tab. 4.29
zu sehen, uberein, was auf eine gleichmaRige Verteilung des Si hindeutet. Die
anderen Elemente kdnnen nicht mit der chemischen Zusammensetzung des Bulks
verglichen werden, da keine Analyse vorliegt. Aber auch wie bei der Legierung 24 2
fallt hier ein niedriger Cr- und Mo-Gehalt in der Matrix im Vergleich zum Sollwert auf.
Dieser kann durch die Bildung der Karbide, die in den REM-Bildern in Abb. 4.56 zu
sehen sind, entstanden sein. Denn wie aus den Gleichgewichtsberechnungen in Tab.
4.26 ersichtlich, bestehen die kfz MC-Karbide hauptsachlich aus V, Mo, C und Cr.

Mit Hilfe der Gleichung 4.2 wurde auf den C-Gehalt der Matrix zurickgerechnet.
Dieser betragt 0.30% und weist somit keine grofl3e Differenz zum Bulk auf. Deshalb
ist auch der gegenteilige Einfluss des C in den Karbiden auf die Verzégerung der
Bainit- und Martensitbildung durch Si vernachlassigbar.

Tab. 4.29: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
22_1 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo Vv Ni
Soll 0.36 | 1.20 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (nasschemisch) | 0.32 | 1.20
Matrix (EDX) 0.30 | 1.39 457 | 0.96 | 0.46 | 0.06

Aus der EDX-Analyse von Legierung 22_2 in Tab. 4.30 erkennt man, dass die
Abweichung des Si-Gehalts von Matrix und Bulk noch in der Fehlertoleranz liegt. Das
deutet darauf hin, dass Si keine Ausscheidungen gebildet hat. Vergleicht man die
anderen Elemente, so fallt der niedrigere Mo-Gehalt in der Matrix auf. Dieser kann
auf die gebildeten Karbide, welche im REM-Bild in Abb. 4.57 zu erkennen sind,
zurlckgefuhrt  werden. Doch ein  Grofteil dieser Differenz ist auf
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Messungenauigkeiten zurickzuflihren, da der mit Gleichung 4.2 zurlickgerechnete
C-Gehalt der Matrix mit dem des Bulks ident ist.

Tab. 4.30: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
22_2 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo V Ni
Soll 0.36 | 1.50 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (nasschemisch) | 0.31 | 1.63 | 0.28 | 4.91 | 1.33 | 0.33 | 0.07
Matrix (EDX) 0.31 | 1.92 495 | 0.79 | 0.24

Vergleicht man die EDX-Analysen aus den Tab. 4.28 bis Tab. 4.30, so erkennt man
den steigenden Si-Gehalt der Matrix. Dieser verursacht eine Erhohung der
Inkubationszeit der Bainitbildung. Weiters wird die Martensitbildung zu geringeren
Temperaturen verschoben. Diese Effekte sind in den ZTU Diagrammen Abb. 4.49 bis
Abb. 4.51 zu beobachten.

4.5.4 Interpretation

Wie in der Literatur unter Kapitel 2.4.6 beschrieben, kommt es durch Zugabe von Si
zu einer Verzogerung der Bainitbildung, da die Zementitausscheidung aus dem
Austenit behindert wird. Dieser Effekt wird durch die hohen TAs (siehe Tab. 4.27)
verstarkt. Trotz der Uberhdhten TAs ist keine Kornvergroberung aufgetreten (siehe
Kapitel 4.5.3.1). Das ist auf die thermische Stabilitat des kfz MC-Karbids, welches in
den REM-Bildern in Kapitel 4.5.3.2 zu sehen ist, zurickzufuhren. Der Grund dafur
konnte das beinhaltete V sein (siehe Kapitel 2.4.7). Da diese Phase V, Mo, C und Cr
enthalt, werden diese Elemente der Matrix entzogen. Diese Verringerung an
Legierungselementen fuhrt wiederum zu einer Beglnstigung der Bainit- und
Martensitbildung. Besonders durch die Verringerung des C-Gehalts wird die
Martensitbildung zu hoheren Temperaturen verschoben, wie in Abb. 2.8 zu erkennen
ist. Der Einfluss auf die Bainitbildungstemperatur ist ebenfalls signifikant, diese wird
mit sinkenden C-Gehalt erhoht, was in Abb. 2.20 abgebildet ist. Da aber der Anteil
der Karbide und somit auch die Verringerung der Legierungselemente in der Matrix
gering ist, ist auch die Forderung von Bainit- und Martensitbildung geringer als deren
Verzbgerung.
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Im Vergleich der ZTU Diagramme in Abb. 4.49 bis Abb. 4.51 fallt auf, dass bei der
Martensitbildung die Ms-Temperatur starker zu geringeren Temperaturen verschoben
wird als die M¢-Temperatur.

4.6 Kohlenstoff

4.6.1 Gleichgewichtsberechnungen

Die TA wurde mithilfe von Gleichgewichtsberechnungen mit der Software Thermo-
Calc zwecks ihres Einflusses auf das Umwandlungsverhalten berechnet. Die
ermittelten TAs in Tab. 4.31 liegen im Bereich von 1011°C bis 1064°C. Abhangig
vom C-Gehalt steigt die TA. Je mehr C in der Legierung enthalten ist, umso hdher
wird die TA. Bis zu der TA existiert eine kfz Phase, welche sich hauptsachlich aus V,
Mo, C und Cr zusammensetzt. Man erkennt, dass mit steigendem C-Gehalt von
0.45% bis 0.85% der Cr-Gehalt in der kfz Ausscheidung von 6.36% auf 8.56%
zunimmt und der V-Gehalt von 57.79% auf 54.99% abnimmt. Der C-Gehalt selbst
bleibt in den Ausscheidungen konstant bei ca. 15%, ebenso der Mo-Gehalt mit ca.
20%.

Fur die weiteren Versuche wurden die Proben mit einem C-Gehalt von 0.40% und
0.50%, d.h. mit den Spur Nr. 30_2 und 33_1 verwendet.

Tab. 4.31: Phasen der C-Varianten bei der jeweiligen TA

Phasen der Probe 30 1 bei 1010.75°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00]92.89| 1.30 | 0.45 |0.18]4.52| 0.35 | 0.28 | 0.03
FCC A1#2: |0.00]| 0.72 |20.10 [ 15.01]0.00|6.36|57.79| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 30 2 bei 1019.81°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: [1.00/92.84| 1.30 | 0.50 |0.18|4.52| 0.35 | 0.28 | 0.03

FCC A1#2: |0.00| 0.81 |20.06 | 15.04 | 0.006.69|57.39 | 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 31 1 bei 1027.94°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00]92.79| 1.30 | 0.55 |0.18]4.52| 0.35 | 0.28 | 0.03

FCC A1#2: |0.00] 0.89 |20.01|15.07]0.00|7.00|57.01| 0.00 | 0.00
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Tab. 4.31: Phasen der C-Varianten bei der jeweiligen TA (Fortsetzung)

Phasen der Probe 31 2 bei 1035.29°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si Cr V Mn Ni
FCC A1#1: |1.0092.74 | 1.30 | 0.60 [0.18|4.52| 0.35 | 0.28 | 0.03

FCC A1#2: |0.00| 0.97 [19.97 |15.09 |0.00|7.30|56.65| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 32_1 bei 1041.97°C in m.-%

Mol | Fe Mo C Si Cr V Mn Ni

FCC A1#1: |1.00]92.69| 1.30 | 0.65 |0.18]4.52| 0.35 | 0.28 | 0.03
FCC A1#2: |0.00] 1.05 [19.94 [15.12]0.00|7.58 | 56.30 | 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 32 2 bei 1048.07°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: [1.00]/92.64| 1.30 | 0.70 |0.18|4.52| 0.35 | 0.28 | 0.03
FCC A1#2: [0.00| 1.14 | 19.91|15.14|0.00|7.85|55.96 | 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 33 1 bei 1058.80°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: [1.00/92.54| 1.30 | 0.80 |0.18|4.52| 0.35 | 0.28 | 0.03
FCC A1#2: [0.00| 1.31 | 19.85|15.18 |0.00|8.34|55.31| 0.00 | 0.00

Phasen der Probe 33 2 bei 1063.53°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr V Mn Ni
FCC A1#1: [1.00/92.49| 1.30 | 0.85 |0.18(4.52| 0.35 | 0.28 | 0.03
FCC A1#2: |0.00| 1.39 | 19.83|15.20|0.00|8.56|54.99| 0.00 | 0.00

Da der C-Gehalt erst nach den durchgeflhrten Untersuchungen bestimmt werden
konnte, wurden Uberhohte TAs angewandt (siehe Tab. 4.32), weil der wahre C-
Gehalt geringer ist, als der angenommene. Durch die Uberhdhte TA erfolgte in der
Legierung 33 _1 eine Grobkornbildung, welche auf die gelésten Karbide
zuruckzufuhren ist.

