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H. Winkler Einleitung

1 Einleitung und Zielsetzung

1.1 Allgemeines

Werkzeuge sind von grofdter Wichtigkeit in allen industriellen Produktions- und
Herstellungsprozessen. Die Leistungsfahigkeit von Werkzeugen wird zu einem
grol3en Teil von dem Werkstoff bestimmt, aus denen sie gefertigt sind. Aufgrund der
verschiedenartigen hohen Belastungen, die je nach Anwendung auftreten kdnnen,
kommen hier fast ausschlielllich hochlegierte Stahle unterschiedlichster
Legierungsvarianten zum Einsatz.

Die Einteilung der Werkzeugstahle erfolgt meist nach der Anwendung in
Warmarbeitsstahle, Kaltarbeitsstahle, Kunststoffformenstahle und  Schnell-
arbeitsstahle.

Die Herstellung der Schnellarbeitsstahle kann sowohl schmelzmetallurgisch durch
Blockguss als auch pulvermetallurgisch durch Gasverdisung erfolgen. Die Vorteile
der pulvermetallurgischen Herstellroute sind auf die Uber diesem Weg realisierbaren
hoheren Legierungsgehalte und der hoheren Abkuhlgeschwindigkeit der kleinen
Pulverteilchen bei der Erstarrung zurlckzufthren.

Die Schnellarbeitsstahle zeichnen sich durch den Karbidgehalt der ledeburitischen
Kaltarbeitsstahle und einer Matrixzusammensetzung ahnlich  jener der
Warmarbeitsstahle aus, und koénnen daher die Vorteile beider Stahlgruppen
kombinieren [1]. Dadurch koénnen Schnellarbeitsstdhle bei sehr hohen
Arbeitstemperaturen bis etwa 600°C (nahe Rotglut) eingesetzt werden. Diese
Fahigkeit verdanken die Schnellarbeitsstahle (engl. ,high speed steels* oder kurz
HS) unter anderem ihrem hohen Gehalt an karbidbildenden Elementen wie Wolfram,
Molybdan und Vanadium. Diese Elemente fuhren durch die Anwesenheit von
Kohlenstoff zur Bildung von hochtemperaturbestandigen Karbiden, welche die
exzellente VerschleiBbestandigkeit und Warmharte der Schnellarbeitsstahle
Uberhaupt erst ermdglichen. Zur Verbesserung der Warmharte enthalten
Schnellarbeitsstahle oft auch noch Kobalt.

Anwendung finden Schnellarbeitsstahle vor allem als Zerspanungs- und
Umformwerkzeuge sowie Feinschneidwerkzeuge. Die Einsatzmoglichkeiten sind
aber dank ihrer in weiten Grenzen durch Legieren und Warmebehandeln
veranderbaren Eigenschaften sehr zahlreich.



H. Winkler Einleitung

Der Begriff Schnellarbeitsstahl bezieht sich auf die hohen Schnittleistungen, welche
nur mit dieser Werkzeugstahlgruppe erzielt werden kdnnen.

1.2 Zielsetzung und Vorgehensweise

Das Ziel dieser Arbeit besteht darin, durch Aufnahme eines Eigenschaftsprofils
festzustellen, ob und wie die mechanischen Eigenschaften des fertigen Stahls durch
unterschiedliche Pulverfraktionen beeinflusst werden. Dazu werden 7 verschiedene
Pulverfraktionen des Schnellarbeitsstahles BOHLER S290 MICROCLEAN® (auch
S290PM bezeichnet) untersucht. Dabei soll versucht werden, Beziehungen zwischen
dem Geflige und den Eigenschaften herzustellen. Damit soll die Frage beantwortet
werden, ob die hdhere Erstarrungsgeschwindigkeit feinerer Pulver und ihr moglicher
Einfluss auf die Karbidgrof3e und Verteilung positive Einflusse auf die mechanischen
Eigenschaften bewirken.

Nachfolgend ist die chemische Zusammensetzung des BOHLER S290PM
Schnellarbeitsstahles angegeben:

Tabelle 1.1: Chemische Zusammensetzung des Schnellarbeitsstahles S290PM (Gehalte der
Legierungselemente in m.%)

Bohler Bez. *DIN Norm C W ([Mo| V| Co | Si|Mn|Cr
S290PM (PM HS14-2-5-11) | 2.0 143 25|51 |11.0|0.5|/0.3 | 3.8

*Die DIN Bezeichnung ist in Klammer gesetzt um zu zeigen, dass dieser Werkstoff nicht nach DIN
genormt ist. Die Reihenfolge der Legierungselemente in der DIN Norm Bezeichnung ist: W, Mo, V
und Co.

Um den Einfluss der Pulvergrole auf die mechanischen Eigenschaften zu
untersuchen, werden Gefligeuntersuchungen in jedem Stadium der Produktion vom
Pulver bis zum umgeformten und warmebehandelten Zustand durchgeflhrt.
Aulerdem werden die mechanischen Eigenschaften der Stahle verschiedener
Pulverfraktionen Uber Zugversuche, Bruchzahigkeitsversuche und Harte-
Anlasskurven verglichen.

Die Erkenntnisse dieser Untersuchungen sollen zeigen, welches
Verbesserungspotential hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften in kommerziell
verfugbaren Schnellarbeitsstahlen, wie dem S290PM, noch vorhanden ist.

Die Untersuchungen in dieser Arbeit beschranken sich zwar nur auf den Werkstoff
S290PM der BOHLER Edelstahl Gruppe, allerdings sollte es mdglich sein, die
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Ergebnisse  tendenziell auch auf  Schnellarbeitsstdhle mit  ahnlichen
Legierungskonzepten zu Ubertragen.

2 Herstellungsroute

Bei der Herstellung von Schnellarbeitsstahlen unterscheidet man die beiden
Prozessrouten:

e schmelzmetallurgische Fertigung
e pulvermetallurgische Fertigung

Bei der konventionellen schmelzmetallurgischen Fertigung wird die Stahlschmelze im
Block- oder Stranggussverfahren abgegossen. Die pulvermetallurgische Fertigung
verbindet die Schritte Schmelzen, Verdisen (= Zerteilen der Schmelze in kleine
Tropfen) und Erstarrung in einem Verfahren. Jeder Tropfen kann dabei als winziger
Gussblock aufgefasst werden, der in der Verdisungskammer auf dem Weg nach
unten, im freien Fall, mit hoher Geschwindigkeit erstarrt.

Hochste Anforderungen an Harte und Zahigkeit erfordern eine feine, homogene
Karbidverteilung, welche nur Uber die pulvermetallurgische Herstellroute erreichbar
ist. So sind die derzeit verfugbaren Schnellarbeitsstahle mit hochsten Harten
ledeburitische Stahle, die Uber die pulvermetallurgische Route (abgek. PM - Route)
hergestellt werden.

Die immer starker werdende Konkurrenz der Hartmetalle, insbesondere der
Feinkornhartmetalle, und die standig steigenden Kundenwuinsche hinsichtlich
Warmharte, Zahigkeit und Lebensdauer erfordern die standige Neuentwicklung und
Weiterentwicklung von Schnellarbeitsstahlen.

Um den Bedarf an derartigen hochleistungs- Schnellarbeitsstahlen zu decken, hat
das Unternehmen BOHLER Uddeholm AG am Standort Kapfenberg bereits im Jahr
1999 eine der bis heute weltweit modernsten Gas - Verdisungsanlagen errichtet.
Abb. 2.1 zeigt die prinzipielle Herstellroute vom Erschmelzen des Stahles im
Induktionsofen, Uber das Verdisen mit Stickstoff, bis hin zum Fillen des Stahlpulvers
in Kapseln aus Stahlblech. Pulverteilchen mit einem Durchmesser von uber 500 um
werden vor dem Befullen der Kapseln ausgesiebt. Die evakuierten und
verschweiltten Kapseln werden dann durch hei3isostatisch Pressen zu einem Block
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verdichtet und durch Walzen oder Schmieden weiter umgeformt. Schlie3lich wird das
durch  Umformen erzeugte Halbzeug 2zu Werkzeugen weiterverarbeitet.
In seltenen Fallen wird das ,gehipte“ Material auch direkt, ohne weitere Umformung
weiterverkauft.

Stofffluss Flow chart

gehiptes Fertigprodukt
hipped finished products

Schmieden / Forging
Schmiedestiicke

ﬁ Forged pieces

Walzen / Rolling Stabstahl / Bar steel

Erschmelzen |
Melting

Abb. 2.1: Stofffluss der PM - Stahlproduktion bei BOHLER Edelstahl in Kapfenberg [2]

3 Gefuge und Eigenschaften von Schnellarbeitsstahlen

Wie bereits erwahnt werden Schnellarbeitsstahle hauptsachlich als Zerspanungs-,
Umform- und Schneidwerkzeuge eingesetzt. Im Einsatz werden diese Stahle mit sehr
grollen mechanischen Kraften belastet. Dazu kommt die starke Erwarmung durch
Reibung und der hohe Verschleil® bei Schneidapplikationen.

Wegen ihrer besonderen Eigenschaften haben Schnellarbeitsstahle auch in der
Kaltumformung Bedeutung erlangt [3].

Aus den im Einsatz moglichen Belastungen folgt direkt das geforderte
Eigenschaftsprofil der Schnellarbeitsstahle [2]:

Anforderungen in der Zerspanung: Anforderungen in der Kaltumformtechnik:

e VerschleilRwiderstand e VerschleilRwiderstand
e Druckbelastbarkeit e Druckbelastbarkeit
e Harte, Warmharte e Zahigkeit
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In beiden Anwendungsbereichen ist demnach ein harter Werkstoff mit einem hohen
Widerstand gegen Bruch gefordert [4].

Die mechanischen Eigenschaften der Schnellarbeitsstahle werden im Wesentlichen
durch die chemische Zusammensetzung und dem damit eng verbundenen
Werkstoffgeflige vorgegeben. Wie in den nachsten Abschnitten gezeigt wird, hat
aber auch das Herstellverfahren einen grof3en Einfluss auf die Eigenschaften und
Qualitat des fertigen Werkzeugs. Darlber hinaus kénnen die Eigenschaften durch
die abschlieRende Warmebehandlung in weiten Grenzen variiert und so dem
jeweiligen Einsatzgebiet optimal angepasst werden. Abb. 3.1 gibt einen Uberblick
daruber, wie sich die Eigenschaften der Schnellarbeitsstahle beeinflussen lassen und
welche mikrostrukturellen Bestandteile einen Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften ausuben.

Chemische Zusammensetzung des Stahles

IKohlenstoffgehalt | | Legierungselemente |
ik {1
Herstellprozess
Il

o Volumenanteil der Karbide

GroRRe der Karbide und Karbidcluster > MIKROSTRUKTUR

®* Geflugebestandteile

Warmebehandlung

®*  KorngrofRe

ags

MECHANISCHE EIGENSCHAFTEN || ZUVERLASSIGKEIT

LEBENSDAUER

Abb. 3.1: Einfliisse auf die mechanischen Eigenschaften der Schnellarbeitsstahle [5]
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3.1 Legierungskonzept der Schnellarbeitsstahle

Die Schnellarbeitsstahle gehoren zur Gruppe der ledeburitischen Stahle, d.h. die
Erstarrung der Schmelze endet mit der Bildung eines niedrigschmelzenden
Eutektikums aus Austenit und Karbid [6].

Das Legierungskonzept der Schnellarbeitsstahle basiert auf martensitischer Hartung
und der Zugabe von stark karbidbildenden Elementen. Die karbidbildenden Elemente
sind neben Kohlenstoff und Eisen die wichtigsten Bestandteile der
Schnellarbeitsstahle.

Nach Waschul [7] lassen sich die wichtigsten karbidbildenden Elemente nach ihrer
Karbidbildungsfahigkeit wie folgt einteilen:

Nb>Ti>W>Mo >V >Cr>Mn (stark — gering)

Der hohe Gehalt an Legierungselementen senkt die Martensitstarttemperatur der
Schnellarbeitsstahle. Das bedeutet, dass sich beim Abkuhlen aus dem
Austenitgebiet auch vermehrt Restaustenit bildet. Als Voraussetzung fur eine gute
Durchhartbarkeit gilt ein Mindestgehalt von etwa 4% Chrom.

Der Martensit kann beim Erwarmen (genannt Anlassen) den Kohlenstoff unter
Bildung von Karbiden freisetzen (siehe Kap. 3.4).

Die Entwicklung des ersten Schnellarbeitsstahles begann vor tber 100 Jahren mit
dem Ziel, einen Werkstoff herzustellen, der es erlaubt, Metalle bei hohen
Arbeitstemperaturen mit minimalem Werkzeugverschlei® spanabhebend zu
bearbeiten [8].

Neben dem nach wie vor am haufigsten eingesetzten HS6-5-2, Marktanteil etwa
70%, kann der Kunde heute aus einer breiten Palette verschiedener
Schnellarbeitsstahltypen wahlen. Trotz der Vielzahl an verfigbaren Stahlsorten
unterschiedlichster chemischer Zusammensetzung lassen sich auch neue
Legierungen auf wenige, sich kaum unterscheidende Sorten zurtckfUhren. Die
Grundsorten, aus denen viele neuere Legierungen entwickelt wurden, zeigt
Tabelle 3.1 [6].
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Tabelle 3.1:  Legierungskonzept der drei Schnellarbeitsstahl - Grundsorten [6]
Grundsorte C [m.%] W [m.%] Mo [m.%] V [m.%] Cr[m.%]
1 0.7 18 - 1 4
2 0.8 - 1 4
3 0.8 6 1-2 4

Die Schwierigkeit in der Entwicklung neuer Schnellarbeitsstahle besteht nun in der
richtigen Verteilung der Legierungselemente zwischen Matrix und Karbiden, um nach
der Warmebehandlung die fur die Anwendung optimalen Karbidtypen und -mengen
zu erzielen [9].

Das Legierungskonzept des S290PM (chem. Zusammensetzung siehe Tabelle 1.1)
zielt darauf ab, die Llucke zwischen den ebenfalls erhaltlichen konventionellen
Schnellarbeitsstahlen und den wesentlich festeren Hartmetallen zu schliel3en. Dabei
sollen die \vorteilhaften Eigenschaften konventioneller Schnellarbeitsstahle,
besonders die gegenuber Hartmetallen bessere Zahigkeit und Verarbeitbarkeit, mit
Eigenschaften der Hartmetalle, wie die sehr hohe Harte, Warmharte und
uberragende VerschleiRbestandigkeit kombiniert werden [10].

Beim S290PM soll das durch die Nutzung der PM - Technologie und einem sehr
hohen Gehalt an stark karbidbildenden Elementen, die zur Ausbildung thermisch
stabiler MC und MgC Karbide fuhren, erreicht werden.

3.2 Gefuigeausbildung

3.2.1 Hartphasen (Karbide)

Bereits bei der Erstarrung der Schnellarbeitsstahle scheiden sich Karbide direkt aus
der Schmelze aus. Sowohl die Karbide aus der Schmelze als auch jene die sich aus
dem Feststoff ausscheiden, werden in der Literatur als Primarkarbide bezeichnet.
Trotz dieser nicht einheitlichen Verwendung des Begriffs ,Primarkarbide“ in der
Literatur werden darunter meist Karbide verstanden, die sich beim Austenitisieren
nicht auflésen [11].

Die Karbidbildung bei der Erstarrung von ledeburitischen Werkzeugstahlen erfolgt
meistens durch eine eutektische Reaktion, bei der sich Karbide und Austenit
gemeinsam aus der Schmelze ausscheiden [12]. Bei hohen Abkuhlraten, wie sie bei
der pulvermetallurgischen Herstellung auftreten, kann es zur Unterdrickung der
eutektischen Karbidreaktion kommen, was zu der schon erwahnten feinen und
gleichmaliigen Karbidverteilung fuhrt. Die Keimbildung der Karbide erfolgt, eine
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ausreichende thermodynamische Treibkraft vorausgesetzt, immer heterogen an
Defekten der Kristallstruktur [13].

Im Gussgefuge der Schnellarbeitsstahle konnen drei verschiedene Karbidtypen
auftreten, die anhand ihres Materialkontrastes und ihrer Form in
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen identifiziert werden kénnen: MC, M,C
und MeC [11,14,15]. HREM (High-Resolution Electron Microscopy) Untersuchungen
von Pippel et al. [16] zeigen, dass die Karbide der Gussstruktur und des
umgeformten Zustands eine inkoharente Grenzflache zur Matrix aufweisen.

Der Volumenanteil und der Typ an Primarkarbiden wird bereits durch die chemische
Zusammensetzung der Schmelze festgelegt [17]. Dabei ist leicht einzusehen, dass
ein zunehmender Gehalt an Kohlenstoff und karbidbildender Elemente (W, Mo, V,
Nb, Cr) den Gehalt an Primarkarbiden signifikant erhdht [18].

Die exakte Erstarrungsabfolge hingegen ist schwer vorauszusagen, da die
Erstarrung meist weit entfernt von den Gleichgewichtsbedingungen verlauft und von
den Phasengleichgewichten des Mehrkomponentensystems und der
Erstarrungskinetik bestimmt wird [15]. Ob sich im Ledeburiteutektikum neben MC
auch M,C oder MgC Karbide bilden, ist von der Abkuhlrate abhangig (siehe Abb. 3.2).
Die Abkuhlgeschwindigkeit bestimmt auch die GréRe der Karbide bei der Erstarrung
[19].

W/Mo

MC+MC +MC Kiihlrate

nuouwnw

Abb. 3.2: Einfluss von Legierungszusammensetzung und Abkiihlgeschwindigkeit auf die
Bildung eutektischer Karbide in HS [11]

Abb. 3.2 zeigt schematisch madgliche Einflisse auf die Ausbildung der
ledeburitischen  Karbide. Bei schmelzmetallurgisch  hergestellten  Schnell-
arbeitsstahlen treten bei sehr schneller Abkuhlung nur noch MC und M,C Karbide
auf. Das bedeutet, dass die Ausscheidung von MgC unterdrtickt wird [11]. Nach [20]
konnte der Grund dafur in der komplizierten fischgratenformigen Struktur des MgC
Karbids im Gussgefuge zu suchen sein, die eine langere Zeit fur das Wachstum
bendtigt.
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Mit einer Erhéhung der Abkuhlgeschwindigkeit nimmt der Anteil von MC auf Kosten
von MC zu [15].

Lichtenegger [14] fasst den Einfluss der Legierungselemente auf die Ausbildung des
Ledeburiteutektikums wie folgt zusammen (Tabelle 3.2):

Tabelle 3.2: Einfluss der Legierungselemente und der Abkiihirate auf die Ausbildung des
Ledeburiteutektikums [14]

[1] C W/Mo Vv Si N Nb Kiihirate
M:C + - +/- - - - +
M¢C - + |+ + + + -

Definition: +... Bildung begunstigt, +/-... unverandert, -... Bildung verringert

Tabelle 3.2 zeigt, dass durch eine Erhéhung des Kohlenstoffgehaltes und der
AbkUhlrate die Bildung von M,C begulnstigt wird. Dagegen ist bei einer Erhéhung des
W/Mo Verhaltnisses und der Legierungselemente Si, N und Nb vermehrt mit dem
Auftreten von MgC Karbiden zu rechnen.

Auler bei der Erstarrung der Schmelze kénnen Karbide auch noch beim Anlassen
von Stahlen aus dem schon erwahnten Martensit gebildet werden. Bei
ledeburitischen und Ubereutektoiden Stahlen konnen sich daruber hinaus beim
Abkuhlen von der Hartetemperatur so genannte voreutektoide Karbide an den
Austenitkorngrenzen ausscheiden. Die Ursache dafir ist die beim Abkihlen des
Austenits abnehmende Loslichkeit fur Kohlenstoff und Legierungselemente, die zur
Ausscheidung von Karbiden an den Korngrenzen fuhrt [21]. Voreutektoide Karbide
verringern die Ubersattigung des Martensits und damit den Harteanstieg beim
Anlassen [22].

Wie in Kapitel 3.4 noch detailliert gezeigt wird, scheiden sich beim Anlassen weitere
Karbide aus dem Martensit aus. Diese so genannten Sekundarhartekarbide haben
Abmessungen im Nanometerbereich und gehoren zu den wichtigsten
mikrostrukturellen Bestandteilen bezlglich der mechanischen Eigenschaften von
Schnellarbeitsstahlen. Sie bewirken auch die grof’e Harte und Warmharte der
Schnellarbeitsstahle.

Tabelle 3.3 fasst die wichtigsten Eigenschaften der in Schnellarbeitsstahlen haufig
vorkommenden Karbidtypen zusammen:
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Mechanische Eigenschaften

Tabelle 3.3: Harte, Struktur und Eigenschaften der wichtigsten Karbide in Werkzeug- und

Schnellarbeitsstahlen [1,12,15,22,23]

Karbidtyp

Gittertyp

Harte
[HV]

Eigenschaften

MC

kfz

2800-3000

V reich, Fe arm; hohe thermische Stabilitat; der
geringe Anteil, der sich beim Harten auflést, kann als
Sekundarhartekarbide wieder ausgeschieden
werden

MC - Karbidbildner: V, Nb, Ti, (Zr, Hf, Ta)

M.C

hexagonal

1800

reich an Mo, W, Cr, Fe; metastabil;
Bildung geférdert durch Mo

MsC

orthorhombisch

900

M kann Fe, Mn, Cr, mit wenig W, Mo, V sein;
Zementit (Fe;C) Typ; Fe arm; nicht thermodynamisch
stabil (in Werkzeugstahlen Ungleichgewichtskarbid)

MsC

kfz

1500

Fe, W- 0. Mo- reiches Karbid; kann geringe Gehalte
an Cr, V und Co enthalten; extrem
abrasionsbestandig; im Gussgeflge
fischgratenférmig

M;3Ce

kubisch
(komplex)

1200-1600

reich an Cr, Fe, Mo, W; kommt in allen HS vor,
hauptsachlich als Glihkarbide; entsteht auch beim
Anlassen (bei hoher Temperatur); metastabil

M.C;

hexagonal

1500

haufig in Cr legierten Stahlen; thermisch bestandig;
sehr abrasionsbestandig

Im Folgenden soll auf einige Besonderheiten der Karbide im Gussgeflige der
Schnellarbeitsstahle eingegangen werden:

M.C: Tabelle 3.3 gibt an, dass es sich bei M,C um ein metastabiles Karbid handelt.

bedeutet, das MyC Karbid ist im Unterschied 2zu den
temperaturbestandigen MC und MgC Karbiden nicht thermisch stabil. Karagoz
et al. [11] geben flr den Zerfall des M,C Karbids bei erhéhten Temperaturen
folgende schematische Reaktionsgleichung (ohne Bertcksichtigung der

Stochiometrie) an:

Das

MC +y-Fe > M¢C + MC (Glg. 3-1)

Wie die Reaktionsgleichung zeigt, reagiert das metastabile M,C Karbid bei
erhdohter Temperatur (z.B.: Hip - Prozess oder Warmumformen) mit der
austenitischen Matrix in die Gleichgewichtskarbide MC und MgC. Die Anteile
an V, Mo, W und Cr im M,C Karbid bestimmt dabei das Mengenverhaltnis der
Zerfallsprodukte MgC und MC und die Vorfaktoren der Produkte in Glg. 3-1
[15].

Dartber hinaus kann M,;C auch als Sekundarhartekarbid beim Anlassen
ausgeschieden werden (siehe Kap. 3.4.3).

-10-
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MeC: MgC Karbide werden meist wahrend der eutektischen Reaktion
ausgeschieden. Wenn MgC Karbide nicht bereits in Form des
Ledeburiteutektikums in der Gussstruktur vorkommen, kdnnen sie auch bei
Gluhbehandlungen aus der Ubersattigten Matrix, oder wie bereits besprochen
durch Zerfall des M,C Karbids entstehen [14].

MC: AuBer der Mdoglichkeit, dass MC Karbide direkt aus der Schmelze
ausgeschieden werden, kann ihre Bildung auch auf folgende Weise erfolgen
[24]:

e Ausscheidung zwischen Liquidus- und eutektischer Temperatur

e Ausscheidung wahrend der eutektischen Reaktion

e Ausscheidung wahrend des M,C - Karbidzerfalls

e Ausscheidung aus der festen Phase (z.B. Martensit) als Sekundarharte-
karbide

3.2.2 Nichtmetallische Einschliisse

Allgemein kénnen die nichtmetallischen Einschlisse der Schnellarbeitsstahle in
endogene und exogene Einschlisse unterteilt werden. Unter endogene
Einschlisse werden Desoxidationsprodukte aus der Schmelze oder
Ausscheidungen, die sich wahrend der Erstarrung bilden, verstanden. Aufgrund der
extrem raschen Erstarrungsgeschwindigkeit in der Pulvermetallurgie sind diese
Einschlusse sehr klein und damit weniger gefahrlich als exogene Einschlisse.
Exogene Einschlisse sind Schlacke oder Oxide, welche in die Schmelze
eingeschlossen werden [25]. |hr Ursprung ist meist der Tundish oder die Schuttduse,
da hier oft keramische Feuerfestauskleidung eingesetzt wird [26].

Die Hauptursache fur nichtmetallische Einschllisse in der Pulvermetallurgie ist die
Schlacke, die an der Oberflache der Schmelze im Tundish (siehe Abb. 2.1)
schwimmt, oder Schlacke, die aus dem Induktionsofen mitgerissen wurde [27]. Bei
Schnellarbeitsstahlen aus verdusten Pulvern kénnen zusatzlich zu endogenen und
exogenen Einschlissen Oxidschichten an der Pulverteilchenoberflache zu
Oxideinschlissen im fertigen Stahl flihren. Die Oxidschichten der Pulverteilchen
wirken so noch im verdichteten Werkstoff als Defekte, welche die mechanischen
Eigenschaften ungunstig beeinflussen [28]. Untersuchungen zeigen, dass feine
Pulver, bedingt durch ihre sehr grole Oberflache, héhere Sauerstoffgehalte als
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grobere Pulver aufweisen [29]. Eine Kontamination des Pulvers mit Fremdpartikel in
der Verdusungskammer oder bei der Verarbeitung des Pulvers wird
selbstverstandlich auch zu nichtmetallischen Einschlissen im Endprodukt fuhren.

Da Schnellarbeitsstahle mit hohem Karbidgehalt, wie der S290PM, praktisch ohne
sichtbare plastische Verformung brechen, hangt die kritische Spannung die zum
Bruch fuhrt, von der Grolze und der Position der rissauslosenden Defekte ab [27].
Nichtmetallische Einschlisse, wie auch Karbide und Karbidcluster (mehrere Karbide
dicht aneinander), sind Bereiche erhdhter Spannungskonzentration und stellen daher
ideale Ausgangspunkte fur Mikrorisse dar [18]. Die Wirkung dieses Effekts nimmt mit
der Zunahme der EinschlussgrofRe zu. Da immer der groRte Defekt im betrachteten
Volumen bruchauslésend sein wird, ist durch die geringe GroRe der Karbide in
pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahlen eine Verringerung und
Verkleinerung der nichtmetallischen Einschlisse von grofiter Wichtigkeit.

Der Gehalt an Schlackeeinschliissen im Stahl aus dem Tundish wurde bei BOHLER
Edelstahl durch Einfihrung eines ESH (Electro Slag Heating) Tundish mit 8 Tonnen
Fassungsvermdgen, der die Schmelze gegen Oxidation schutzt und wahrend des
VerdUsungsprozesses nicht nachgeflllt werden muss, minimiert [27].

3.3 Auswirkungen der pulvermetallurgischen Herstellroute auf
Gefuge und Eigenschaften

Wie bereits in Kapitel 2 erwahnt wurde, zeigt die Karbidverteilung jedes
Schnellarbeitsstahles bei  gleicher chemischer Zusammensetzung grol3e
Unterschiede, je nachdem ob die Herstellung schmelzmetallurgisch oder
pulvermetallurgisch erfolgt. Die Mikrostruktur der pulvermetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstahle zeigt sehr feine Karbide, die sehr homogen verteilt sind. Im
Gegensatz dazu fuhrt die herkdmmliche Herstellung Uber Blockguss zu sehr groben
und zeilig angeordneten Primarkarbiden. Dieser Unterschied folgt aus der bei der
pulvermetallurgischen Verfahrensroute wesentlich schnelleren Abkuhl-
geschwindigkeit, die sich aus den geringen Volumina der einzelnen Pulverteilchen
ergibt.

Typischerweise sind Metallpulver, die durch Gasverdisung einer Schmelze
hergestellt wurden, Uberwiegend kugelférmig mit einem mittleren Durchmesser von
ca. 100 ym [30]. Die genaue Teilchengrofenverteilung hangt von der Anlage und
den Prozessbedingungen ab. Kugelférmige Pulverteilchen sind vorteilhaft flr eine
hohe und gleichmaRige Fulldichte der HIP - Kapsel. Die Pulverteilchenoberflachen
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sollten frei von Oxidschichten sein, um eine gute Partikelbindung beim
Kompaktierungsprozess zu erreichen.

Bei Gasverdusungsprozessen werden abhangig von der Teilchengrofle und der
umgebenden Atmosphare (z.B. He, Ar, Vakuum) Erstarrungsraten von
10* K/s bis 10° K/s erreicht [28,31,32].

Die rasche Erstarrung in der pulvermetallurgischen Verfahrensroute verhutet
demnach eine Makrosegregation vollstandig [28]. Die mit der PM - Route durch die
rasche Abkluhlung verbundene Verkirzung der Diffusionswege fihrt auch zu einer
Feinung des Gefuges (z.B. kleinere KorngrofRe) [17,33].

Im Gegensatz dazu reicht die Abkuhlgeschwindigkeit in der Schmelzmetallurgie (ca.
10° K/s bis 10 K/s [31]) nicht aus, um die Hartphasen einer Legierung in feiner
Verteilung zu halten, die bei langsamer Abkuhlung aufgrund der Schwereseigerung
grob entmischen oder Uber Kristallisation und Seigerung zur Vergroberung neigen
(z.B. Karbide in Schnellarbeitsstahlen) [28]. Die so entstehenden groben
eutektischen Karbidstrukturen lassen sich beim weiteren Umformen kaum beseitigen.
Nach Roberts [23] ware beim Warmwalzen ein Reduktionsverhaltnis von 100:1
erforderlich, um eine absolut gleichmallige Karbidstruktur zu erzielen. Da dieses
Reduktionsverhaltnis nicht erreicht werden kann, werden die groben eutektischen
Karbide beim Umformen (Walzen, Schmieden) zwar zertrimmert, aber gleichzeitig
zeilig in Verfomungsrichtung angeordnet [14]. Nach der Umformung zeigen diese
Werkstoffe signifikante Anisotropien in ihren mechanischen Eigenschaften.