Tab. 4.32: Vergleich der verschiedenen TAs

TA sal TAist | TA verwendet
[°C] [°C] [°C]

30 2 1020 1001 1020

33 1 1059 1020 1059

SpurNr.
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4.6.2 Dilatometermessungen

Zur Veranschaulichung der Auswirkung des C-Gehalts auf die Bainit- und
Martensitumwandlung wurden ZTU Diagramme mithilfe eines Dilatometers erstellt.
Aus den Dilatometeruntersuchungen in Abb. 4.58 und Abb. 4.59 ist zu erkennen,
dass bei der Legierung mit 0.40% C die Bainitbildung bei A=6 beginnt. Die Ms-
Temperatur liegt bei ca. 285°C und die M-Temperatur bei ca. 100°C.

Nach einer Erhdhung des C-Gehaltes auf 0.50% wird die Inkubationszeit fir die
Bainitbildung vergroBert und die Bainitnase befindet sich im Bereich von A=16.
Dieses Ergebnis stimmt mit den Erfahrungen aus der Forschung uberein (siehe
Kapitel 2.4.1). Die Martensitbildung wird, wie aus der Literatur bekannt (siehe Kapitel
2.4.1), zu niedrigeren Temperaturen verschoben und beginnt bei ca. 220°C und
schlief3t bei ca. 80°C ab.
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Abb. 4.58: ZTU Diagramm der Probe 30_2 mit 0.40% C und einer TA von 1020°C
mit einer Haltezeit von 30 min



Ergebnisse 113

1200

1100

1000

900

800

»)

700 A

600 X§§2(

500

400 \\ w&%}g
.
\

Temperatur

300
200

100 a

0
10 0 10 1 10 2 10 3 104 10° s
Zeit —»

Abb. 4.59: ZTU Diagramm der Probe 33_1 mit 0.50% C und einer TA von 1059°C
mit einer Haltezeit von 30 min

4.6.3 Metallographische Untersuchungen

4.6.3.1 Lichtmikroskopie

Wegen der Beeintrachtigung des Umwandlungsverhalten von Stahlen durch das
Geflige, muss dieses berucksichtigt werden. Um die Ausbildung des Gefliges
beurteilen zu kdnnen, wurden lichtmikroskopische Gefligebilder angefertigt. Diese
sind in den Abb. 4.60 und Abb. 4.61 dargestellt. Bei der Probe 30_2 tritt eine
KorngroRe des ehemaligen Austenitkorns von ASTM 7 auf. Man erkennt auch eine
inhomogene KorngroRRenverteilung. Diese kommt wahrscheinlich durch die Tatsache
zustande, dass durch die erhdhte TA das Gefuge kurz vorm Wachstum steht, denn
die grélkeren Korner wachsen auf Kosten der kleineren, da dadurch eine Einsparung
an Oberflachenenergie erfolgt [3]. Bei der Probe 33_1 ist die Kornvergréberung, wie
vorher erwahnt, bereits erfolgt. Es ergibt sich eine KorngroRe von ASTM O00.
Zwischen den groRen Kornern befinden sich auch kleinere, es tritt also auch hier
eine inhomogene KorngrofRenverteilung auf. Diese ist auf das unstetige
Kornwachstum aufgrund der erhéhten TA (siehe Tab. 4.32) zurlGickzufihren.
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Abb. 4.60: LIMI-Bild der Probe 30_2 mit 0.40% C und einer TA von 1020°C,
abgeschreckt mit A=8 (KorngroRe ASTM 7)

Abb. 4.61: LIMI-Bild der Probe 33_1 mit 0.50% C und einer TA von 1059°C,
abgeschreckt mit A=10 (KorngroBe ASTM 00)
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4.6.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Durch die Bildung von Karbiden wird das Umwandlungsverhalten stark beeinflusst.
Karbide behindern einerseits das Kornwachstum und andererseits wird die
Matrixzusammensetzung durch das Vorhandensein von Karbiden verandert. Diese
entziehen der Matrix die Legierungselemente, die fir ihre Bildung bendtigt werden.
Aus diesem Grund wurden REM-Untersuchungen durchgefihrt, um das Geflge auf
die Existenz von Karbiden zu prufen. Aus den REM-Untersuchungen in Abb. 4.62
und Abb. 4.63 geht hervor, dass die Karbide in den beiden Legierungen der C-
Variante geldst sind.

WD =11.0 ?Ier:"lmelzlp-ri;;gﬂ.oo kV  Signal A = QBSD }§° Mm“m,awgmmﬁpmﬁl_
| s + Montanuniversitat Leoten

@

Abb. 4.62: REM-Bild der Probe 30_2 mit 0.40% C und einer TA von 1020°C,
abgeschreckt mit A=2
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Abb. 4.63: REM-Bild der Probe 33_1 mit 0.50% C und einer TA von 1059°C,
abgeschreckt mit A=10

Als weitere Methode zur Bestimmung von Karbiden wurden EDX-Analysen
durchgefuhrt. Mit einer Punktanalyse konnte die Zusammensetzung der Matrix
bestimmt werden, welche dann mit der chemischen Analyse des Bulks verglichen
werden kann. Bestehen dann Unterschiede zwischen dem Legierungsgehalt der
Matrix und des Bulks, so ist das ein Hinweis auf die Existenz von Karbiden. Die
Ergebnisse sind in den Tab. 4.33 und Tab. 4.34 dargestellt.

Da bei der EDX-Analyse keine C-Gehalte bestimmt werden konnten, ist auch kein
Vergleich der Matrix-Gehalte des C mit den Bulk-Gehalten méglich. Vergleicht man
die anderen Legierungselemente miteinander, so kann man nicht auf die Existenz
von Karbiden schlieRen. Das bestatigt die Kornvergroberung der Legierung 33 1
(siehe Abb. 4.61). Da die Legierung 30_2 knapp vor der Kornvergroberung steht, ist
der Karbidanteil so gering, dass er nicht mehr detektiert werden kann.
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Tab. 4.33: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
30_2 [m.-%]

(@ Si Mn Cr Mo V Ni

Soll 0.50 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0

Ist (nasschemisch) | 0.40

Matrix (EDX) 0.27 494 | 1.32 | 0.42

Tab. 4.34: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
33_1 [m.-%]