Der Hauptvorteil der pulvermetallurgischen Schnellarbeitsstahle liegt also in ihrer
feinen und homogenen Karbidverteilung, die insbesondere bei hohem Karbidgehalt
Uber Schmelzen und Giellen nicht erreicht werden kann. Eine Anhebung des
Kohlenstoffgehalts und der  karbidbildenden Elemente  wuirde bei
schmelzmetallurgischer Herstellung unweigerlich zur Ausbildung grober Eutektika,
oder zur Ausscheidung grober Karbide aus der Schmelze flihren [34]. Die daraus
resultierenden Makroseigerungen fuhren zu Problemen beim Warmumformen.

Zusammengefasst ergeben sich folgende Vorteile der hoher legierten

pulvermetallurgischen Stahle gegenlber schmelzmetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstahlen [35]:

13-



H. Winkler Mechanische Eigenschaften

e bessere isotrope Eigenschaften

e keine Makrosegregation

e bessere Bearbeitbarkeit, Schleifbarkeit

e erhdhte Werkzeug - Lebensdauer

e verbesserte Harte und Hartbarkeit

e erhohte Zahigkeit (bei gleicher Harte)

e geringerer Verzug bei Warmebehandlungen

e bessere Warmumformbarkeit (ermoglicht hohen Karbidgehalt)

e bessere Verschleillbestandigkeit (ermoglicht durch hoheren Karbidgehalt)
e besseres Substrat fur Beschichtung [36]

Heute ist bekannt, dass die Qualitat des Ausgangsmaterials, sei es ein Gussblock
oder das durch Verdiusung gewonnene Pulver, auch entscheidend fur die Qualitat
und Lebensdauer des fertigen Werkzeugs ist. Daher war das grof3te Anliegen der
Stahlhersteller in den letzten Jahren die Grolle der Primarkarbide und
nichtmetallische Einschlisse, die als bruchauslosende Defekte wirken kdnnen, zu
reduzieren. Beides konnte mit der pulvermetallurgischen Herstellroute durch die
hohe Erstarrungsgeschwindigkeit, die moderne Tundish Technologie und ESH
(Electro Slag Heating) vor der Gasverdusung erreicht werden [27].

3.4 Warmebehandlung

Neben der Veranderung der chemischen Zusammensetzung konnen die endgultigen
mechanischen Eigenschaften der Schnellarbeitsstdhle durch die abschlieliende
Warmebehandlung eingestellt werden. Das Hauptaugenmerk liegt dabei auf der
Einstellung einer optimalen Kombination aus Harte und Zahigkeit.

Die Warmebehandlung von Schnellarbeitsstahlen ist ein mehrstufiger Prozess und
verlauft prinzipiell fir alle Schnellarbeitsstahle ahnlich.

Ausgehend von dem Stahl im weichgegluhten Zustand wird wie folgt vorgegangen:

1. Erwarmen, um Austenit zu bilden (Austenitisieren)

2. Abschrecken, um den Austenit in Martensit umzuwandeln, und

3. Anlassen, um den Restaustenit zu eliminieren und Sekundarhartekarbide aus
dem Martensit auszuscheiden.
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Diesen abschlielienden Warmebehandlungsprozess flr Schnellarbeitsstahle zeigt
schematisch Abb. 3.3:

/Audmnn an Luft oder in Inertgas
L)
Abschrecken im Warmbad

Temperatur —>

Zeit ——>

Abb. 3.3: Schematische Darstellung der Zeit-Temperatur-Folge beim Harten und Anlassen von
Werkzeugen aus Schnellarbeitsstahl [37]

3.4.1 Weichgliihen

Nach dem Umformen des Stahls durch Walzen oder Schmieden wird der Stahl noch
beim Stahlhersteller einer Weichglihung unterzogen. Das (Weich-)Glihen verfolgt
zwei Hauptziele: Zum einen die Verringerung der Harte des Materials, um den Stahl
bearbeiten zu kdnnen und zum anderen die Herstellung eines homogenen Gefliges
fur das nachfolgende Harten. Nach dem Glihen besteht das Geflige aus einer
weichen Grundmasse mit zahlreichen darin eingebetteten spharischen Karbiden [23].
Die Harte der Werkzeugstahle liegt im weichgeglihten Zustand ublicherweise
zwischen 200 — 350 HV [38].

3.4.2 Harten

Wird der weichgeglihte Werkstoff erwarmt, wandelt die ferritische Matrix beim
Uberschreiten der a — y - Transformationstemperatur vollstandig in Austenit um. Der
Hartungsprozess der Werkzeugstahle (vgl. Abb. 3.3) basiert dann auf einer
Phasentransformation des Austenits zu Martensit beim Abschrecken. Der
Austenitisierungstemperatur und der Haltezeit auf dieser Temperatur kommt eine
grolde Bedeutung zu, da nur die beim Austenitisieren aufgelosten Karbide nach dem
Harten bei erneuter Erwarmung wieder ausgeschieden werden kdonnen und so die
Sekundarhartung bewirken. Eine homogene Verteilung kleiner Primarkarbide ist
vorteilhaft, denn feinere Karbide zeigen beim Austenitisieren eine groRere Tendenz
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zur Aufldsung und fihren dadurch zwangslaufig zu einer héheren Sekundarharte
[39].

Das Aufheizen auf die Austenitisierungstemperatur sollte langsam erfolgen, um
Rissbildungen durch inhomogene Warmeausdehnung zu vermeiden. Ziel ist es,
mdglichst viele Legierungselemente im Austenit aufzulésen. Um die thermischen
Spannungen so gering wie moglich zu halten, werden zwei bis drei Vorwarmstufen
empfohlen (vgl. Abb. 3.3) [40].

Die optimale Hartetemperatur der Schnellarbeitsstahle fiur Schneidapplikationen
liegt knapp unter der Solidustemperatur und ist von der chemischen
Zusammensetzung des Stahls abhangig. Diese hohe Austenitisierungstemperatur ist
bei Schnellarbeitsstahlen notwendig, um auch die hochlegierten primaren Karbide
MC und MgC teilweise in Losung zu bringen [41]. Je mehr Legierungselemente in
Losung gebracht werden, desto hoher fallt der Sekundarharteeffekt beim
nachfolgenden Anlassen aus (siehe 3.4.3 und 3.5.1).

Eine zu hohe Hartetemperatur fihrt allerdings auch 2zu unerwlnschtem
Austenitkornwachstum, auch wenn das Kornwachstum durch unaufgeldste
Hartphasen gebremst wird [38]. Ein hoher Gehalt an stabilen Karbiden im Stahl sorgt
so fur eine kleinere Korngrol3e.

Untersuchungen von Wilmes [42] zeigen, dass der Gehalt an unaufgel6sten
Karbiden mit zunehmender Austenitisierungstemperatur abnimmt und die Abnahme
etwa linear mit der Hartetemperatur erfolgt (siehe Abb. 3.4).
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Abb. 3.4: Gehalt an unaufgelosten Karbiden in verschiedenen Werkzeugstahlen im
weichgegliihten und austenitisierten Zustand [42]

Die Wahl der optimalen Hartetemperatur stellt demnach einen Kompromiss zwischen
der ausreichenden Auflésung von Karbiden und der Vermeidung von Ubermafigem
Austenitkornwachstum dar [15]. Wurde die Hartetemperatur viel zu hoch gewahit
(Uberhitzen), kénnen auch Anschmelzungen auftreten, wodurch der Stahl
unbrauchbar wird.

Die optimale Haltezeit auf Hartetemperatur richtet sich nach der Hohe der
Temperatur und der ProbengroRe. Eine zu lange Haltezeit (Uberzeiten) kann
ahnliche unerwinschte Erscheinungen (z.B. Kornvergréberung) hervorrufen wie ein
Uberhitzen [43].

Bei genligend hoher Abklhlgeschwindigkeit (Abschrecken) nach dem Halten findet
eine Phasentransformation des Austenits zu Martensit statt. Da die Martensitbildung,
bedingt durch die hohe Abkuhlrate, eine ,diffusionslose” Umwandlung darstellt, tritt
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bei der Umwandlung von Austenit zu Martensit keine Veranderung in der
chemischen Zusammensetzung auf. Das bedeutet, dass alle Legierungselemente,
welche im Austenit gelost sind, direkt in den Martensit eingebaut werden.

Nach dem Abschrecken besteht der Stahl nicht vollstdndig aus Martensit und
Karbiden, sondern es wird ein Restgehalt an Austenit (sog. Restaustenit) von
20 - 30 % beobachtet [41].

Je hoher der Legierungsgehalt, die Hartetemperatur und die Haltezeit ist, desto
héher fallt der Restaustenitgehalt nach dem Abschrecken aus [5]. Der Grund daflr
liegt in der bei hdoherer Hartetemperatur und langerer Anlasszeit gro3eren Menge an
gelosten Karbiden, die zu einer Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff fuhren.
Dies fUhrt zu einer Stabilisierung des Austenits, der beim Abschrecken nicht
vollstandig in Martensit umgewandelt werden kann. Die Martensitstarttemperatur
derart hochegierter Stahle wird abgesenkt und die Martensitendtemperatur liegt
bereits unter der Raumtemperatur. Der nach dem Harten bei hoherer Temperatur
grolere Restaustenitgehalt fuhrt dann zu einer entsprechend geringeren
Abschreckharte [41].

Bei zu langsamer Abkuhlung von der Hartetemperatur kann es im Temperaturbereich
zwischen 800 - 1000°C zur Ausscheidung von den in Kap. 3.2.1 besprochenen
voreutektoiden Karbiden kommen, welche sich negativ auf das
Sekundarhartepotenzial und die Zahigkeit auswirken [44].

3.4.3 Anlassen

Beim abschlieRenden Anlassen finden verschiedene strukturelle Veranderungen im
Werkstoff statt. Die erhohte Temperatur beim Anlassen ermdglicht es dem
Kohlenstoff zu diffundieren und so die Kohlenstoff - Uberséttigung abzubauen. Die
wichtigste Veranderung in Bezug auf die Eigenschaften ist die daraus resultierende
Ausscheidung von Karbiden im Nanometermalistab, die als Sekundarhartekarbide
bezeichnet werden. Es handelt sich dabei um feine, koharente oder teilkoharente
Karbide des Typs MC oder M,C [13].

Beim Anlassen scheiden sich bei niedrigen Temperaturen zunachst niedrig legierte
Karbide des Typs MC und M,C aus. Hohere Anlasstemperaturen flhren zur
Ausscheidung von stabileren Karbiden des Typs MsC oder M,3Cs. Der Volumenanteil
der Sekundarhartekarbide hangt von den Warmebehandlungsbedingungen
(Austenitisierungszeit und -temperatur) und der Zusammensetzung des Stahles ab.
Far Schnellarbeitsstahle ist ein Volumenanteil von 8 bis 12 % typisch [4].
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Eine adaquate Duktilitat und Zahigkeit der Matrix wird durch mehrfaches Anlassen
erreicht. Eine Anlasstemperatur knapp Uber dem Sekundarhartemaximum (z.B. 20°C
daruber) gilt als optimal hinsichtlich Harte und Zahigkeit der Matrix [6].

Die typische Anlasstemperatur liegt fur hochlegierte Werkzeugstahle bei 500 - 570°C
und damit weit Uber der Anlasstemperatur fur Kohlenstoffstahle. Die hohere
Anlasstemperatur fur Schnellarbeitsstahle wird durch die geringe Diffusivitat der
substitutionellen Sekundarhartekarbid - bildenden Elemente wie Vanadium,
Molybdan, Chrom und Wolfram verursacht [4].

Das Ziel des Anlassvorganges ist es aber auch, den beim Abschrecken von der
Hartetemperatur gebildeten Restaustenit in Martensit umzuwandeln. Bei
hochlegierten Werkzeugstahlen wird oft keine vollstdndige Umwandlung des
Restaustenits zu Martensit beim Abkuhlen von der Anlasstemperatur erreicht. Um
auch den nach dem ersten Anlassvorgang verbleibenden Restaustenit
umzuwandeln, werden Schnellarbeitsstahle Ublicherweise dreimal angelassen. Das
mehrfache Anlassen bewirkt auch, dass der beim Abklhlen von der Hartetemperatur
gebildete tetragonale Martensit (sprode!) beim ersten Anlassvorgang in kubischen
Martensit umgewandelt wird. Um auch den Martensit, der sich beim Abkuhlen nach
dem ersten Anlassvorgang bildet anzulassen, ist mindestens ein zweiter
Anlassvorgang erforderlich. Mit drei Anlassvorgangen kann die Wahrscheinlichkeit
des unerwunschten Auftretens von Restaustenit im fertig warmebehandelten Stahl
weiter minimiert werden.

Der Sekundarharteeffekt beruht also sowohl auf der Umwandlung von Restaustenit
zu Martensit, als auch auf der Ausscheidung von sehr feinen Sekundarhartekarbiden
beim Anlassen [41].

Zusammengefasst hat das Anlassen von Schnellarbeitsstahlen folgende
Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften:

e Anpassung von Harte und Zahigkeit entsprechend der Anwendung
e Verbesserung der Zahigkeit und damit der Rissgefahr
e Abnahme der Eigenspannungen, die durch das Abschrecken entstehen

Nach dem Harten und Anlassen besteht das Gefiige eines Schnellarbeitsstahles aus
einer zahen (angelassenen) martensitischen Matrix, mit zahlreichen darin
eingebetteten, weitgehend homogen verteilten Primarkarbiden im um- Maf3stab und
Sekundarhartekarbiden im nm- Malstab.
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3.5 Mechanische Eigenschaften der Schnellarbeitsstahle

3.5.1 Harte

Die Harte lasst Ruckschlusse auf die Belastbarkeit und die Formbestandigkeit eines
Werkzeuges zu und muss deshalb mindestens so hoch sein, dass die mit ihr in
Zusammenhang stehende Fliel3grenze Uber der hochsten Beanspruchungsspannung
am Werkzeug liegt [19]. Den fur alle Werkzeugstahle giltigen Zusammenhang
zwischen Harte und FlieRgrenze zeigt Abb. 3.5:
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Abb. 3.5: Zusammenhang zwischen Harte und BiegeflieRgrenze geharteter Werkzeug- und
Schnellarbeitsstahle [6]. Die gestrichelten Linien zeigen ungeniigendes Anlassen
an, dass zu verformungslosen Briichen unterhalb der theoretischen FlieBgrenze
fiihrt.

Durch eine Erh6hung der Harte werden andere Kenngroéf3en negativ beeinflusst. So
wird in der Regel eine Abnahme der Zahigkeit mit zunehmender Harte festgestellt
(sieche Kap. 3.5.3). Harte und Zahigkeit sind in diesem Sinne gegenlaufige
Eigenschaften.