C Si Mn Cr Mo \Y, Ni

Soll 0.80 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0

Ist (nasschemisch) | 0.50

Matrix (EDX) 0.27 5.08 | 1.49 | 0.55

4.6.4 Interpretation

Die Verschiebungen der Bainitbildung zu langeren Zeiten und der Martensitbildung
zu niedrigeren Temperaturen sind jedoch nicht nur auf das Legierungselement C
zuruckzufuhren, sondern auch auf die Kornvergroberung, die in Abb. 4.61 zu
erkennen ist. Diese tritt aufgrund der gelosten Karbide auf, die aus dem REM-Bild
(Abb. 4.63) und der EDX-Analyse (Tab. 4.34) hervorgehen. Denn dadurch, dass die
Karbide die Korngrenzen nicht effektiv beim Wandern behindern kdnnen, kommt es
zur Grobkornbildung. Die Ursache dafur ist die uberhohte TA. Weiters ist durch die
hohe TA die Diffusion der Legierungselemente erleichtert, was auch eine
Verzdgerung der Umwandlung zu Bainit zur Folge hat. In der Legierung 30_2 mit
dem C-Gehalt von 0.40% ist die TA nicht so hoch, was zu keiner Kornvergroberung
fuhrt, da die Karbide nicht aufgel6st sind.
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4.7 W400 (X37CrMoV5-1)

4.7.1 Gleichgewichtsberechnungen

Einen groRRen Einfluss auf das Umwandlungsverhalten von Stahlen hat die TA. Zur
Ermittlung der TA wurden Gleichgewichtsberechnungen mit der Software Thermo-
Calc durchgefuhrt. Es ergab sich bei der Legierung 13_1, dem W400, eine TA von
1004°C (siehe Tab. 4.35). Bei dieser Temperatur liegt die kfz Phase im geldsten
Zustand vor. Die kfz Phase besteht hauptsachlich aus V, Mo, C und Cr, wie anhand

der Gleichgewichtsberechnungen in Tab. 4.35 zu sehen ist.

Tab. 4.35: Phasen des W400 bei der jeweiligen TA

Phasen der Probe 13 _1 bei 1004.00°C in m.-%
Mol | Fe Mo C Si | Cr| V Mn | Ni
FCC A1#1: |1.00/92.68| 1.26 | 0.36 [0.17(4.79| 0.41 | 0.26 | 0.07
FCC A1#2: |0.00| 0.63 |{18.02|15.08 |0.00({6.18|60.07 | 0.00 | 0.00

Da der Ist-C-Gehalt nicht sehr vom Soll C-Gehalt abweicht, ist die verwendete TA

auch nicht uberhoht, was in Tab. 4.36 dargestellt ist.

Tab. 4.36: Vergleich der verschiedenen TAs

Ta soll Tha st TA verwendet
SpurNr. . . .
[°C] [°C] [°C]
13 1 1004 1002 1004

4.7.2 Dilatometermessungen

Mit Hilfe der errechneten TA konnte nach durchgeflihrten Warmebehandlungen ein
ZTU Diagramm erstellt werden. In Abb. 4.64 ist ersichtlich, dass beim W400 die
Bainitnase zwischen A=1 und A=2 liegt. Die Ms-Temperatur ist ca. 305°C und die M-

Temperatur ist ca. 105°C.
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Abb. 4.64: ZTU Diagramm der Probe 13_1 (W400) mit einer TA von 1004°C und
einer Haltezeit von 30 min

4.7.3 Metallographische Untersuchungen

4.7.3.1 Lichtmikroskopie

Um genauere Aussagen Uber das ZTU Diagramm treffen zu koénnen, wurden
lichtmikroskopischen Untersuchungen durchgefihrt. Aus dem LIMI-Bild in Abb. 4.65
geht eine Korngrole ASTM 6 hervor. Weiters ist eine homogene
KorngroRenverteilung im LIMI-Bild zu erkennen.
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Abb. 4.65: LIMI-Bild der Probe 13_1 (W400) mit einer TA von 1004°C,
abgeschreckt mit A=4 (KorngroRe ASTM 6)

4.7.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Da Karbide einen Einfluss auf das Umwandlungsverhalten aufweisen, wurden REM

Untersuchungen durchgefihrt. Beim W400 sind keine Karbide im REM-Bild in Abb.
4.66 zu erkennen.

WD =10.5 mm EHT =20.00kV Signal A=QBSD |, »
File Name = 20-35.4i7 {3@ Mmllwﬁvm_

Abb. 4.66: REM-Bild der Probe 13_1 (W400) mit einer TA von 1004°C und einer
Haltezeit von 30 min, abgeschreckt mit A=0.7
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Da durch das Auftreten von Karbiden die Zusammensetzung der Matrix geandert
wird, wurden zum Nachweis derer EDX-Analysen durchgefihrt. Da die
Legierungselementgehalte in Matrix und Bulk gleich sind, erkennt man, das alle
Karbide aufgeldst sind, bzw. der Karbidanteil so gering ist, dass er unter der
Detektierbarkeit der EDX-Analyse liegt.

Tab. 4.37: Chemische Zusammensetzung Bulk und Matrix von Legierungsspur
13_1 (W400) [m.-%]

C Si Mn Cr Mo \Y, Ni
Soll 0.36 | 0.20 | 0.25 | 5.00 | 1.30 | 0.45 0
Ist (hasschemisch) | 0.35 | 0.17 | 0.26 | 4.79 | 1.26 | 0.41 | 0.07
Matrix (EDX) 0.23 5.05 | 1.51 | 0.51

4.7.4 Interpretation

Vergleicht man nun die Bainitumwandlung mit den von Bohler Edelstahl GmbH
angegebenen Werten (A beim Start der Bainitumwandlung ist 0.3), stellt man eine
Verschiebung der Bainitnase nach rechts fest. Diese Erhdhung der Inkubationszeit
der Bainitbildung ist auf die hdhere TA und die langere Haltezeit zurickzufihren.
Dies macht sich auch im Geflugebild in Abb. 4.65 durch ein groberes Korn von einer
ASTM KorngrofRRe 6 bemerkbar.
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5 Zusammenfassung

Aufgrund von immer grolderen Druckgusswerkzeugen bei der Verarbeitung von
Leichtmetalllegierungen steigen die Anforderungen an Warmarbeitsstahle. Das
grofdte Problem ist die bei der Vergutung auftretende Hintergrundwarme. Durch diese
werden die gewunschten Oberflachenharten nicht mehr erreicht. Denn durch die
verzogerte Abkuhlung kommt es zu einer Umwandlung in der Bainitstufe, d.h. eine
unvollstandige oder gar keine martensitische Umwandlung ist die Folge [7].

Das Ziel dieser Arbeit ist es, ausgehend vom W400, einem Warmarbeitsstahl der
Firma Bohler Edelstahl GmbH Kapfenberg, den Einfluss der Legierungselemente auf
die Bainitbildung herauszufinden. Durch eine gezielte Modifizierung der Elemente Mo,
Mn, Cr, Ni, Si, V und C soll eine Verschiebung der Bainitumwandlung zu groReren
Zeiten erreicht werden. Die Proben wurden durch Laserlegieren im Laserzentrum
Leoben hergestellt. Die vorgegebenen Zusammensetzungen sind in Tab. 5.1
dargestellt:

Tab. 5.1: Legierungsvorgaben in m.-%

Unterer Ungefahre Oberer
Grenzwert | Zwischenabstufungen | Grenzwert
(UG) beim Legierungsgehalt (0OG)
W400 VMR
C 0.36 045 | 0.55 | 0.65 0.80
Si 0.20 0.45 | 0.80 1.15 1.50
Mn 0.25 0.35 | 0.50 | 0.65 0.80
Cr 5.00 550 | 6.50 | 7.50 8.50
Mo 1.30 2.00 | 3.00 | 4.00 5.00
Vv 0.45 --- --- --- 1.00
Ni 0 0.50 1.00 1.50 2.00

Da zur Zeit der Herstellung kein V verfigbar war, wurde auf diese
Legierungsvariante verzichtet, was der Grund fur die fehlende Zwischenabstufung in
Tab. 5.1 ist.