Bei gegebener chemischer Zusammensetzung hangt die Harte vom Gefligeaufbau
des eingesetzten Stahls ab. Eisenbasiswerkstoffe wie die Schnellarbeitsstahle
zeigen sowohl eine Verfestigung durch Substitutionsmischkristalle, die auch bei
hoher Temperatur wirksam bleibt, als auch durch Ausscheidungshartung [17].

Die hohe Harte der Schnellarbeitsstahle ist auf die hohe Harte der Karbide (siehe
Kap. 3.2.1) und der martensitischen Matrix zurickzufuhren. Der Martensit besitzt als
Gefligebestandteil eine Harte von ca. 840 - 1100 HV [7].

Diese hohe Harte des Martensits wird durch die dunnen Latten der martensitischen
Struktur (unter 0.1 pm) und der hohen Versetzungsdichte, die durch das
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Abschrecken erzeugt wurde, hervorgerufen [45]. Zusatzlich wird eine Hartung des
Martensits durch das Ausscheiden von Sonderkarbiden beim Anlassen (vgl.
Kap. 3.4) hervorgerufen. Die in den Grundwerkstoff feindispers eingelagerten
nanometer-grollen Teilchen behindern die Bewegung von Versetzungen und
bewirken so die erwinschte Festigkeits- und Hartesteigerung. Das Ausmal} der
Hartesteigerung durch Sekundarhartekarbide ist von der GroflRe, der Form und dem
Volumenanteil der Ausscheidungen abhangig [46].

Die Mischkristallverfestigung beruht auf Legierungselementen, die keine Karbide
bilden oder in Ausscheidungen abgebunden sind (C, Mn, Si, Co usw.) [13].

Eine in der Literatur oft angegebene Beziehung zwischen der Streckgrenze (cy) und
der Mikrostruktur, die alle Mechanismen die einen Anteil an der Festigkeit des
Schnellarbeitsstahles beinhaltet, lautet [46]:

Gy= 0o + oMk + Ov + Gp + OKkG * Overbund (Glg. 3-2)

oo FlielRgrenze des reinen Ferrits

OMK Festigkeitssteigerung durch Mischkristallhartung

Gy Festigkeitssteigerung durch Versetzungen

op Festigkeitssteigerung durch Ausscheidungen und Teilchen

OKG Festigkeitssteigerung durch Korngrenzen
overund FeStigkeitssteigerung durch Verbundwirkung

Neben der Ausscheidungshartung und  Mischkristallbildung  sind  bei
Schnellarbeitsstahlen noch die Mechanismen der Kaltverfestigung und Kornfeinung
zu erwahnen, die zwar eine Festigkeitssteigerung bewirken, aber im verguteten
Zustand verglichen mit der Mischkristallverfestigung von geringerer Bedeutung sind
[46].

3.5.1.1 Harte - Anlassverhalten
Dieser Abschnitt beschaftigt sich mit dem Anlassverhalten der Werkzeugstahle, also

mit der Thematik, wie sich die Harte ausgehend von einem Stahl im geharteten
Zustand bei Temperaturerhdhung verandert und worauf diese Anderung
zurtckzufuhren ist. Die Abb. 3.6 vergleicht dazu die Harte verschiedener
Werkzeugstahle in Abhangigkeit von der Temperatur.
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Abb. 3.6: Anlasskurven gebrauchlicher Warmarbeits- und Schnellarbeitsstahle
(Warmarbeitsstédhle: X 20 CoCrWMo10 9, X 40 CrMoV5 1, 56 NiCrMoV 7
(niedriglegiert), HS: S 6-5-2, S 10-4-3-10) [19]

Die Ansprungharte der Warmarbeitsstahle in Abb. 3.6 ist aufgrund ihres niedrigeren
Kohlenstoffgehaltes geringer als jene der Schnellarbeitsstahle. Wie in der Abbildung
weiters ersichtlich ist, besitzen die Schnellarbeitsstahle und Warmarbeitsstahle
gegenuber den Kohlenstoffstahlen eine Besonderheit: lhre Harte nimmt zunachst ab,
steigt dann aber kurz an, bevor sie bei Temperaturen Uber 600°C schlieBlich schnell
abfallt.

Der Anstieg der Harte ist auf die Ausscheidung der in Kap. 3.4.3 erlauterten
Sekundarhartekarbide und auf die schon erwahnte Restaustenitumwandlung zu
Martensit zuruckzufuhren. Die Wirkung der Sekundarhartekarbide zeigt die
Untersuchung von Ebner et al. [4] am Werkstoff HS10-2-5-8 durch einen direkten
Vergleich einer DSC Kurve mit Hartemessungen (siehe Abb. 3.7). Die DSC Kurve
zeigt im Bereich des mit B gekennzeichneten Pfeils (500 — 600°C) einen leichten
Abfall, was auf die Ausscheidung von Sekundarhartekarbiden zurtickzufihren ist. Die
strichliert gekennzeichnete Hartekurve besitzt in diesem Temperaturbereich ein
Maximum.
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Abb. 3.7: DSC Kurven des Schnellarbeitsstahles HS10-2-5-8 im geharteten und angelassenen
Zustand (Ausscheidung von: A ... Ubergangskarbiden und Zementit,
B ... Sekundarhartekarbide, C ... Erholungs- und Rekristallisationsvorgénge,
D-E ... a - y Umwandlung) [4]

Wie in Abb. 3.6 und Abb. 3.7 ersichtlich ist, kommt es bei Erwarmung des Stahles
uber das Sekundarhartemaximum hinaus zu einem Abfall der Harte. Dieser
Harteabfall ist auf den fortschreitenden Martensitzerfall, welcher in dem Verlust der
Tetragonalitat begrindet ist, und auf eine Vergroberung der Sekundarhartekarbide
und dem damit verbundenen Verlust ihrer Koharenz zurtuckzufuhren [47]. Grobere
Karbide besitzen zunehmend grolere Abstande zum nachsten Nachbarn und
konnen daher der Versetzungsbewegung einen zunehmend kleineren Widerstand
entgegensetzen.

Zusatzlich finden bei zunehmender Temperatur Erholungs- und
Rekristallisationsvorgange statt, die zu einer Abnahme der Versetzungsdichte fuhren.
Die mit zunehmender Temperatur verbesserte Diffusion der Atome und
Beweglichkeit der Versetzungen flhrt zu Erholungsvorgangen, die bereits vor dem
Erreichen der Sekundarharte einen leichten Harteabfall bewirken (vgl. Abb. 3.6).
Dazu kommt eine Abnahme der Mischkristallhartung, die durch eine Verringerung
der Fremdatom - Konzentration beim Ausscheiden der Sonderkarbide entsteht [48].

3.5.1.2 Warmharte

Es ist allgemein bekannt, dass die Harte aller Gefligebestandteile (Matrix und
Hartphasen) mit zunehmender Temperatur durch mikrostrukturelle Veranderungen
abnimmt [49]. Die mikrostrukturellen Veranderungen fuhren dazu, dass die
Hinderniswirkung der Gefligebestandteile (Korngrenzen, Sekundarhartekarbide) fur
bewegliche Versetzungen abnimmt. Gleichzeitig nimmt dabei aber die
Verformungsfahigkeit des Werkstoffs zu (vgl. Kap. 3.5.1). Aus metallphysikalischer
Sicht liegt der Unterschied zwischen Raumtemperatur und ,hoher Temperatur® in den
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thermisch aktivierten Erholungs- und Rekristallisationsprozessen, die bei Metallen
bei Temperaturen T > 0.3 Ty, (Tm: Schmelzpunkt in Kelvin) einsetzen [50].

Neben der Erweichung der Metallmatrix nimmt auch die Harte der Karbide in
Abhangigkeit vom Karbidtyp mit zunehmender Temperatur ab. Dieser Harteabfall ist
auf eine Verringerung der Bindungskrafte und einer Anderung der jeweiligen
kovalenten und metallischen Bindungsanteile zurtickzufuhren [17]. Abb. 3.8 zeigt den
Abfall der Mikroharte (HV0.05) einiger Metallmatrizes und Hartphasen mit
zunehmender Temperatur. Aus Abb. 3.8 (b) ist ersichtlich, dass weiche Karbide
(MsC, M7C3 und Cr7C3) unterhalb von 600°C weniger entfestigen als oberhalb dieser
Temperatur.
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Abb. 3.8: Mikrowarmharte einiger Metallmatrizes (a) und Hartphasen (b) [17]

Werden  Schnellarbeitsstahle  bei  erhdhter  Temperatur  (oberhalb  des
Sekundarhartemaximums) eingesetzt, fuhrt nicht nur die Abnahme der Harte der
Gefligebestandteile sondern auch das bereits in Kap. 3.5.1.1 erwahnte Vergrobern
der Sekundarhartekarbide zu einer Abnahme der Festigkeit und Harte.

Unter der Annahme, dass die Harte (HV) proportional zur Streckgrenze ist, kann die
Temperatur- und Zeitabhangigkeit der Harte durch folgende Beziehung ausgedrickt
werden [51]:
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. K,
HV(T,t)= HV, (T) + ——X—— (Glg. 3-3)
3 rjo +a(T)t

K, =2G(T)bf (f, ,shape) (Glg. 3-4)

HV(T,¢) Harte nach Vickers in Abhangigkeit von Temperatur und Zeit

HVO*(T) Harte nach Vickers in Abhangigkeit von Temperatur zur Zeit Null
r,fo durchschnittlicher Teilchenradius vor der Vergroberung

a(T) Materialkonstante abhangig von der Mikrostruktur

t Zeit

G(T) Schubmodul in Abhangigkeit von Temperatur

b Burgersvektor

f(f,,shape) Faktor abhéngig vom Volumenanteil und der Form der Partikel

Den Abfall der Harte mit der Zeit durch isothermes Glihen bei 600°C und 650°C fur
den Warmarbeitsstahl X 38 CrMoV 5-3 zeigt Abb. 3.9.
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Abb. 3.9: Verdnderung der Warmharte des Warmarbeitsstahles X38 CrMoV 5-3 mit der Zeit bei
konstanter Temperatur (600°C und 650°C) [51]. Die Kurven wurden nach Glg. 3-3
berechnet. Die Symbole stellen Messwerte dar.

Aus Abb. 3.9 wird ersichtlich, dass eine verhaltnismallig geringe
Temperaturerhbhung von 600°C auf 650°C zu einer wesentlich beschleunigten
Harteabnahme fuhrt.

Zusatzlich zur  Vergroberung der Hartphasen konnen metastabile
Sekundarhartekarbide vom Typ MyC (vgl. Kap. 3.2.1) Dbereits bei
Einsatztemperaturen, die nur geringfugig uber dem Sekundarhartemaximum liegen,
aufgelost werden. Untersuchungen von Bischof et al. [52] am Warmarbeitsstahl
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X38 CrMoV 5-3 belegen, dass bei erhéhten Einsatztemperaturen (650 — 680°C) der
Volumenanteil der groflen Karbide auf Kosten der kleineren abnimmt. Diese
Auflosung erfolgt zugunsten der Bildung thermodynamisch stabilerer Karbide des
Typs MgC und M23Cg, deren grobe Morphologie zu einem Abfall der Harte fuhrt [53].
Dabei wurde beobachtet, dass Sekundarhartekarbide vom Typ M,C wesentlich
schneller vergrébern als die thermisch stabileren MC Karbide.

In der Untersuchung von Bischof zeigte eine Uberalterung bei 650°C fiir 24 Stunden,
dass sich die Abmessungen aller Karbide vergroRert und die relativen
Volumenanteile der Karbide verandert hatten. Die urspringliche martensitische
Matrix wurde durch den Mechanismus der Polygonisation vollstandig in eine sehr viel
weichere, annahernd globulare ferritische Matrix umgewandelt. Fir den in [52]
untersuchten Werkstoff fuhrten die genannten mikrostrukturellen Veranderungen
durch thermisch aktivierte Vorgange (650°C fur 24 h) zu einer Abnahme der Harte
um 50%.

3.5.2 Druckfestigkeit (Druckbelastbarkeit)

Die Druckflielgrenze (Quetschgrenze) gibt genauso wie die Harte Auskunft Uber die
Formbestandigkeit eines Werkzeugs und ist damit von grofdter Wichtigkeit bei allen
schneidenden, spanenden und umformenden Werkzeugen. Sie kann im
Druckversuch bestimmt oder aus der im statischen Biegeversuch leicht messbaren
BiegeflieRgrenze abgeleitet werden [19].

Die Druckfestigkeit der Werkzeugstahle korreliert mit der Harte. Der Zusammenhang
zwischen Harte und BiegeflieRgrenze fur Werkzeugstahle, unter der Voraussetzung
eines entsprechenden Anlassens, wurde bereits in Abb. 3.5 gezeigt.

3.5.3 Zahigkeit

Werkzeugstahle werden im Einsatz unterschiedlichsten Beanspruchungen mit
unterschiedlicher Beanspruchungsgeschwindigkeit und ungleichmafigen
Spannungsverteilungen mit Spannungsspitzen und mehrachsigen
Spannungszustanden ausgesetzt. Derartige Belastungen kdénnen schon bei
Nennspannungen, die weit unter der Streckgrenze liegen, zu spréden Brichen
fuhren [19].

Far Schnellarbeitsstahle ist daher eine ausreichende Zahigkeit sehr wichtig, um
durch értliches plastisches FlieRen Spannungsspitzen abbauen zu kénnen und damit
ein plotzliches Versagen durch Bruch zu vermeiden.
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Haufig wird die Zahigkeit von Schnellarbeitsstahlen (ber die Ermittlung der
Biegebruchfestigkeit im Biege- oder Schlagbiegeversuch charakterisiert. In seltenen
Fallen werden auch Torsionsversuche eingesetzt. Auch wenn die mit diesen
Methoden ermittelten Kennwerte nicht exakt mit der Definition der Zahigkeit
einhergehen, so sind sie dennoch in der Lage, das Verhalten der Werkstoffe unter
den entsprechenden Beanspruchungsbedingungen gut zu beschreiben [38]. Die
Zahigkeit darf nicht mit der Duktilitat des Werkstoffs verwechselt werden, da die
Duktilitat im Gegensatz zur Zahigkeit an ungekerbten Proben ermittelt wird. Unter
Duktilitat wird ganz allgemein die Fahigkeit eines Werkstoffs verstanden, sich unter
der Einwirkung einer Kraft plastisch zu verformen.

Im experimentellen Teil dieser Arbeit wird die Zahigkeit des Stahles S290PM Uber
die Bestimmung der Bruchzahigkeit (Kic - Wert) ermittelt. Die Bruchzahigkeit stellt
den Widerstand des Materials gegen die Ausbreitung eines bereits vorhandenen
Risses dar (instabile Rissausbreitung).

Die Grundsatze der linear-elastischen Bruchmechanik lehren uns, dass immer der
grolite Defekt im belasteten Volumen eines Werkstoffs bruchauslésend sein wird. Im
Falle der Schnellarbeitsstahle kommen dafur Karbide, Karbidcluster, nichtmetallische
Einschlusse oder Hohlrdume (Poren) in Frage. Als Karbidcluster wird eine
Anhaufung von Karbiden verstanden, welche sich entweder in direkten Kontakt
zueinander befinden, oder deren gegenseitiger Abstand so gering ist, dass sich die
Spannungsfelder der Teilchen gegenseitig beeinflussen [14]. Die Karbide, aber vor
allem die Matrix/Karbid Grenzflachen, stellen haufig Ausgangspunkte fir den
Rissausgang dar [54]. Verantwortlich dafir sind der unterschiedliche
Warmeausdehnungskoeffizient und E - Modul von Matrix und Karbid, die bei
Belastung und/oder Temperaturanderung zu mechanischen und/oder thermischen
Spannungen fuhren.