Um die Dilatometermessungen durchfiihren zu kénnen, war es notwendig, die TA der
jeweiligen Legierungen zu bestimmen. Dies erfolgte mit der Software Thermo-Calc.
Im Dilatometer wurden die Proben mit einer Aufheizrate von 0.56°C/s unter Vakuum
auf TA erhitzt und 30 min bei dieser Temperatur unter Vakuum gehalten.
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Anschlielend wurden die Proben mit einer definierten Abklhlgeschwindigkeit mit
Stickstoff abgeschreckt. Die Abkuhlkurven aus den Versuchen dienten zur Erstellung
von ZTU Diagrammen. Es ergaben sich jedoch durch die kleinen Probengeometrien
und Inhomogenitaten Ungenauigkeiten, weshalb die Ergebnisse als Tendenz und
nicht als genaue Werte angenommen werden konnen.

Um die ZTU Diagramme richtig zu deuten, musste auch der Einfluss des Gefliges
ermittelt werden. Die Geflugecharakterisierung erfolgte mittels LIMI, wobei die
ehemaligen AustenitkorngroRen bestimmt wurden, die neben der TA und der
Haltezeit einen entscheidenden Einfluss auf das Umwandlungsverhalten haben. Ein
grobes Korn erschwert die Bainitbildung und verschiebt diese zu langeren Zeiten.
Durch REM-Untersuchungen konnte verifiziert werden, dass alle Karbide aufgelOst
sind. Denn ist das nicht der Fall, entziehen die Karbide der Grundmatrix die
Legierungselemente, was sich auf die Bainitbildung auswirkt. Weiters musste die
Zusammensetzung der Matrix bestimmt werden. Dies erfolgte mit Hilfe von EDX-
Analysen. Somit konnen die auftretenden Effekte auf die Verzogerungen der
Umwandlungen bertcksichtigt werden.

In Abb. 5.1 bis Abb. 5.6 sind die Einflisse der einzelnen Legierungselemente im ZTU
Diagramm dargestellt.

Mo-Variante

Man erkennt aus Abb. 5.1, dass mit steigendem Mo-Gehalt eine Verlangerung der
Inkubationszeit fur die Bainitbildung eintritt. Die Bainitnase liegt bei der Legierung mit
2 m.-% Mo bei einer Abkuhlgeschwindigkeit A<0.5 und verschiebt sich nach der
Erhohung des Mo-Gehalts auf 5.49 m.-% zu A=12. Weiters wird der Beginn der
Martensitbildung von uber 330°C auf 295°C verzogert.

Um diese Verzdgerungen zuordnen zu kénnen, muss auf andere auftretende Effekte
geachtet werden. Da in der Probe mit 2 m.-% Mo eine kfz Phase aus V, Mo, C und
Cr auftritt, erfolgte keine Kornvergroberung, obwohl eine erhohte TA von 990°C
angewandt wurde. Das kfz MC-Karbid setzt sich laut Thermo-Calc aus ca. 52 m.-% V,
29 m.-% Mo, 14 m.-% C und 4,5 m.-% Cr zusammen. Diese Elemente werden der
Matrix entzogen, was zu Gehalten von ca. 1.38 m.-% Mo und 4.29 m.-% Cr in der
Matrix fuhrt. Das Absenken dieser Legierungselemente in der Matrix hat eine
gegenteilige Wirkung zu dem steigenden Mo-Gehalt. Es flhrt zu einer Verschiebung
der Bainitbildung zu geringeren Zeiten. Ebenso wird durch den geringeren C-Gehalt
in der Matrix die Martensitbildung zu hoheren Temperaturen verschoben. Da der
Karbidanteil jedoch gering ist, ist auch der Einfluss hinsichtlich Anderung des C-
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Gehalts der Matrixzusammensetzung nicht so gro3. Die Absenkung des C-Gehalts
betragt ca. 0.04 m.-%.

Auch bei der Legierung mit 3.53 m.-% Mo treten bei einer TA von 1048°C Karbide
auf, die die Kornvergréberung verhindern. Diese sind jedoch von der Art MgC. Die
Zusammensetzung dieser besteht aus ca. 55 m.-% Mo, 36 m.-% Fe, 4 m.-% Cr und
2,7 m.-% C. Da der C-Gehalt hier viel geringer ist, ist auch die Auswirkung auf die
Matrixzusammensetzung sehr klein und es erfolgt eine Absenkung des C-Gehalts
der Matrix um 0.01 m.-%. Auch der Mo-Gehalt andert sich nicht viel, er betragt 3.43
m.-% in der Matrix. Somit lasst sich die Verschiebung der Bainit- und
Martensitumwandlung auf den erhohten Mo-Gehalt zuruckfuhren.

Durch die Betrachtung der REM-Bilder der Legierung mit 4.72 m.-% Mo erkennt man
trotz einer Uberhdhten TA von 1116°C auch Karbide. Diese sind wieder MgC Karbide,
was aus den Gleichgewichtsberechnungen hervorgeht. Da der Anteil der Karbide
gering ist, ist auch die Auswirkung auf die Matrixzusammensetzung klein. Aus den
EDX-Analysen ergab sich ein Wert von 5.00 m.-% Mo in der Matrix. Dieser hohe
Wert ist aber auf Messungenauigkeiten zurickzuflihren. Somit erfolgt auch hier die
Verzdgerung der Umwandlung zu Bainit durch den steigenden Mo-Gehalt in der
Matrix. Diese Legierung ist nicht im ZTU Diagramm in Abb. 5.1 eingezeichnet, da aus
Mangel an Proben der Bainitumwandlungspunkt nicht bestimmt werden konnte. Da
Abkuhlkurven bis zu A=10 aufgenommen wurden, muss er aber Uber A>10 liegen.
Somit passt dieses Ergebnis gut mit den anderen Uberein.

Anders als bei den vorigen Legierungen treten bei der Probe mit 5.49 m.-% Mo keine
Karbide auf. Dadurch, dass diese gel6st vorliegen, erfolgte eine Kornvergroberung.
Da die verwendete TA von 1155°C eigentlich unter der berechneten liegt, ist nicht
klar, wodurch diese Kornvergroberung zustande kam. Es ist aber wahrscheinlich,
dass die Berechnung mit Thermo-Calc zu einem ungenauen Wert fuhrte. Der
ermittelte Mo-Gehalt in der Matrix betragt 5.17 m.-%, welcher unter Berlcksichtigung
der Fehlertoleranz der EDX-Analyse mit den 5.49 m.-% des Bulks Ubereinstimmt. Die
Verschiebung der Bainitumwandlung zu langeren Zeiten erfolgte hier also nicht nur
durch den hoheren Mo-Gehalt, sondern auch durch die Kornvergroberung. Durch
das Auftreten der Kornvergroberung entsteht auch eine inhomogene
KorngroRenverteilung, welche gut in den lichtmikroskopischen Untersuchungen zu
sehen ist.

Man erkennt, dass mit zunehmenden Mo-Gehalt in der Legierung der Fe-Gehalt im
MsC Karbid ansteigt. Anders ist es mit den Mo-, Cr- und V-Gehalten im Karbid, denn
diese nehmen ab.

Vergleicht man nun die ZTU Diagramme, erkennt man die verzogernde Wirkung des
steigenden Mo-Gehalts auf die Bainitumwandlung. Die Verschiebung der Ms-
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Temperatur zu geringeren Werten ist wahrscheinlich nur die Folge des Grobkorns,
wobei die M-Temperatur mit steigenden Mo-Gehalt absinkt.
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Abb. 5.1: Zusammenfassung der Wirkung des Legierungselements Mo

Mn-Variante

Durch die Ubereinanderlegung der ZTU Diagramme in Abb. 5.2 zeigt sich die
verzogernde Wirkung des Mn auf die Bainit- und Martensitbildung. Die Bainitnase
verschiebt sich von einer Abkuhlgeschwindigkeit von A=0.3 auf ca. A=1.5. Auch die
Ms-Temperatur wird von 380°C auf 360°C erniedrigt.