Bereits in Kap. 3.5.1 wurde erwahnt, dass die Zahigkeit mit der Harte korreliert.
Tatsachlich nimmt das FlieRvermogen (und damit die Zahigkeit) mit zunehmender
Harte Uberproportional schnell ab [19]. Zusammenhange zwischen Bruchzahigkeit
und Harte aus Literaturangaben zeigt Abb. 3.10:
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Abb. 3.10: Zusammenhang von Harte und Bruchzahigkeit fiir Werkzeugstahle (die Punkte
stellen gemessene Werte dar) [46]

Das Verhaltnis Harte zu Zahigkeit wird signifikant durch den Anteil an Restaustenit
und eutektischen Karbiden sowie durch die Anordnung und die Abstande der
einzelnen Karbide beeinflusst [55].

FUr das Werkstoffdesign der Schnellarbeitstahle folgt daraus, dass zwischen der
Forderung nach Formbestandigkeit (erfordert hohe Harte) und der Forderung nach
Bruchsicherheit (erfordert hohe Zahigkeit) wegen der Gegenlaufigkeit dieser
Eigenschaften ein Kompromiss eingegangen werden muss [19].

zihe Werkzeugstdhle sprode Werkzeugstdhle
Hirte rd: 65HRC 60 HRC [ ] L5 HRC | >60 HRC 45 HRC
 —— i e 1 B | e IR —— N = |
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plastische Biegearbeit 5SS elostische Biegearbeit

Abb. 3.11: Spannungs-Durchbiegungs-Kurven von spréden und zdhen Werkzeugstédhlen
unterschiedlicher Harte [6]

Abb. 3.11 macht deutlich, wie die Zahigkeit Uber das Verformungsverhalten beurteilt
werden kann, und dass eine héhere Harte zwangslaufig zu sprédem Verhalten der
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Stahle fuhrt [18]. Sprode Stahle besitzen ein geringes Fliellvermbégen und kdénnen
daher Spannungsspitzen kaum abbauen, wodurch sie bei Nennspannungen
unterhalb der FlieRgrenze brechen.

3.5.3.1 Rissinitiierung und Rissausbreitung

Die Rissausbreitung in Schnellarbeitsstahlen wird entscheidend durch den Gehalt,
der Grofle und der Verteilung der Karbide sowie den Zahigkeitseigenschaften der
martensitischen Matrix beeinflusst [56]. Im Folgenden sollen die Hintergrinde dieser
Feststellung naher erlautert werden:

Wenn Werkzeuge durch aullere Krafte belastet werden, treten lokale Spannungen
an inneren mikrostrukturellen Bestandteilen (z.B. Karbiden) auf. Konnen diese
Spannungen nicht durch Flieen der Matrix abgebaut werden, beschleunigen sie das
Versagen des Werkzeugs durch Bruch [57].

Harte und sprode Phasen, wie beispielsweise die Karbide, stellen der
Rissausbreitung nur einen kleinen Widerstand entgegen, da in ihnen ein
Energieabbau durch plastische Verformung kaum moglich ist [18]. Aus diesem Grund
ist mit zunehmendem Gehalt an Hartphasen grundsatzlich eine Abnahme der
Bruchzahigkeit zu erwarten (siehe Abb. 3.12). Weiters ist in der Abbildung 3.12 zu
erkennen, dass eine gleichmallige Hartphasendispersion, unabhangig vom
Hartphasentyp und der Hartphasenmenge, eine bessere Bruchzahigkeit ergibt als
das Hartphasennetz. Im Hartphasennetz kann sich der Riss entlang der sproden
Hartphasen ausbreiten und muss dabei keine Bereiche verhaltnismalig zaher Matrix
uberwinden. Diese Feststellung verliert aber bei einer sehr harten und entsprechend
sproden Matrix ihre Gultigkeit. So hat Broeckmann [17] bei Stahlen hoher Harte
hdhere Bruchzahigkeiten an Netzgefligen als an Dispersionen festgestellt. Er flhrt
dieses Verhalten darauf zurtick, dass bei geringer Zahigkeit der Metallmatrix, die
Bruchzahigkeit durch die Rissablenkung bestimmt wird.
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Abb. 3.12: Schematische Darstellung der Bruchzdhigkeit als Funktion des Hartphasengehalts

(z. B. Boridgehalt) und ihrer Verteilung [17]

Die Auswirkung der Verteilung und der Grof3e von Hartphasen auf die Biegefestigkeit

und Bruchzahigkeit zeigt die Abb. 3.13:
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Abb. 3.13: Bruchfestigkeit R, und Bruchzahigkeit K;c im Biegeversuch als Funktion von GroRe
und Abstand von Hartphasen (HP) bei konstantem Volumengehalt [17]

Aus Abb. 3.13 wird ersichtlich, dass grobe Hartphasen bereits bei geringer Belastung
brechen und damit die Biegefestigkeit absenken. Im rechten Teilbild zeigt sich, dass
durch grobe Hartphasen, im Vergleich zu einer feinen Dispersion mit gleichem
Volumengehalt, eine hohere Bruchzahigkeit erzielt werden kann. Das ist darauf

zuruckzufuhren, dass im Fall der groflen Hartphasen weniger Teilchen in der
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Spannungskonzentration vor der Rissspitze brechen oder ablésen und die
Rissablenkung zunimmt.

Allgemein konnen Karbide durch Spaltung oder Ablosung der Grenzflache
versagen. In beiden Fallen entsteht ein Mikroriss, der bei weiterer Belastung in die
Matrix hinein wachst oder sich als Grenzflachenriss ausbreiten wird [17].

Weitere mogliche Ausgangspunkte fiir Mikrorisse sind:

o die Werkstoffoberflache (Rauhigkeit der Oberflache bewirkt Kerbwirkung)

e nichtmetallische Einschlusse (diese haben im Vergleich zu den Karbiden eine
schwachere Bindung zur Matrix und I6sen sich daher sehr leicht von der
Matrix ab)

Fischmeister et al. [58] beschreibt die in Werkzeugstahlen bereits bei geringen
Lasten auftretende Bildung von unterkritischen Rissen durch Karbidbruch. Die
schematische Abb. 3.14 =zeigt unterkritisches Risswachstum innerhalb von
Karbidzeilen, wie sie in schmelzmetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahlen
nach dem Umformen oft auftreten. Ein bereits vorhandener Riss wahlt den Weg des
geringsten Widerstandes, also den Weg der geringsten Energieumsetzung. Der Riss
wird sich daher bevorzugt entlang von Karbidzeilen oder Grenzflachen ausbreiten.
Abb. 3.14 liegt die Vorstellung zugrunde, dass das unterkritische Wachstum des
Risses zum Stillstand kommt wenn der Riss in einen Matrixbereich mindet, wo die
Ausbildung einer gréfieren plastischen Zone maglich ist. Diese Vorstellung von der
Rissausbreitung erklart die Tatsache, dass die Biegebruchfestigkeiten
schmelzmetallurgischer Schnellarbeitsstahle langs und quer zur Walzrichtung
unterschiedlich hoch ausfallen [58]. Ergebnisse von Grabner [59], wonach die
Biegebruchfestigkeit mit zunehmendem Primarkarbidanteil abnimmt, werden damit
ebenfalls verstandlich.

FUr pulvermetallurgisch hergestellte Schnellarbeitsstahle mit einer homogenen
Verteilung kleiner Karbide folgt daraus, dass der Abstand der Karbide zum nachsten
Nachbarn, also den Bereich der verhaltnismaRig zahen Matrix, den ein Riss bis zum
nachsten Karbid bzw. Karbidcluster zuriickzulegen hat, einen Einfluss auf die
Bruchzahigkeit ausubt. Untersuchungen von Poech et al. [60] belegen, dass im
gleichen Werkstoff bei identischem Karbidgehalt kleine Karbide mit entsprechend
kleinem mittleren Abstand im Vergleich zu grélReren Karbiden und den damit
verbundenen grolden Karbidabstanden zu einer deutlich geringerer Bruchzahigkeit
fuhren (siehe Abb. 3.13). Insbesondere bei geringem Karbidgehalt hat daher die
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Zahigkeit der metallischen Matrix zwischen den spréden Hartphasen einen grof3en
Einfluss auf die Bruchzahigkeit des Verbundes.
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Abb. 3.14: Modell der unterkritischen Rissausbreitung in zeiligen Karbidanordnungen
schmelzmetallurgischer Schnellarbeitsstéhle [58]

Obwohl die hier gezeigten einfachen Modellvorstellungen von der Rissausbreitung
das Prinzip der Zahigkeit der Schnellarbeitsstahle theoretisch gut beschreiben
kénnen, gibt es in der Literatur kaum Berechnungsmodelle, die eine Beziehung
zwischen mikrostrukturellen Bestandteilen und der Bruchzahigkeit (Kic) des
Werkstoffs herstellen. Ein Beispiel aus der Literatur ist die von Hahn und Rosenfield
[61] fur Aluminiumlegierungen angegebene, halbempirische Beziehung zwischen der
Bruchzahigkeit und den Kenngrdlien des einachsigen Zugversuchs:

0.05-c-n° - E -0y
K, = (Glg. 3-5)

3
€ ... Bruchduktilitat, bestimmt im Zugversuch aus € = In(1/(1-Z)), wobei Z
die Brucheinschnirung im einachsigen Zugversuch darstellt
n... Verfestigungsexponent
E ... Elastizitdtsmodul

Oys ... Fliespannung

Leskovsék et al. [57] konnte die Beziehung fur die Bruchzahigkeit (Glg. 3-5) unter
Berucksichtigung mikrostruktureller Parameter in eine zwar halbempirische, aber
seiner Meinung nach fir alle Schnellarbeitsstéahle naherungsweise gultige Formel fr
die Bruchzahigkeit verandern:
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. HRC ] —(1/6) }
KIC - 1363(HRC—53J I:VE dp (fcarb) (1+faust)] (G|g3 6)

HRC ... Harte nach Rockwell C

E ... Elastizitatsmodul [MPa]

de ... Abstand zwischen den eutektischen Karbiden (d, in [m])
fearp ... Volumenanteil unaufgelOster eutektischer Karbide

faust . Volumenanteil an Restaustenit

Gleichung 3-6 zeigt sehr gut, dass die Bruchzahigkeit nicht nur von den
Werkstoffeigenschaften Harte (in [HRC]) und E-Modul (in [MPa]) beeinflusst wird,
sondern auch von verschiedenen mikrostrukturellen Bestandteilen wie:

e dem Abstand zwischen den eutektischen Karbiden (d, in [m])
e dem Volumenanteil unaufgeldster eutektischer Karbide (fcar)
e dem Volumenanteil an Restaustenit (faust)

Die AustenitkorngroRe wurde in der Beziehung fiur die Berechnung der
Bruchzahigkeit (Glg. 3-6) nicht berucksichtigt. Eine Erklarung daflr gibt die
Abb. 3.15, in der die Bruchzahigkeit gegen das Verhaltnis aus Korngrof3e zu GrolRRe
der plastischen Zone dargestellt ist. Die Abbildung zeigt, dass die Bruchzahigkeit mit
zunehmender Austenitkorngréfie abnimmt. Wird die plastische Zone vor der
Rissspitze aber kleiner als die Korngrof3e der ehemaligen Austenitkdrner, dann geht
der Einfluss der Korngrol3e auf die gemessene Bruchzahigkeit verloren [57].

Fracture toughness, MPa m'/2

Abb. 3.15: Zusammenhang zwischen der Bruchzahigkeit und dem Verhaltnis aus

Korndurchmesser ( L ) und GroRe der plastischen Zone (d,) vor der Rissspitze [62]
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Zusammenfassend ergibt sich aus diesen Ausflhrungen, dass ein Geflige frei von
Inhomogenitaten (Seigerungen, Einschlisse usw.) sein soll und dass eine homogene
Verteilung groRer Karbide mit entsprechend groliem Karbidabstand, in Kombination
mit einer zahen Matrix, die beste Bruchzahigkeit des Verbundes ergeben sollte. Die
hdchste Bruchfestigkeit kann bei gleichem Volumengehalt an Hartphasen durch eine
feine Dispersion der Karbide erreicht werden. In diesem Fall wird auch das Risiko der
direkten instabilen Rissausbreitung, bedingt durch die kleineren Mikrorisse in feinen
Hartphasen, verringert.
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4 Versuchsablauf

Das Ziel dieser Diplomarbeit ist das Feststellen, ob die Pulverfraktion einen Einfluss
auf die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs S290PM im verglteten Zustand
ausubt. Dabei steht die Untersuchung der Bruchzahigkeit, Zugfestigkeit und das
Harte - Anlassverhalten im Mittelpunkt des Interesses. Es wird versucht, eine
Beziehung zwischen dem Gefluige und den Eigenschaften herzustellen, um abgeleitet
von den mikroskopischen Bestandteilen, Erklarungen fir die makroskopischen
Ergebnisse der mechanischen Prufungen geben zu kdnnen.

In den folgenden Abschnitten soll, ausgehend vom Ausgangsmaterial, die
Probenvorbereitung und -praparation sowie die Durchfihrung der Experimente naher
erklart werden.

4.1 Ausgangsmaterial

Als Ausgangsmaterial der Untersuchungen diente das Pulver des Werkstoffs
S290PM einer gewdhnlichen Produktionscharge der BOHLER Edelstahl AG. Dieses
durch Verdusen mit Stickstoff hergestellte Pulver wurde in 6 verschiedene
Pulverfraktionen ausgesiebt.

Tabelle 4.1 zeigt die durch Siebanalyse erhaltenen TeilchengréRenklassen und
deren Kennzeichnung. Diese Kennzeichnung wird flr den gesamten Ergebnis- und
Diskussionsteil dieser Arbeit beibehalten.

Tabelle 4.1:  Ausgesiebtes Pulver

Werkstoff Kennzeichnung TeilchengroRenklasse
S 290PM <56 ym 0-56 um

S 290PM > 56 um 56.1-75 um

S 290PM >75 um 75.1-125 pym

S 290PM > 125 um 125.1 - 212 ym

S 290PM > 212 ym 212.1 - 355 ym

S 290PM > 355 um 355.1 - 500 ym

S 290PM S290 (Standard) 0-500 ym
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Um einen Vergleich mit dem Standardwerkstoff herstellen zu kdnnen, wurde dariber
hinaus das Standardpulver des Werkstoffs S290PM mit einem mittleren
Teilchendurchmesser von ca. 65 pym in die Untersuchung mit einbezogen.

Abb. 4.1 zeigt die Mengenanteile der einzelnen Pulverfraktionen nach dem
Aussieben des Standardpulvers (Teilchengréfienklasse 0 — 500 pm):

30,9% (147,0 kg)

\}Ki)
6,8% (32,5 kg)

2,31% (11,0 kg)

26,5% (126,0 kg) 14,9% (71,0 kg)

Angaben in [um]

Abb. 4.1: Ergebnisse der Siebanalyse des Standardpulvers (Werkstoff: S290PM, ges. 475.5 kg)

In weiterer Folge wurden die sechs ausgesiebten Pulver sowie das Standardpulver
bei einer Temperatur von ca. 1150°C und einem Druck von etwa 1000 bar bei der
Firma BOHLER Edelstahl in Kapfenberg heiRisostatisch gepresst. Ein kleiner Teil der
durch den HIP - Vorgang kompaktierten Pulver wurde fur die Untersuchung des
gehipten Zustandes in Form sehr kleiner gehipter Kapseln (,Fingerkapseln®, Lange
ca. 200 mm) zur Verflgung gestellt (siehe Abb. 4.2).

L el LAV LU LA L i T 1 T L Ul AAAR) G R LAt TALL AA4RS RAAL) (LRSS RALLY ALY LLLLE RALL LARA) LA AU LRI LT LT AL (L]
g 4 1

9 & 1 ] 5 4 3 2 i 0 1 2 4 5= & 7 |

Abb. 4.2: Fingerkapsel (Kleine Kapsel aus Stahlblech, die mit Pulver gefiillt heiBisostatisch
gepresst wurde)
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Der Uberwiegende Teil der Pulver wurde gemafy Abb. 2.1, wie in der gewdhnlichen
Produktion, durch Hipen und Umformen (z.B. Walzen) weiterverarbeitet.

Da vom gehipten Material der Klasse > 355 pm aufgrund der geringen Pulvermenge
(siehe Abb. 4.1) fir einen Walzvorgang nicht gentigend Material zur Verfligung
stand, wurde beschlossen einige TeilchengréfRenklassen durch Schmieden
umzuformen. Damit konnen zusatzlich verschiedene Umformverfahren hinsichtlich
ihres Einflusses auf die mechanischen Eigenschaften verglichen werden.

Das geschmiedete und das gewalzte Material wurde von BOHLER in Form von
Staben (& 33mm, Lange ca. 2 — 4 m, Harte ~ 38 HRC) im weichgegluhten Zustand
zur Verfigung gestellt. Eine Ubersicht des zur Verfligung gestellten
Ausgangsmaterials gibt die Tabelle 4.2:

Tabelle 4.2:  Stabstahle im weichgegliihten Zustand als Ausgangsmaterial der
Probenfertigung (> 355 ym: & 22 mm; alle anderen Fraktionen: & 33 mm)

Werkstoff/Kennzeichnung | Pulverfraktion | Umformverfahren Zustand
S290PM / < 56 pm 0-56 um geschmiedet weichgegluht
S290PM /> 56 pym 56.1 - 75 ym gewalzt weichgegliht
S290PM /> 75 um 75.1-125 ym | geschmiedet/gewalzt | weichgegliht
S290PM /> 125 pm 125.1 -212 ym geschmiedet weichgegluht
S290PM /> 212 ym 212.1 - 355 ym geschmiedet weichgegluht
S290PM /> 355 pym 355.1 - 500 pm geschmiedet weichgegluht

S290PM / S290 0-500 um geschmiedet/gewalzt | weichgegliht

4.2 Pulverpraparation

Zur Beurteilung der Pulvermorphologie im Stereomikroskop war keine
vorangehende Praparation erforderlich. Das Pulver wurde dazu lose auf ein Blatt
Papier aufgestreut.

Fiar die Untersuchung im Rasterelektronenmikroskop (REM) musste das Pulver
vorher auf Kupferfolie aufgeklebt werden, um eine Kontamination des Detektors zu
verhindern. Auflerdem wurde die Oberflache der Pulverteilchen vor der
Bildaufnahme mit Gold bedampft.

Die Bestimmung der Teilchendurchmesser aus den so entstandenen
Stereomikroskop und REM - Bildern erfolgte mit Hilfe der Bildanalysesoftware
AnalySIS 3.0.
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Fur die Untersuchung der Mikrostruktur des Pulvers war ein vorangehendes
Einbetten (siehe Kap. 4.4) erforderlich, um die Pulver anschleifen zu koénnen.
Allerdings fuhrte dieses Verfahren zunachst nicht zum Erfolg, da das feine Pulver
stark zur Agglomeration neigte. Das Problem konnte bei den Pulverfraktionen
> 125 pm mit einem vorangehenden Durchmischen des Pulvers mit Einbettmittel und
einem Aufstreuen dieses Gemenges auf den Stempel der Einbettpresse behoben
werden. Bei den Pulverfraktionen < 125 pm entstanden trotz guter Durchmischung
mit Einbettmittel wahrend des Einbettprozesses bei 180°C Pulveragglomerate an der
Oberflache, die eine weitere Praparation der Oberflache unmdglich machten. Bei
diesen Pulvern wurde somit wie folgt verfahren: Aus einem Blatt Papier wurde ein
Kreis ausgeschnitten (Durchmesser etwas kleiner als der Schliffdurchmesser) und
mittig etwas Klebstoff aufgebracht. Auf diesem wurde eine Schicht Pulver mdglichst
gleichmaldig verteilt. Dieses Blatt Papier mit dem aufgeklebten Pulver wurde
anschlieBend mit dem Pulver nach oben in die Einbettpresse gelegt und die
empfohlene Menge Einbettmittel (30 mL ,Polyfast®) nachgeleert.

Bei den Schliffen der Pulverfraktionen < 125 ym wurde danach das Papier, dass
nach dem Einbetten nach oben zeigte mit SiC -Nassschleifpapier (Kérnung 500)
abgeschliffen. Das nun zum Vorschein kommende Pulver wurde mit 800-er und
1200-er SiC - Nassschleifpapier leicht angeschliffen und danach mit Diamant -
Suspension (3 ym und 1 um) poliert. Mit den Pulverfraktionen, die ohne aufkleben
auf Papier eingebettet werden konnten, wurde analog verfahren.

4.3 Gefuge und Phasenanalyse

Die unterschiedlichen Karbidtypen unterscheiden sich in ihrer chemischen
Zusammensetzung, sodass bei allen Untersuchungen eine eindeutige
Unterscheidung der Karbide im Rasterelektronenmikroskop ohne vorangehende
Atzung moglich war. Der hohe Legierungsgehalt sorgt fiir ausreichenden Kontrast.

Die |dentifikation der Karbide anhand ihres Grauwertes im
Rasterelektronenmikroskop (REM) ist aber auch mit einer gewissen Erfahrung nicht
ohne weiteres moglich, da die chemische Zusammensetzung identischer
Karbidtypen, in Abhangigkeit von der Stahlsorte in gewissen Grenzen schwankt. Die
Bestimmung der Karbidtypen wurde daher mit den Methoden der
energiedispersiven Rontgenanalyse (EDX) im REM und der
Rontgendiffraktometrie (XRD) abgesichert. Zum Einsatz kam dabei ein
Rontgendiffraktometer der Firma Bruker Typ ,AXS D8 Discover® (bei Verwendung
von CrKa Strahlung) und ,AXS D8 Advance® (bei Verwendung von CuKa Strahlung).

-38-



H. Winkler Versuchsablauf

Die XRD - Analyse hat den Nachteil eines minimal nachweisbaren Phasengehalts
von etwa zwei Volumsprozent [63]. Dafur birgt die energiedispersive Rontgenanalyse
die Gefahr, bei sehr kleinen Karbiden die umliegende Matrix mit anzuregen und so
das Ergebnis zu verfalschen.

4.4 Mikroskopie

Fur lichtmikroskopische Untersuchungen stand ein Mikroskop der Marke Reichert-
Jung, Typ Polyvar MET mit direkter Verbindung zur Auswertesoftware AnalySIS 3.0
zur Verfugung. Die Gefugebilder wurden auf einem Rasterelektronenmikroskop der
Marke Zeiss Typ EVO 50 aufgenommen.

Alle Proben fir die REM Untersuchungen wurden mit einer Warmeinbettpresse der
Firma Struers (LaboPress-3) in eine elektrisch leitende Einbettmasse (Polyfast)
entsprechend der Empfehlung des Herstellers bei 180°C warm eingebettet. Mit
Ausnahme der KorngréRenbestimmung wurden alle Gefligebilder an nicht geatzten
Schliffen aufgenommen.

Es ist zu beachten, dass durch das Anschleifen der Pulverteilchen im Schliffbild nur
Anschnittflachen sichtbar sind, die keine Flachen grofter Ausdehnung darstellen.

Fir die mit der Software AnalySIS 3.0 ermittelte KarbidgrofRe wird jeweils der mittlere
Durchmesser eines Objekts angegeben. Mehrere Karbide des gleichen Typs, die im
Gefligebild direkt aneinander liegen, oder nur einige Bildpunkte voneinander getrennt
sind, kdnnen nur als ein Objekt detektiert werden. Das Objekt stellt dann einen
Karbidcluster aus gleichartigen Karbiden dar.

4.5 Probenherstellung und Warmebehandlung

4.5.1 Hartedummys

Fur die Bestimmung der Harte - Anlasskurven wurden vom gewalzten bzw.
geschmiedeten Stabstahl mit Durchmesser 33 und 22 mm (Zustand: weichgegluht),
Zylinder der Hohe 12 mm abgeschnitten. Um die Warmeeinbringung so gering wie
mdglich zu halten, wurden die Schnitte mit einer wassergekihlten Bandsage
durchgefuhrt. Die Probennahme erfolgte nicht im Anfangs- oder Endbereich der
geschmiedeten Stabe, um eventuelle Einflisse des Anstichs und Abstichs zu
vermeiden. Danach wurden die Zylinder planparallel geschliffen und geviertelt. Die
Kennzeichnung der Proben erfolgte durch Stempeln, wobei folgendes Buchstaben-
Zahlen-Schema verwendet wurde: Der 1. Buchstabe kennzeichnet die Pulverfraktion,
der 2. die Hartetemperatur und die nachfolgende Ziffer die entsprechende
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Anlasstemperatur (siehe Tabelle 4.3). Proben der gewalzten Stabe enthalten
zusatzlich (als 3. Buchstaben) ein W.

Tabelle 4.3:  Kennzeichnung der Proben fiir die Bestimmung der Hérte - Anlasskurven
(Anmerkung: B1...Buchstabe 1, B2...Buchstabe 2, B3...Buchstabe 3)

B1 | Bedeutung | B2 | Bedeutung B3 | Bedeutung | Ziffer | Bedeutung
Pulverfraktion Hartetemperatur Umformun Anlasstemperatur

[um] [C] 9 [C]

A < 56 A 1130 fehlt | geschmiedet 1 480

B > 56 B 1190 W gewalzt 2 500

C >75 3 520

D >125 4 540

E > 212 5 560

F > 355 6 580

G S290 7 600

H | S290 ung.

Die Warmebehandlung der geviertelten Proben (Hartedummys) erfolgte nach dem in
Kap. 3.4 gezeigten Prinzip: Die Proben wurden im Vakuumofen des Material Center
Leoben Forschung GmbH (MCL) austenitisiert, abgeschreckt und anschlie3end
3-mal flr 2 Stunden bei verschiedenen Temperaturen (unter Luftatmosphare)
angelassen. Das Anlassen wurde am Department Metallkunde und Werkstoffprufung
in Laborofen des Typs Nabertherm N11/HR durchgefuhrt.

Die Austenitisierungstemperatur betrug fir die Halfte der Proben 1130°C
(Haltezeit ca. 8 min) und fur die andere Halfte 1190°C (Haltezeit ca. 3 min). Der
gesamte Harteprozess wurde exakt nach den empfohlenen Vorgaben der Firma
BOHLER fiir den Werkstoff S290PM durchgefihrt.

Die nachfolgenden Abbildungen zeigen die realen Temperatur - Zeit Verlaufe der
Proben beim Hartevorgang:
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\ Austenitisierungstemperatur: 1130°C\ \ Austenitisierungstemperatur: 1190°C\
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Abb. 4.3: Temperatur Zeit - Verlauf des Hartevorganges am Vakuumofen des MCL

Das Abschrecken nach dem Halten auf Hartetemperatur erfolgte mit Stickstoff.
Dadurch  konnte  eine  vergleichbare = Abkuhlgeschwindigkeit wie  bei
Olbadabschreckung erreicht werden (Abkiihlgeschwindigkeit A = 0.2 — 0.3). Beim
Anlassen wurde die Anlasstemperatur zwischen 480°C und 600°C in 20°C Schritten
variiert. Wie fur Schnellarbeitsstahle Ublich bestand jeder einzelne Anlassvorgang
aus 3 mal 2 Stunden Anlassen bei gleicher Temperatur. Zwischen den einzelnen
Anlasszyklen wurden die Proben durch Luftabkihlung auf Raumtemperatur
abgekunhlt.

AbschlieBend wurde die, trotz der Verwendung von Hartefolie, vorhandene
Oxidschicht an der Oberflache durch Schleifen entfernt, um die Hartemessung nicht
durch diese an Kohlenstoff verarmte Zone zu beeinflussen.

Das Ziel der Bestimmung der Harte - Anlasskurven bestand auch darin die
Warmebehandlung der Zug- und K¢ - Proben festzulegen.

4.6 Zugversuche

Zugversuche ermdoglichen die Prufung der Schnellarbeitsstahle hinsichtlich ihrer
Festigkeit. Gegenlber dem oft zur Prifung der Festigkeit eingesetzten
Biegeversuchs haben sie den Vorteil, dass neben der Spannungs- Dehnungs- Kurve,
weitere Eigenschaften wie E-Modul, FlieRspannung, Gleichmalddehnung und
Bruchdehnung bestimmt werden konnen. Diese Kennwerte erlauben auch Aussagen
uber die Duktilitat und das Bruchverhalten der Stahle. Allerdings ist die Anwendung
des einachsigen Zugversuchs bei hochfesten Werkstoffen, trotz der Verwendung von
Kugelkopfproben, aulerst schwierig. Diese Problematik wird im Anschluss an die
Ergebnisse des Zugversuchs im Diskussionsteil (Kap. 6.2.1) behandelt.
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Die Zugversuche wurden auf einer Universalzugprifmaschine des Typs Zwick UPM
1485 durchgefihrt. Die Messung der Dehnung erfolgte Uber optische Video-
Extensiometer. Pro Pulverfraktion wurden je drei Zugproben gepruft und als
Zugfestigkeit ein Mittelwert der drei Messungen angegeben.

4.6.1 Zugproben

Die mechanischen Eigenschaften der Schnellarbeitsstahle kénnen aufgrund ihrer
hohen Harte und geringen Duktilitat im warmebehandelten Zustand nicht sinnvoll mit
Standard - Zugproben gepruft werden. Sprode Materialien sind empfindlich gegen
Spannungs- und Dehnungskonzentrationen, da hier lokale Spannungsspitzen nicht
durch plastische Verformung abgebaut werden kénnen. Das flhrt dazu, dass lokale
Spannungen oder Dehnungen eine Erfullung des Bruchkriteriums bei geringerer
Gesamtspannung bewirken und damit zu einem friihzeitigen Bruch fGhren [4].

Fir die Zugpriufungen wurden deshalb so genannte Kugelkopfproben verwendet,
deren Form durch Finite-Elemente-Simulationen auf eine Minimierung der
Spannungskonzentrationen hin optimiert wurde. Die Form einer derartigen Zugprobe
zeigt Abbildung 4.4. Die hier gezeigte Probengeometrie mit elliptischen Ubergangen
wurde von Lackner [64] entwickelt.