Aus den Gleichgewichtsberechnungen erkennt man die Bildung eines kfz MC-
Karbids. Diese besteht aus ca. 58 m.-% V, 20 m.-% Mo, 15 m.-% C und 6 m.-% Cr.
Mn bildet keine Karbide und hat auch keinen Einfluss auf die Zusammensetzung der
kfz Phase. Bei der Legierung mit 0.45 m.-% Mn treten keine im REM erkennbaren
Karbide auf, was auf die erhdhte TA von 990°C zurlckzuflhren ist. Betrachtet man
jedoch die EDX-Analysen der Matrix, so kann man auf einen sehr geringen Anteil
von Karbiden schlieRen. Dieser erklart auch, dass trotz erhdohter TA keine
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Kornvergroberung aufgetreten ist. Weiters erkennt man einen Mn-Gehalt von 0.35
m.-% in der Matrix.

Auch bei der Variante mit 0.55 m.-% Mn bei einer TA von 990°C sind keine Karbide,
aber auch keine Kornvergroberung zu erkennen. Aus den EDX-Analysen erkennt
man einen Mn-Gehalt von 0.57 m.-% in der Matrix und es fallt ein gréRerer Cr-Gehalt
in der Matrix im Vergleich zu den anderen Legierungen auf. Dieser ist wahrscheinlich
der Grund, warum die Ms-Temperatur so sehr abfallt.

In der Legierung mit 0.65 m.-% Mn ist der Cr-Gehalt in der Matrix geringer, weshalb
wahrscheinlich auch die Mg-Temperatur wieder ansteigt. Aulerdem sind in dieser
Variante trotz einer uberhohten TA von 990°C Karbide zu erkennen. Da der
Flachenanteil der Karbide bestimmt wurde, konnte auf den C-Gehalt der Matrix
zurtckgerechnet werden. Dieser bestatigt den geringen Anteil an Karbiden, da sich
der C-Gehalt der Matrixzusammensetzung kaum von der des Bulks unterscheidet,
obwohl in den Karbiden 15 m.-% C vorliegt. Somit Iasst sich die Verzdogerung der
Umwandlung zu Bainit auf den erhdhten Mn-Gehalt schlie3en.

Nach einer Steigerung des Mn-Gehalts auf 0.71 m.-% treten bei einer TA von 990°C
wieder Karbide auf. Aber auch deren Anteil ist so gering, dass fast keine
Beeinflussung der Matrixzusammensetzung erfolgt. Mithilfe einer EDX-Analyse
wurde ein Mn-Gehalt von 1.02 m.-% bestimmt. Dieser hohe Wert im Vergleich zu der
chemischen Analyse des Bulks lasst sich durch die interzellulare Seigerung des Mn,
wie unter Kapitel 2.4.3 beschrieben, erklaren. Dadurch erklart sich auch der geringe
Cr-Gehalt in der Matrix. Die Verschiebung der Umwandlung zu langeren Zeiten wird
also durch den erhohten Mn-Gehalt verursacht.

Bei der Probe mit 0.90 m.-% Mn sind im REM-Bild zwar keine Karbide zu erkennen,
doch aus den geringen Gehalten von Cr und Mo in der Matrix geht eine Bildung von
Karbiden trotz iberhohter TA von 990°C hervor. Auch hier ist ein erhohter Mn-Gehalt
zu sehen. Das deutet darauf hin, dass mit gro3erem Mn-Gehalt die Neigung zur
interzellularen Seigerung steigt. Da nun die Legierungsgehalte in der Matrix kleiner
sind, erfolgt auch keine weitere Verzogerung der Bainit- und Martensitbildung.

Aus diesen Erkenntnissen der Mn-Varianten lasst sich eine Verschiebung der
Bainitbildung zu langeren Zeiten erkennen. Auch die Ms-Temperatur wird zu
geringeren Temperaturen verschoben, die M-Temperatur bleibt jedoch unverandert.
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Abb. 5.2: Zusammenfassung der Wirkung des Legierungselements Mn

Cr-Variante

In der Abb. 5.3 sind die ZTU Diagramme der Cr-Varianten ubereinander gelegt. Es
l&sst sich eine Erhdhung der Inkubationszeit fir die Bainitbildung von A=1 bis 3 auf
A=5 bis 8 erkennen, wobei die Martensitbildung im Bereich von 350°C eher
unverandert bleibt.

In der Legierung mit 5.78 m.-% Cr tritt laut Gleichgewichtsberechnungen ein kfz MC-
Karbid mit einer Zusammensetzung von ca. 60 m.-% V, 17.5 m.-% Mo, 15 m.-% C
und 7 m.-% Cr auf, wobei der Mo-Gehalt mit steigendem Cr-Gehalt der Legierung
sinkt und der Cr-Gehalt in der Phase steigt. Aus den EDX-Analysen erkennt man
einen Cr-Gehalt von 5.67 m.-% in der Matrix, welcher geringer ist als im Bulk, und
auch der kleine Mo-Gehalt im Vergleich zu den anderen Legierungen lassen auf das
Vorhandensein der kfz Phase schlief3en. Diese ist im REM-Bild nicht zu erkennen,
die Auswirkung auf das Kornwachstum jedoch schon. Denn bei den
lichtmikroskopischen Untersuchungen ist keine Kornvergroberung zu sehen, was auf
die Existenz von Karbiden hindeutet, ebenso wie die TA von 997°C, welche nicht
Uberhoht ist.
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Bei einer Steigerung des Cr-Gehalts auf 6.60 m.-% tritt ebenfalls das kfz MC-Karbid
auf, jedoch mit einem verringerten Mo-Gehalt von 17 m.-% und einem hoheren Cr-
Gehalt von 7.55 m.-%. Aus den EDX-Analysen lasst sich ein geringer Cr-Gehalt von
5.83 m.-% in der Matrix erkennen. Das deutet auf das Vorhandensein von Karbiden
hin, ebenso wie das nicht erfolgte Kornwachstum. Im REM-Bild sind jedoch keine
Karbide zu erkennen. Aus Grunden der Messungenauigkeit kann der Cr-Gehalt der
Matrix dieser Legierung noch kleiner sein, als bei der vorigen Legierung. Das wurde
die beschleunigte Bainitbildung erklaren, da Cr eigentlich diese laut Literatur (siehe
Kapitel 2.4.4) verzdgert. Das gleiche gilt fur die Ms-Temperatur, die verzogert werden
sollte, jedoch erhoht wird.

Nach einer weiteren Erhohung des Cr-Gehalts der Legierung auf 7.81 m.-% erhalt
man laut Gleichgewichtsberechnungen M;C3; Karbide. Diese bestehen aus 56-60 m.-
% Cr, 23-24 m.-% Fe, 9 m.-% C, 8 m.-% V und 2 m.-% Mo. Mit steigendem Cr-Gehalt
in der Legierung steigt der Cr-Gehalt im Karbid. Die Elemente Fe und Mo nehmen
unter den gleichen Bedingungen etwas ab. Aus den lichtmikroskopischen
Aufnahmen erkennt man eine Kornvergroberung, welche eine Verzdogerung auf die
Bainitumwandlung bewirkt. Auch die nicht vorhandenen Karbide im REM-Bild und
der ahnliche durch EDX-Analyse bestimmte Cr-Gehalt von Matrix (7.98 m.-%) und
Bulk deuten darauf hin. Nicht zu erwarten war die Kornvergroberung aus der
niedrigen TA. Die verwendete TA ist um 15°C geringer als die berechnete. Der
Grund daflr, dass das Kornwachstum trotzdem eingetreten ist, konnte der geringe V-
Gehalt im Karbid sein, denn V ist fur seine hohe Temperaturbestandigkeit bekannt
(siehe Kapitel 2.4.7). Da das Kornwachstum der groRen Korner auf Kosten der
kleinen Korner geht, entsteht eine inhomogene KorngréRenverteilung, welche auch
gut in den lichtmikroskopischen Untersuchungen zu erkennen ist.

Unter Berucksichtigung der Matrixgehalte lasst sich aus diesen Untersuchungen eine
Verzogerung der Bainitbildung mit steigendem Cr-Gehalt erkennen. Die
Martensitbildung bleibt eher unbeeinflusst.



Zusammenfassung 129

1200
C

1100

7000 e e

X ~\

f
i

/o]

900 o -
. 800 a \ A\
700 \ 2
z \
= A\
= 600 \ \\
-
& 500 [5.78%Cr TA-997°C
— nam
= \ \ [ 7,81%Cr TA:090°C |
S 400 : o /\/Z,
300 S TN D
200 | 6.60%Cr TA:99<C £\ X \ ,
100 TN RN 'X
\\ NUIRIN \Xl\\
O i
10 © 10 ! 10 2 10 3 10 4 10° s

Zeit —»

Abb. 5.3: Zusammenfassung der Wirkung des Legierungselements Cr

Ni-Variante

Beim Vergleich der ZTU Diagramme der Ni-Varianten in Abb. 5.4 erkennt man mit
steigendem Ni-Gehalt eine Erhéhung der Inkubationszeit fur die Bainitbildung von
A=0.5 bis 1 auf A=20 und eine Verzdgerung der Martensitbildung (von Ms=335°C auf
Ms=280°C).

Betrachtet man die Gleichgewichtsberechnungen, so bildet sich eine kfz Phase aus.
Diese besteht aus ca. 57 m.-% V, 22 m.-% Mo, 15 m.-% C und 6 m.-% Cr. D.h. Ni
befindet sich in der Matrix gelost. Es lasst sich mit steigenden Ni-Gehalt eine
Steigerung des Cr-Gehalts in der kfz Phase erkennen.

Bei der Legierung mit 0.64 m.-% Ni ergab sich aus den EDX-Analysen ein Ni-Gehalt
von 0.46 m.-% in der Matrix. Das deutet darauf hin, dass Ni wie prognostiziert in der
Matrix geldst ist. Da in den REM-Bildern die Karbide zu sehen waren, konnte auf den
C-Gehalt in der Matrix zurtickgerechnet werden. Es ergab sich ein Wert, der um 0.02
m.- m.-% Kkleiner ist als im Bulk. Somit haben die gebildeten Karbide nur einen
geringen Einfluss auf die Matrixzusammensetzung, da ihr Anteil so klein ist.
Trotzdem ist die verzégernde Wirkung auf das Kornwachstum vorhanden, wie in den
LIMI-Bildern zu sehen ist. AuRerdem ist die verwendete TA von 972°C kleiner als die
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berechnete, was auch einer Auflésung der Karbide und somit einer
Kornvergroberung entgegenwirkt.

Nach einer Erhohung des Ni-Gehalts auf 1.71 m.-% erfolgt eine Verzogerung der
Bainitbildung und auch der Martensitbildung. In dem REM-Bild sind nach einer TA
von 976°C ebenfalls wieder Karbide zu sehen. Durch diese kann man auf den C-
Gehalt in der Matrix zurlckrechnen. Da der Anteil der Karbide sehr klein ist, ist auch
der Einfluss auf die Matrixzusammensetzung gering. Deshalb ist der C-Gehalt von
Matrix und Bulk nahezu identisch. Das Kornwachstum wird jedoch behindert, wie in
den LIMI-Bildern zu sehen ist. Aufgrund der nicht erfolgten Kornvergroberung bewirkt
nur der gestiegene Ni-Gehalt auf 1.89 m.-% in der Matrix die
Umwandlungsverzogerung von Bainit und Martensit.

Bei der Legierung mit 261 m.-% Ni bleibt die Tendenz der
Umwandlungsverzoégerung zu Bainit und Martensit erhalten. Es kommen trotz einer
uberhohten TA von 979°C wieder Karbide vor. Deren Anteil ist jedoch so gering,
dass die Zusammensetzung der Matrix kaum beeinflusst wird. Der zurtickgerechnete
C-Gehalt der Matrix ist dem des Bulks sehr ahnlich. Die Karbide wirken einer
Kornvergroberung entgegen, wie aus den LIMI-Bildern hervorgeht.

Auch bei der Legierung mit 4.16 m.-% Ni existiert ein geringer Anteil von Karbiden,
welcher einer Kornvergroberung entgegenwirkt. Aus der EDX-Analyse lassen sich
auch nur kleine Abweichungen zur chemischen Zusammensetzung des Bulks
herauslesen, was auf den geringen Anteil von Karbiden hindeutet. Die thermische
Stabilitat der Karbide bei der uberhohten TA von 985°C ist wahrscheinlich wieder auf
den hohen V-Gehalt in den Karbiden zurtckzufahren.

Vergleicht man die Cr-Gehalte in den Karbiden, so erkennt man eine Zunahme mit
steigendem Ni-Gehalt. Dieses Ergebnis stimmt mit den Gleichgewichtsberechnungen
und der Literatur (siehe Kapitel 2.4.5) Uberein.

Die Untersuchungen ergaben, dass mit steigendem Ni-Gehalt die Bainit- und
Martensitbildung deutlich verzdgert werden.
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Abb. 5.4: Zusammenfassung der Wirkung des Legierungselements Ni

Si-Variante

Man erkennt aus den ZTU Diagrammen, die in Abb. 5.5 Ubereinander gelegt wurden,
dass mit steigendem Si-Gehalt die Inkubationszeit fur die Bainitbildung von A=1 bis 2
auf A=4 bis 8 erhoht und die Martensitbildung von Ms=330°C auf Ms=315°C verzogert
wird.

In den Gleichgewichtsberechungen ist ein kfz MC-Karbid zu sehen. Dieses besteht
aus ca. 59 m.-%V, 19 m.-% Mo, 15 m.-% C und 6 m.-% Cr. Mit steigendem Si-Gehalt
in der Legierung sinkt der Mo-Gehalt und steigt der V-Gehalt in der kfz Phase.

In der Legierung mit 0.53 m.-% Si sind in den REM-Bildern Karbide zu erkennen.
Auch die Gegenuberstellung der EDX-Analyse mit der chemischen
Zusammensetzung des Bulks im Vergleich zu den anderen Legierungen deutet auf
das Vorhandensein von Karbiden hin, da der Cr- und Mo-Gehalt klein erscheint.
Aufgrund der vorhandenen Karbide erfolgte trotz Gberhdhter TA von 1001°C keine
Kornvergroberung, wie auch aus den LIMI-Bildern hervorgeht. Uber die
Flachenanteile der Karbide in den REM-Bildern konnte auf den C-Gehalt der Matrix
zurickgerechneten werden. Dieser ist aufgrund des geringen Karbidanteils nur um
0.01 m.- m.-% Kkleiner als im Bulk. Somit ist die Auswirkung der Karbide auf die
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chemische Zusammensetzung der Matrix vernachlassigbar. Das Si kommt geldst in
der Matrix mit einem Gehalt von 0.59 m.-% vor. Auch bei der Legierung mit 1.20 m.-
% Si kommt das Si gelost vor. Der Gehalt in der Matrix betragt 1.39 m.-% Si, welcher
noch in der Fehlertoleranz liegt. Das Auftreten der kfz Phase wirkt trotz der erhdhten
TA von 1034°C der Kornvergroberung entgegen, wie aus den LIMI-Bildern
hervorgeht. Aufgrund des geringen Karbidanteils, welcher im REM-Bild zu sehen ist,
ist der zurluckgerechnete C-Gehalt der Matrix ahnlich dem des Bulks. Der
Unterschied betragt wieder nur 0.01 m.- m.-% C. Auch der Cr- und Mo-Gehalt in der
Matrix ist nur wenig kleiner als im Bulk.