Abb. 4.4: Kugelkopfprobe fiir die Zugpriifung

Die Kugelkopfproben wurden direkt aus dem Stabstahl im weichgeglihten Zustand
herausgedreht. Die verwendeten Proben haben in der Mitte einen Durchmesser von
6 mm und eine Messlange von 40 mm.

Nach der Fertigung der Proben auf Vormal und dem Harten
(Austenitisierungstemperatur 1190°C) folgte die Fertigung auf Endabmessung und
abschlie3end eine Anlassbehandlung gemal Kap. 3.4.3.
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Das Harten erfolgte im Vakuumofen des MCL mit anschlieendem Abschrecken in
Stickstoff. Um die Anzahl der Proben Uberschaubar zu halten wurde auf
Probenserien mit unterschiedlicher Hartetemperatur verzichtet. Die Wahl der
Hartetemperatur von 1190°C liegt darin begriindet, dass diese Warmebehandlung fur
den Haupteinsatzbereich des S290PM, den Schneidapplikationen, typisch ist.

Nach dem Harten wurden alle Proben 3 mal 2h bei einer Temperatur von 560°C
angelassen. Diese Temperatur wurde erst nach der Bestimmung der Harte -
Anlasskurven (Kap. 5.4) zur Erreichung einer Zielharte von 69 HRC festgelegt. Eine
Anlasstemperatur von 560°C qilt bei Schnellarbeitsstéahlen auch als die minimale
Temperatur, die zur Vermeidung von Restaustenit und zur Erreichung ausreichender
Zahigkeit empfohlen wird [10].

Bei den Zugproben der Charge > 355 ym traten bereits beim Harteprozess Risse im
Kopfbereich auf. Eine Farbeindringprufung zeigte, dass die Harterisse an Stellen
ausgingen, wo die Stahlkapsel durch die Bearbeitung nicht entfernt wurde. Im Fall
der Klasse > 355 ym konnte die Stahlkapsel aufgrund des kleineren Durchmessers
des Ausgangsmaterials (@ 22mm) nicht entfernt werden. Der Grund dafiir ist, dass
fur die Zugproben ein Kopfdurchmesser von 22 mm erforderlich ist. Die Zugproben
der Pulverklasse > 355 um wurden daher aufgrund ihrer Harterisse verworfen.

Alle Zugproben welche aus dem Halbzeug mit groRerem Durchmesser (J 33 mm)
gefertigt wurden, waren optisch rissfrei.

4.7 K,c — Priufung

Die Bestimmung der Bruchzahigkeit fur den ebenen Dehnungszustand (plain-strain
fracture toughness), ausgedrickt als Kic - Wert, erfolgte in Anlehnung an die Norm
ASTM E399-97. Ausnahmen davon stellen die Ermudungsrisseinbringung und
Probengeometrie dar (siehe dazu Kap. 4.7.1). Nach der Risseinbringung erfolgte das
Brechen der Probe unter 3-Punktbiegung mit gleichzeitiger Messung der
Kerbaufweitung durch einen Metallclip. Mit dem Metallclip ist namlich die
Messtechnik verbunden, die es erlaubt, die Aufweitung der Kerbe am Computer
auszuwerten. Aus der Kraft - Verformungskurve und der Risslange wurde die
Bruchzahigkeit des Werkstoffs als Kic - Wert bestimmt.

Fir die Bestimmung der mittleren Gesamtrisslange wurden die Risslangen an 5
Positionen ausgemessen. Die Gultigkeitskriterien fur die Probenbreite, Risslange und
das Kriterium Fnax / Fq < 1.1 wurden Uberpruft und von allen Proben erfullt. FUr die
Streckgrenze Ryo2 wurde dazu ein Wert von 2800 N/mm? aus Voruntersuchungen,
die von der Firma BOHLER durchgefiihrt wurden, angenommen. Das war notwendig,
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da im Zugversuch alle Proben vor dem Erreichen der tatsachlichen Festigkeit
gebrochen sind und eine Angabe der Streckgrenze aufgrund der fehlenden
Plastifizierung nicht moglich war (siehe Kap. 5.6).

4.7.1 Kic-Proben

Bei den Proben fur die Bestimmung der Bruchzahigkeit handelt es sich um einseitig
gekerbte 3-Punktbiegeproben mit den Abmessungen 6x12x70 mm?® (B x W x L). Die
Proben wurden aus dem weichgeglihten Halbzeug gefertigt. Pro Pulverfraktion
standen jeweils 5 K¢ - Proben zur Verfugung.

Die Risseinbringung erfolgte durch:

1. Einbringen der Vorkerbe durch Erodieren
2. Einbringen eines Ermudungsanrisses durch Druckanschwingen

Das Druckanschwingen erfolgte auf einer elektrodynamischen Prifmaschine der
Firma (RUMUL) am MCL. Beim Anschwingen hat sich eine Spannungs-
intensitatsschwingbreite von 100 MPa als zielfUhrend fur die Rissentstehung
erwiesen.

Die Warmebehandlung der Kic - Proben unterscheidet sich nicht von jener der
Zugproben: die Austenitisierungstemperatur betragt 1190°C (Haltezeit ca. 3 min) mit
anschlieendem Abschrecken mit Stickstoff (A, = 0.2 - 0.3). Der abschlieRende
Anlassprozess besteht aus dreimaligem Anlassen bei 560 °C, zur Erreichung einer
Zielharte von 69 HRC. Die Zielharte wurde innerhalb unvermeidbarer Schwankungen
durch die Temperaturunterschiede der Ofen von allen Proben erreicht.

Um die Anzahl der Proben uUberschaubar zu halten wurde genauso wie bei den
Zugproben (vgl. 4.6.1) auf eine zweite Hartetemperatur (1130°C) verzichtet.

4.8 Hartemessung

Samtliche Hartemessungen wurden auf einem Hartemessgerat der Marke EMCO
Test, Typ M4R-075, mit der Methode nach Rockwell C und einer Pruflast von 150 kg
durchgeflhrt.

Alle Hartewerte wurden als Mittelwert aus mindestens drei Eindricken bestimmt.
Verfahrensbedingt wird die Makroharte, eine Mischharte aus Matrix und Hartphasen,
gemessen. Fur die Bestimmung der Harte - Anlasskurven wurden Mittelwerte aus
4 bis 5 Eindricken angegeben. Eine wichtige Vorraussetzung fiur eine gultige
Hartemessung ist, dass das Gebiet der plastischen Verformung reprasentativ fur die
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Probe ist. Aufgrund der sehr homogenen Verteilung der Karbide in
pulvermetallurgischen Schnellarbeitsstahlen kann diese Bedingung als weitgehend
erfullt betrachtet werden.

4.9 Computertomographie

Das Prinzip der Computertomographie basiert auf der Durchstrahlung von
Prifobjekten mit Rdntgenstrahlung (= kurzwellige elektromagnetische Strahlung). Die
Rontgenstrahlen, die durch das Untersuchungsobjekt gelangen werden von
mehreren Detektoren gleichzeitig aufgezeichnet. Durch eine Registrierung der
Intensitatsverteilung nach der Durchstrahlung wird eine schattenrissartige Abbildung
der Dicken- und Dichteverteilung erreicht. Viele aus verschiedenen Richtungen
aufgenommene Rontgenaufnahmen eines Objekts kdnnen dann per Computer zu
einem dreidimensionalen Objekt zusammengesetzt werden. Dadurch kann die
Computertomographie zum Nachweis von Werkstoffinhomogenitaten abweichender
Dichte (z.B. Poren oder Lunker) oder abweichender Zusammensetzung (z.B.
Fremdeinschlisse) angewandt werden [65].

Die Computertomographie wurde am &sterreichischen GieRereiinstitut (OGI) in
Leoben durchgefuhrt. Die Messung erfolgte auf einem Flachendetektor (siehe
Abb. 4.5) der Marke Phoenix|X-ray, Typ v|tome|x ¢ 240D, mit einer 240 kV
Mikrofocus-Réntgenrohre. Im Allgemeinen wird bei diesem Verfahren am OGI eine
Detailerkennbarkeit von > 20 um erreicht [66].

-45-



H. Winkler Versuchsablauf

Flachendetektor:

X-ray Source Sample Detector

reale Proben:

Step-by-Step !
Rotation €4

-__..—""'__— Keray D, \\ 5mm

5 mm

; ¢ ) Stahl gehipt

Pulver

| Computed Tomography /Volume Reconstruction |

Abb. 4.5: Prinzip der Computertomographie (Flachendetektor) und die verwendeten Proben:
S290PM Standardpulver und gehiptes Material [66]

Als Untersuchungsobjekte fur die Computertomographie dienten das Pulver des
Werkstoffs S290PM (Standardpulver 0 — 500 um), welches in einen Styroporzylinder
gefiillt wurde, und eine gehipte Probe mit einem Volumen von ca. 5 mm® (siehe
Abb. 4.5). Zusatzlich zu zweidimensionalen Aufnahmen in verschiedenen Ebenen
wurden sowohl vom Standardpulver als auch vom gehipten Zustand einige
Schichtfilme aufgezeichnet. Im Fall des Standardpulvers wurde dabei eine
Pulversaule von 6.6 mm Hohe in verschiedenen Ebenen (Axial, Saggital, Frontal)
durchlaufen.

Die Untersuchung wurde mit dem Ziel durchgeflihrt, quantitative Aussagen Uber die
Porositat im Pulver zu gewinnen und den gehipten Stahl auf Inhomogenitaten
(Poren, nichtmetallische Einschlisse usw.) zu untersuchen.
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5 Ergebnisse

Im nachfolgenden Abschnitt werden die Ergebnisse der in Kap. 4 besprochenen
Untersuchungsmethoden dargestellt. Die Reihenfolge der Ergebnisse entspricht dem
Produktionsablauf vom Pulver bis hin zum verguteten Stahl (siehe Abb. 2.1). Den
Abschluss des 5. Kapitels bilden die Ergebnisse der mechanischen Untersuchungen.

5.1 Verdustes Pulver

Das Prinzip der Gas - Verdusung besteht darin, dass eine Schmelze mit der dem
Endprodukt entsprechenden chemischen Zusammensetzung von stromenden
komprimierten Gasen in Tropfchen zerteilt wird, die mit oder ohne zusatzliche
KahImittel im Zerteilungsmedium rasch erstarren [28].

5.1.1 Morphologie

Abbildungen 5.1 und 5.2 zeigen eine  stereomikroskopische  und
rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des ausgesiebten Pulvers des Werkstoffs
S290PM. Details zur Probenvorbereitung und Pulverkennzeichnung finden sich in
Kap. 4.1 und 4.2.

0,5 mm

Abb. 5.1: Verdistes Pulver, Werkstoff S290PM (links: Pulverfraktion > 212 pm; rechts:
Pulverfraktion > 355 pm

Aus Abb. 5.1 und 5.2 ist ersichtlich, dass das durch Verdisen mit Gas (Stickstoff)
hergestellte Pulver aus einzelnen Uberwiegend kugeligen Pulverteilchen besteht. Die
Energie fur die blitzartige Kugelbildung vor der Erstarrung stammt aus dem
Energiegewinn durch Minimierung der Oberflachenenergie.
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Esistin Abb. 5.1 aullerdem zu erkennen, dass die Oberflache der Pulverkugeln nicht
glatt ist. Wie aus den REM - Bildern (Abb. 5.2) besser ersichtlich ist, handelt es sich
bei der vermeintlich rauen Oberflache um Kkleinere Pulverteilchen, die an der
Oberflache groRRerer Pulverkugeln angehaftet sind. Diese so genannten “Satelliten®,
die bei Verdlsungsprozessen haufig beobachtet werden, entstehen durch
Zusammenstole zwischen Teilchen wahrend der Flugphase in der Erstarrungszone
der Verdisungskammer [30,33]. Trifft ein bereits erstarrtes Pulverteilchen auf ein
teilweise schmelzflissiges Teilchen, entsteht ein Satellit. Die genauen Ursachen und
Prozessbedingungen die zur Satellitenbildung fuhren sind aber noch weitgehend
unklar [67].
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Abb. 5.2: REM - Bilder der ausgesiebten Pulverfraktionen: a) < 56 pm, b) > 56 ym, ¢) > 75 pm,
d) > 125 ym, e) > 212 pm, f) > 355 pm

Die REM - Bilder (Abb. 5.2) bestatigen die Uberwiegend kugelige Form der
Pulverteilchen. Dartber hinaus kdnnen folgende Aussagen getroffen werden:
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e Das feinste Pulver (< 56 ym) weist kaum Satelliten auf, denn es gibt keine
Teilchen die noch schneller erstarren

e Einige Teilchen wurden durch ZusammenstofRe stark deformiert

e Im Hintergrund der einzelnen Aufnahmen sind teilweise viele Teilchen
sichtbar, deren Abmessungen weit unter dem der angegebenen
Teilchengrofenklasse liegen

Um die GroRRenverhaltnisse zu klaren, wurden aus Abb. 5.1 und 5.2 sowie weiteren
hier nicht gezeigten Aufnahmen die Teilchendurchmesser mit der Software AnalySIS
bestimmt. Von jeder Pulverfraktion wurden mindestens 50 Teilchen vermessen und
ein Mittelwert gebildet. Die Mittelwerte der Teilchendurchmesser der jeweiligen
Pulverfraktion zeigt Tabelle 5.1:

Tabelle 5.1: Ergebnisse der Teilchendurchmesserbestimmung mit AnalySIS (Die Werte in
Klammer sind Messwerte aus stereomikroskopischen Bildern)
Probe | Bez. Te:(l::ahsesr;g[:‘érlniian- Mit[t:mert Stam[:l:;c;abw. I;rrzill(ct:ir;?‘n[g:]

1 < 56 0-56 15 (-) 11 (-) 100 (-)
2 > 56 56.1 - 75 38 (-) 30 (-) 13 ()
3 >75 75.1-125 52 (-) 43 (-) 20 (-)
4 > 125 1251 - 212 178 (-) 25 (-) 94 (-)
5 > 212 212.1 - 355 293 (270) 27 (43) 100 (90)
6 > 355 355.1 - 500 409 (426) 40 (40) 93 (91)

Wie Tabelle 5.1 zeigt, liegen die Teilchendurchmesser der Proben 2 und 3 (> 56 ym
und > 75 um) aullerhalb der durch die Maschenweite der Siebe vorgegebenen
TeilchengrofRenklassen. Bei Betrachtung der Mittelwerte der Teilchendurchmesser
von Probe 2 und 3 wird klar, dass der Uberwiegende Teil der Pulverteilchen dieser
TeilchengrofRenklassen wesentlich kleiner als angegeben sein muss. So lagen bei
Probe 3 nur 20 % der vermessenen Teilchen innerhalb der angegebenen
Teilchengrofenklasse (75.1 — 125 ym), bei Probe 2 waren es nur 13 %. Bei den
anderen Pulverproben (1, 4, 5, 6) lagen die Teilchendurchmesser zu einem
uberwiegenden Teil innerhalb des angegebenen Bereichs (93 — 100 %).