Nach einer weiteren Erhohung des Si-Gehalts auf 1.63 m.-% sind bei einer TA von
1055°C Karbide in den REM-Bildern zu erkennen. Diese wirken einer
Kornvergroberung entgegen und beeinflussen die chemische Zusammensetzung der
Matrix kaum. Aus der EDX-Analyse ergibt sich ein Si-Gehalt von 1.92 m.-%, welcher
verglichen mit dem Bulk noch in der Fehlertoleranz liegt. Auch die anderen
Legierungselemente sind ahnlich in Matrix und Bulk. Nur der Mo-Gehalt erscheint ein
wenig verringert. Das kann jedoch auf Messungenauigkeiten zuriickzuflhren sein.
Aus dem Vergleich der ZTU Diagramme und unter Berlcksichtigung der
Matrixzusammensetzungen lasst sich die Verzogerung der Umwandlung zu Bainit
und Martensit auf den steigenden Si-Gehalt zurtckfuhren.
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Abb. 5.5: Zusammenfassung der Wirkung des Legierungselements Si
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C-Variante

Legt man die ZTU Diagramme der C-Varianten Ubereinander (Abb. 5.6), so kann
man deutlich die Erhéhung der Inkubationszeit flr die Bainitbildung und die
Verzogerung der Martensitbildung erkennen. Die Bainitnase verschiebt sich durch
Erhdhung des C-Gehalts (0.40 m.-% auf 0.50 m.-%) von A=6 auf A=16 und die Ms-
Temperatur von 285°C auf 220°C.

Aus den Gleichgewichtsberechnungen geht hervor, dass sich ein kfz MC-Karbid
bildet. Dieses beinhaltet ca. 55 m.-% V, 20 m.-% Mo, 15 m.-% C, 7 m.-% Cr und 1
m.-% Fe. Mit steigendem C-Gehalt in der Legierung bemerkt man eine Erhdhung des
Fe- und Cr-Gehalts in der kfz Phase. V verhalt sich gegenteilig und wird weniger.

In der Legierung mit 0.40 m.-% C tritt diese kfz Phase in sehr geringem Anteil auf, da
keine Kornvergroberung in den lichtmikroskopischen Untersuchungen zu sehen ist.
Der Anteil ist so gering, dass diese im REM-Bild und auch aus der EDX-Analyse der
Matrix nicht zu erkennen sind. Weiters deutet die inhomogene KorngréRenverteilung
darauf hin, dass das Gefuge bereits kurz vor dem Kornwachstum steht.

Bei Betrachtung der Legierung mit 0.50 m.-% C unter dem Lichtmikroskop fallt sofort
die Kornvergroberung auf. Diese ist auf die erhdohte TA von 1059°C zuruckzufuhren.
Bei dieser Temperatur wurden alle Karbide aufgelést und konnten dem
Kornwachstum nicht entgegenwirken. Auch die REM-Untersuchungen bestatigen,
dass die Karbide aufgelost sind. Aus den EDX-Analysen ersieht man auch eine
Auflosung der Karbide, da die chemische Zusammensetzung der Matrix im Vergleich
untereinander gleich ist. Somit ergibt sich aufgrund der Kornvergroberung ein
verstarkter Einfluss des steigenden C-Gehalts auf die Verzégerung der Umwandlung
zu Bainit und Martensit.

Aus dem Vergleich des C-Gehalts von Soll und Ist Wert bemerkt man die
Schwierigkeiten bei der Herstellung und genauen Einstellung des C-Gehalts. Die
auftretende Entkohlung ist besonders gut bei der Legierung mit 0.50 m.-% C zu
beobachten. Denn bei dieser sollte der C-Gehalt eigentlich 0.80 m.-% betragen. Aus
diesem Grund wurden auch nur 2 Legierungen untersucht, da der C-Gehalt der
anderen Legierung nur um 0.02 m.-% von der Legierung 30_2 abwich.

Nach dieser Auswertung aller durchgefuhrten  Untersuchungen  und
Gegentberstellung der Legierungen untereinander erkennt man, dass alle Elemente
die Tendenz aufweisen, die Bainitumwandlung zu langeren Zeiten zu verschieben.
Ebenso wird die Martensitbildung von den meisten Elementen zu niedrigeren
Temperaturen verschoben.
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Abb. 5.6: Zusammenfassung der Wirkung des Legierungselements C

In Abb. 5.7 ist der Effekt der einzelnen Legierungselemente auf die Bainitbildung im
Vergleich zum W400 zu sehen. Die GroRe und Richtung der Pfeile zeigen die
Gewichtung der Verschiebung der Bainitbildung. Den grof3ten Einfluss haben Ni und
Mo bei der Verschiebung der Bainitnase nach rechts unten im ZTU Diagramm.
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7 Anhang
Tab. 7.1: Parameter bei der Probenherstellung
Spur | Leg. Pulverférderrate | Gewichtszunahme | Aufmischung
Nr. Pulver [mV] [a] Soll
Mo
9 2 9 0.2 0.58 2.0m.-%
10 1 9 0.4 1.4 2.5m.-%
10 2 10 0.6 2.36 3.0 m.-%
11 1 10 0.9 3.39 3.5m.-%
11 2 11 1.1 3.59 4.0 m.-%
28 1 29 0.6 24 4.0 m.-%
12 1 11 1.3 4.34 4.5 m.-%
28 2 29 0.7 2.72 5.0 m.-%
12 2 11 1.5 4.98 5.0 m.-%
Cr
13 1 8 0.4 1.36 W400
13 2 13 0.6 1.97 7.0 m.-%
14 1 12 0.2 0.44 5.5 m.-%
14 2 13 0.8 3.03 7.5m.-%
15 1 12 0.4 1.16 6.5 m.-%
15 2 14 1 3.35 8.5 m.-%
29 1 30 0.6 1.79 9.0 m.-%
16_1 14 1.2 3.86 9.0 m.-%
29 2 30 0.7 213 10.0 m.-%
16 2 14 1.4 4.6 10.0 m.-%
Ni
19 1 15 0.6 2.1 1.0 m.-%
19 2 15 0.9 3.03 1.5 m.-%
20 1 15 1.2 4.43 2.0m.-%
20 2 27 0.4 1.46 0.8 m.-%
21 1 27 0.6 2.03 1.0 m.-%
21 2 27 0.8 2.72 1.4 m.-%
Si
22 1 16 0.9 2.97 1.2 m.-%
22 . 16 1.1 3.33 1.5 m.-%
23 1 26 0.8 2.41 1.2 m.-%
23 26 1 3.16 1.4 m.-%
24 1 25 0.4 1.35 0.5 m.-%
24 25 0.6 2.13 0.8 m.-%




Anhang 141
Tab. 7.1: Parameter bei der Probenherstellung
Spur | Leg. Pulverférderrate | Gewichtszunahme | Aufmischung
Nr. Pulver [mV] [a] Soll
Mn
25 1 17 0.8 2.67 0.8 m.-%
25 | 17 1 3.53 0.9 m.-%
26 1 24 0.8 3.03 0.6 m.-%
26 | 24 1 3.53 0.7 m.-%
27 1 23 0.6 2.1 0.6 m.-%
27 . 23 04 1.36 0.4 m.-%
C
30 1 30 0.5 1.65 0.45 m.-%
30 30 0.7 2.42 0.50 m.-%
31 30 1 3.38 0.55 m.-%
31 30 1.2 3.92 0.60 m.-%
32 1 30 0.5 1.7 0.65 m.-%
32 30 0.7 2.5 0.70 m.-%
33 1 30 1 2.96 0.80 m.-%
33 30 1.2 3.51 0.85 m.-%
Tab. 7.2: Zusammensetzung Pulver 9
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulver9 | mischung
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Si Mn Pulver 9
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 18.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 73.29
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\") 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 82.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 20.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 63.00 0.00| 100.00 0.86
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.20
Co 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
W 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 0.0000 37.0000 0.5032
Summe | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 73.29 4.79 20 0 0 1.36 0.2 0 100
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Tab. 7.3: Zusammensetzung Pulver 10
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | Mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Si Mn 10
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 18.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 73.97
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 82.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 20.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00 0.00| 100.00 0.43
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.20
Co 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
W 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 0.0000 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 73.97 4.79 20 0 0 0.68 0.2 0 100
Tab. 7.4: Zusammensetzung Pulver 11
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Si Mn 11
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 18.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 74.31
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 82.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 20.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00 0.00| 100.00 0.21
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.20
Co 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
W 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 0.0000 37.00 0.1258
Summe | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 74.31 4.79 20 0 0 0.34 0.2 0 100
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Tab. 7.5: Zusammensetzung Pulver 12
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | Mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Si Mn 12
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 18.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 76.85
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 20.00
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 82.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00 0.00| 100.00 0.86
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.20
Co 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
W 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 0.0000 37.00 0.5032
Summe | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 76.85 20 1.23 0 0 1.36 0.2 0 100
Tab. 7.6: Zusammensetzung Pulver 13
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Si Mn 13
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 18.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 77.53
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 20.00
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 82.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00 0.00| 100.00 0.43
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.20
Co 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
W 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 0.0000 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 77.53 20 1.23 0 0 0.68 0.2 0 100
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Tab. 7.7: Zusammensetzung Pulver 14
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | Mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Si Mn 14
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 18.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 77.87
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 20.00
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 82.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00 0.00| 100.00 0.21
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.20
Co 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
W 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 0.0000 37.00 0.1258
Summe | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 77.87 20 1.23 0 0 0.34 0.2 0 100
Tab. 7.8: Zusammensetzung Pulver 15
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 15
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 78.94
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 0.43
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 14.00
S 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 78.94 4.79 1.23 14 0 0.68 0 0 100
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Tab. 7.9: Zusammensetzung Pulver 16
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | Mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 16
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 82.94
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 10.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 0.43
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 82.94 4.79 1.23 0 0 0.68 0 10 100
Tab. 7.10: Zusammensetzung Pulver 17
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 17
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 88.94
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 4.43
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 88.94 4.79 1.23 0 0 0.68 4 0 100
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Tab. 7.11: Zusammensetzung Pulver 23
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | Mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 23
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 90.26
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 2.86
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 37.00 0.5032
Summe | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 90.26 4.79 1.23 0 0 1.36 2 0 100
Tab. 7.12: Zusammensetzung Pulver 24
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 24
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 90.94
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 2.43
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 90.94 4.79 1.23 0 0 0.68 2 0 100
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Tab. 7.13: Zusammensetzung Pulver 25
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | Mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 25
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 87.26
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 5.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 0.86
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 37.00 0.5032
Summe | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 87.26 4.79 1.23 0 0 1.36 0 5 100
Tab. 7.14: Zusammensetzung Pulver 26
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 26
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 87.94
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 5.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 0.43
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 87.94 4.79 1.23 0 0 0.68 0 5 100
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Tab. 7.15: Zusammensetzung Pulver 27
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | Mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 27
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 85.26
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 1.23
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 0.86
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 7.00
S 37.00 0.5032
Summe | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 85.26 4.79 1.23 7 0 1.36 0 0 100
Tab. 7.16: Zusammensetzung Pulver 29
Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulver6 | Pulver7 | Pulver8 | Pulverg | mischung
Pulver
C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 29
C 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 20.00 0.00 0.00 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 54.17
Cr 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.79
\" 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 80.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 40.00
AL 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00
Mn 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00| 63.00| 100.00 0.00 0.43
Si 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Ni 0.00 0.00 0.00 0.00| 100.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
S 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00| 100.00 100.00
0 0.36| 54.17 4.79 40 0 0 0.68 0 0 100
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Tab. 7.17: Zusammensetzung Pulver 30

Pulver
Element | Pulver1 | Pulver2 | Pulver3 | Pulver4 | Pulver5 | Pulvers | Pulver7 | Pulvers | Pulverg | MiSchung
Pulver

C Fe Cr Mo Ni VC MnS Mn Si 30
Cc 100.00| 0.00| 0.00| 0.00| 0.00] 20.00| 0.0 0.00] 0.00 0.36
Fe 0.00| 100.00| 0.00| 0.00| 0.00] 0.00| 0.00] 000 0.00| 57.73
Cr 0.00| 0.00| 100.00| 0.00/ 0.00| 0.0 0.00] 0.0 0.00f 40.00
v 0.00/ 0.00| 0.00] 000 000 80.00 000 000 0.00 0.00
Mo 0.00] 0.00] 0.00| 100.00| 0.00| 0.00| 0.00| 0.00] 0.00 1.23
AL 0.00| 0.00| 0.00| 000/ 000 000 000 000 0.00 0.00
Si 0.00| 0.00| 0.00| 000/ 0.00] 000 000 0.00] 100.00 0.00
Mn 0.00| 0.00| 0.00] 0.00] 0.0 0.00| 63.00] 100.00| 0.00 0.43
Si 0.00] 0.00| 0.0 000/ 0.00] 000 000 000 0.00 0.00
Ni 0.00| 0.00] 0.00| 0.0 100.00| 0.00| 0.00| 0.00| 0.00 0.00
S 37.00 0.2516
Summe | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00 | 100.00| 100.00
0| 036| 57.73 40| 123 0 0| 068 0 0 100
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Abb. 7.1: Abkiihlkurven der Probe 9_2 mit 2 m.-% Mo und einer TA von 990°C

mit einer Haltezeit von 30min
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Abb. 7.2: Abkiihlkurven der Proben 10_1 und 10_2 mit 3.53 m.-% Mo und einer

TA von 1048°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.3: Abkuhlkurven der Probe 11_2 mit 4.72 m.-% Mo und einer TA von

1116°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.4: Abkuhlkurven der Proben 11_1 und 28_1 mit 5.49 m.-% Mo und einer
TA von 1149°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.5: Abkiihlkurven der Probe 27_2 mit 0.45 m.-% Mn und einer TA von
990°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.6: Abkuhlkurven der Probe 26_1 mit 0.55 m.-% Mn und einer TA von
990°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.7: Abkihlkurven der Probe 26_2 mit 0.65 m.-% Mn und einer TA von
990°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.8: Abkuihlkurven der Probe 25_1 mit 0.71 m.-% Mn und einer TA von

990°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.9: Abkiihlkurven der Probe 25_2 mit 0.90 m.-% Mn und einer TA von

990°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.10: Abkuhlkurven der Probe 15_1 mit 5.78 m.-% Cr und einer TA von
997°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.11: Abkiihlkurven der Probe 13_2 mit 6.60 m.-% Cr und einer TA von
991°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.12: Abkuhlkurven der Probe 29_1 mit 7.81 m.-% Cr und einer TA von
990°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.13: Abkiihlkurven der Probe 20_2 mit 0.64 m.-% Ni und einer TA von
972°C mit einer Haltezeit von 30 min



Anhang

156

e
-
o

=
o
=

Lambda 2
i Lambda 4
i Lambda 6

=
S

. Lambda 15

rel. Langendnderung [ %]

-0.20

0.30-

-0.407

0.50

Abb. 7.14: Abkuhlkurven der Probe 19_1 mit 1.71 m.-% Ni und einer TA von

976°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.15: Abkuhlkurven der Probe 19_2 mit 2.61 m.-% Ni und einer TA von

979°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.16: Abkuhlkurven der Probe 20_1 mit 4.16 m.-% Ni und einer TA von
985°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.17: Abkuhlkurven der Probe 24_2 mit 0.53 m.-% Si und einer TA von
1001°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.18: Abkuhlkurven der Probe 22_1 mit 1.20 m.-% Si und einer TA von
1034°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.19: Abkiihlkurven der Probe 22_2 mit 1.63 m.-% Si und einer TA von
1055°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.20: Abkuhlkurven der Probe 30_2 mit 0.40 m.-% C und einer TA von

1020°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.21: Abkiihlkurven der Probe 33_1 mit 0.5 m.-% C und einer TA von

1059°C mit einer Haltezeit von 30 min
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Abb. 7.22: Abkiihlkurven der Probe 13_1 (W400) mit einer TA von 1004°C mit
einer Haltezeit von 30 min