Sehr kleine Teilchen, bei denen es sich offensichtlich um abgebrochene Satelliten
handelt, welche auch bei den groleren Pulverteilchen im Hintergrund sichtbar sind,
wurden nicht in die Auswertung miteinbezogen. Uberlegungen, wonach es sich auch
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bei den Proben 2 und 3 bei den zu kleinen Teilchen um abgebrochene Satelliten
handeln konnte, sind nicht haltbar. Dazu ist der Anteil an kleinen Teilchen und ihre
Abmessungen im Vergleich zu den Pulverteilchen richtiger Grof3e zu hoch.
Uberraschenderweise wurde der angegebene TeilchengréRenbereich bei Probe 2
und 3 nach unten und oben Uuberschritten, was auf einen fehlerhaften
Aussiebprozess schliel3en Iasst.

Dieses Ergebnis muss daher in weiterer Folge bei der Interpretation des Einflusses
der Pulverfraktionen auf die mechanischen Eigenschaften bericksichtigt werden.

5.1.2 Pulveroberflache

Wie bereits in Kap. 3.2.2 im Literaturteil dargestellt wurde, fuhrt eine
Oxidschichtbelegung der Pulverteilchen unweigerlich zu Fehlstellen im Endprodukt.
Es ist daher wichtig die Ursachen flir die Entstehung der Oxidschichten zu kennen,
um Fehler im Produktionsprozess zu vermeiden.

Mdgliche Ursachen fur erhdhte Sauerstoffgehalte in gasverdisten Pulvern, die zur
Oxidschichtbildung fuhren, sind allgemein [26]:

e Sauerstoff in der Schmelze (fuUhrt zu endogenen Einschlussen)

e Sauerstoff in der Verdisungskammer vor dem Beginn des
Verdlsungsprozesses (fGhrt zu Oxidschichten an der
Pulverteilchenoberflache)

e Sauerstoff im Verdlsungsgas

e Kontamination des Pulvers mit Sauerstoff bei der Weiterverarbeitung des
Pulvers nach dem Verdisen

In der Literatur gibt es nur wenige Studien Uber den Zeitpunkt der Bildung und der
Stabilitdt von Oxidschichten gasverduster Pulver. Eine Untersuchung von
Oxidschichten [68] zeigte, dass fur die in dieser Studie untersuchten Pulver (CA
304SS, FE 40Ni) der Oxidfilm sehr stabil ist und sich bei Kontakt des Pulvers an der
Atmosphare nicht verandert. Daraus folgt, dass der Oxidfilm bereits wahrend der
VerdUsung und nicht erst bei der nachfolgenden Handhabung des Pulvers entsteht.

Da im gewohnlichen Produktionsprozess der Firma BOHLER nur ein Teil des
Stahlpulvers fur kurze Zeit mit der Atmosphare in Berihrung kommt (Uberwiegend
abgeschlossener Prozess), kann in der Regel von oxidschichtfreien Teilchen
ausgegangen werden. Im Gegensatz zum herkdmmlichen Produktionsprozess,
wurde das Pulver hier durch das Aussieben, wahrend der Lagerung und der
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Praparation fir lange Zeit mit Sauerstoff in Berlihrung gebracht. Daher kann Uber
den Zustand des Pulvers im regularen Produktionsprozess mit dem hier vorliegenden
Pulver keine Aussage gemacht werden.

Eine Untersuchung der Pulverteilchenoberflache auf Oxidschichtbelegung ist
aufgrund der geringen Dicken derartiger Schichten aulerst schwierig. Auch wenn
Untersuchungen  hinsichtlich ~ der  chemischen = Zusammensetzung  der
Oberflachenschicht mittels Réntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) oder
Auger - Elektronenspektroskopie (AES) grundsatzlich moglich sind, wurden diese
Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefuhrt.

Dafur wurde der Versuch unternommen, Sauerstoff an der Oberflache der
ausgesiebten Pulverteilchen mittels einer EDX - Analyse im
Rasterelektronenmikroskop zu detektieren, um Aussagen uber eine mogliche
Oxidschichtbelegung zu gewinnen. Da kein Sauerstoff festgestellt wurde, konnte kein
Beweis fir eine Oxidschichtbelegung gefunden werden.

Es muss aber trotzdem davon ausgegangen werden, dass die grol3e spezifische
Oberflache der hier untersuchten Pulverteilchen, in Kontakt mit dem
Atmospharensauerstoff reagiert, und dass diese Reaktion zu einer zumindest sehr
dinnen Oxidschicht an der Oberflache fuhrt.
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5.1.3 Gefiige

Um die Mikrostruktur der Pulverteilchen charakterisieren zu kdénnen wurden die
verschiedenen Pulverfraktionen entsprechend Kap. 4.2 eingebettet und
angeschliffen. Abb. 5.3 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen der auf diese Weise
erhaltenen Pulverteilchen.

Abb. 5.3: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Pulverschliffe: a) <56 pm, b) > 56 pm,
c) > 75 pum, d) > 125 pm, e) > 212 ym, f) > 355 pm
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Die lichtmikroskopischen Aufnahmen der angeschliffenen Pulverteilchen zeigen
anhand der dunklen Kreisquerschnitte, dass viele Pulverkugeln Poren enthalten. Es
handelt sich dabei um geschlossene Porositat, da keine Verbindung mit der
Oberflache besteht. Viele andere Pulverteilchen scheinen hingegen frei von Porositat
zu sein. Wahrend im feinsten Pulver (< 56 pm) praktisch keine Poren gefunden
wurden, nimmt die Anzahl der Partikel mit Poren und die PorengroRe mit
zunehmendem Pulverdurchmesser zu. Diese aus unzahligen Lichtmikroskop Bildern
gewonnene qualitative  Aussage wurde auch visuell anhand eines
Computertomographie - Schichtfilms, welcher mit dem in Kap. 4.9 beschriebenen
Versuchsaufbau entstanden ist, bestatigt. Eine genauere Quantifizierung der
Porositat war aber aufgrund der fir das sehr feine Pulver zu geringe
Nachweisgrenze von Uber 20 um durch dieses Verfahren nicht moglich.

Eine genaue Betrachtung der Poren wund ihrer Oberflache mit dem
Rasterelektronenmikroskop zeigt, dass die Poren, wie anhand der kreisrunden
dunklen Querschnitte der lichtmikroskopischen Aufnahmen zu vermuten war, fast
perfekt kugelférmig sind. Das beweist Abb. 5.4, die eine Pore im Pulver der Fraktion
> 355 ym zeigt. Abb. 5.5 ist eine Detailaufnahme der frei erstarrten Oberflache
innerhalb dieser Pore.

Abb. 5.4: Pore im Pulver des S290PM (Pulverklasse > 355 pym). Eutektisches Karbidnetzwerk
an der Oberfliche des Schliffs und frei erstarrte Oberfliche im Porengrund
(Aufnahmemodus: Riickstreuelektronen)
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Abb. 5.5: Detailaufnahme der frei erstarrten Oberflache der Pore aus Abb. 5.4. Die Oberflache
zeigt Dendriten und facettiert erstarrte Bereiche, in denen das Karbidnetzwerk
ersichtlich ist (Aufnahmemodus: Riickstreuelektronen)

Bei genauer Betrachtung von Abb. 5.5 fallt auf, dass sich die frei erstarrte Oberflache
aus waurfelférmigen und tannenbaumférmigen Kristallen zusammensetzt, was auf
eine facettierte und dendritische Erstarrung schlie®en lasst. Die Dendriten sind von
wurfelférmigen Kristallen umgeben, in denen ein Netzwerk aus eutektischen
Karbiden (MC) sichtbar ist. Mit EDX wurde festgestellt, dass die wurfelférmigen
Kristalle die Zusammensetzung der Matrix aufweisen.

Im Gegensatz dazu zeigt Abb. 5.6 eine blockige Morphologie von frei erstarrten MC
Karbiden in der Pore eines anderen Pulverteilchens > 355 ym. Die vanadiumreichen
MC Karbide werden erst am Ende der Erstarrung im Zuge der eutektischen Reaktion
gebildet [69].
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Abb. 5.6: Erstarrungsmorphologie der MC Karbide in der frei erstarrten Oberflache einer
Pulverpore (Aufnahmemodus: Riickstreuelektronen)

Die Diskussion mdglicher Ursachen und Auswirkungen der Porositat im Pulver,
erfolgt im Diskussionsteil (Kapitel 6).

5.1.3.1 Erstarrungsstruktur der Pulverteilchen
Um die Erstarrungsstruktur der Pulverteilchen beurteilen zu konnen, wurden REM -

Untersuchungen an einigen angeschliffenen und polierten Pulverteilchen
unterschiedlicher GroRe durchgefuhrt:
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Abb. 5.7: Uberblickaufnahme: Das Gefiige zeigt das eutekische Karbidnetzwerk eines
gasverdiisten Pulverteilchens des Werkstoffs S290PM (Klasse > 355 pym)

In Abb. 5.7 ist anhand einer rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme das
eutektische Karbidnetzwerk eines Pulverteilchens (Pulverklasse > 355 pm) zu
erkennen. Der linke oberen Bereich der Aufnahme zeigt ein Satellitenteilchen,
welches vollstandig mit der gro3en Pulverkugel verbunden ist.

Die Mikrostruktur (Karbidnetzwerk) einzelner Pulverteilchen variiert sehr stark in
Abhangigkeit der Teilchengrole, wie in Abb. 5.8 zu erkennen ist.
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Abb. 5.8: Detailaufnahmen von Pulverteilchen unterschiedlicher GroRe (Teilchengrofenklasse:
a) > 125 pm b) > 355 pym). In den REM Aufnahmen ist die netzartige Anordnung der
Karbide in der Erstarrungsstruktur zu erkennen. Exemplarisch wurde je ein
Sekundardendritenarmabstand (DAS) in Aufnahme a) und b) eingezeichnet.

Wahrend im oberen Teilbild (Abb. 5.8 a)) eine sehr feine, gefacherte Mikrostruktur
vorliegt, erscheint die Mikrostruktur des groferen Pulverteilchens (Abb. 5.8 b))
deutlich grober. Zusatzlich treten im Geflige des grélieren Pulverteilchens blockige
Strukturen auf. Die Ursache fur die genannten Unterschiede in der Mikrostruktur sind
auf den Einfluss Abkuhlgeschwindigkeit auf das Geflge der Pulverteilchen
zurlckzuflhren. Aufgrund der héheren Erstarrungsgeschwindigkeit weisen kleinere
Pulverpartikel eine wesentlich feinere Erstarrungsstruktur im Vergleich zu den
grolleren Pulverteilchen auf. Die Feinung des Geflges ist auf die bei hoher
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Erstarrungsgeschwindigkeit ~ auftretende  Verkirzung  der  Diffusionswege
zuruckzufihren [70]. Die Abstande der Sekundardendritenarme im Geflge der
kleineren Pulverteilchen sind daher im Vergleich zu den groReren Teilchen geringer.
Die Identifikation der Karbide in den Gefugebildern der Pulverteilchen (Abb. 5.7 bis
Abb. 5.9) ist aufgrund ihrer Feinheit sehr schwierig.

Abb. 5.9: Erstarrungsstruktur eines Pulverteilchens > 355 ym im Rasterelektronenmikroskop
[1 = metallische Matrix, 2 - 3 = Karbide unterschiedlicher chemischer
Zusammensetzung (siehe Text), 4 = nichtmetallischer Einschluss]

Mit Hilfe einer EDX - Analyse eines angeschliffenen Pulverteilchens (Abb. 5.9) wurde
dennoch der Versuch einer Karbidbestimmung unternommen. Die Pfeile
kennzeichnen dabei die Stellen, an denen entsprechende EDX - Spektren
aufgenommen wurden. Die mit 1 gekennzeichnete Messstelle konnte als metallische
Matrix bestimmt werden. Messpunkt 4 stellt einen nichtmetallischen Einschluss dar.
Die Spektren der Messpunkte 2 und 3 zeigt die Abb. 5.10:
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Spektrum 2

Spektrum 3

b)

Abb. 5.10: EDX Spektren der Messpunkte 2 (a) und 3 (b) aus Abb. 5.9

Das EDX Spektrum in Abb. 5.10 a) zeigt, dass es sich bei dem blockigen Karbid
(Messpunkt 2 der Abb. 5.9), dessen Kontrast sich nur geringfigig von der
metallischen Matrix unterscheidet, um ein eisenarmes, hoch Wolfram- und Vanadin-
haltiges Karbid handelt. Aufgrund der chemischen Zusammensetzung kann der
Karbidtyp mit hoher Wahrscheinlichkeit als MC - Typ betrachtet werden.

Das EDX Spektrum Abb. 5.10 b) zeigt, dass es sich bei dem in den REM - Bildern
(Abb. 5.7 - Abb. 5.9) im Vergleich zur Matrix heller erscheinenden Karbidnetzwerk
um ein hoch Wolfram- haltiges Karbid handelt. Der Vanadingehalt ist aber gegenlber
den dunkleren Karbidbereichen deutlich abgesenkt. Der Eisen - Peak ist durch die
Mitanregung der Matrix etwas zu hoch. Diese Aussage stutzt sich auf mehrere EDX
Spektren von Bereichen mit vergleichbarem Phasenkontrast in denen sich die Hohe
des Fe - Peaks stark, die W, Mo, und V Peaks jedoch nicht wesentlich verandert
haben. Unter Berucksichtigung der chemischen Zusammensetzung und der hohen
Erstarrungsgeschwindigkeit (siehe Kap. 3.2.1) ist anzunehmen, dass es sich um
Karbide des Typs M,C handelt. Fur das Fehlen des MgC Karbids spricht auch der
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hohe Kohlenstoffgehalt des S290PM, denn mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt
werden M,C Karbide auf Kosten der MgC Karbide stabilisiert [14].

Aus Abb. 5.9 konnte der Schluss gezogen werden, dass das Eutektikum in das
blockige MC - Karbid umgewandelt wird.

Um weitere mogliche Phasen in der Erstarrungsstruktur festzustellen und die obige
Identifikation der Karbide zu bestatigen, wurde ein XRD - Scan des Standardpulvers
mit Kupfer- und Chromstrahlung aufgenommen (siehe Abb. 5.11).
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Abb. 5.11: XRD - Scan des Pulvers $S290 PM (Standard); Strahlung: (a) CuKa; (b) CrKa
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Zusatzlich wurde auch eine Rietfeldanalyse durchgeflihrt um die Phasenanteile der
Bestandteile abschatzen zu kdnnen. Eine exakte Quantifizierung der Phasenmengen
ist mit Hilfe der Rietfeldanalyse aufgrund der Peakuberlagerung (im groRen
Austenitpeak) im Cu- und Cr- XRD - Scan nicht moéglich. Eine Abschatzung der
Phasenanteile mit der Rietfeldanalyse zeigt aber, dass das Pulver des S290PM zum
grofdten Teil aus Austenit besteht. Den Rest bilden MC Karbide und ein geringer
Anteil an Martensit. Anhand der XRD - Scans konnte auRer den MC Karbiden kein
weiterer Karbidtyp festgestellt werden.

Das gleiche Ergebnis fur den Werkstoff S290PM wurde auch schon von Wiel3ner [71]
publiziert. Die groRere Wellenlange der Cr - Strahlung im Vergleich zur Cu -
Strahlung fuhrt zu einem gréReren Winkelbereich 26 und damit zu einer besseren
Aufspaltung der Peaks. Mogliche M>C oder MgC Karbide konnten beim XRD Scan
mit Cr - Strahlung, trotz der etwas besseren Aufspaltung, nicht nachgewiesen
werden. Der Grund dafur ist das starke Rauschen im Chrom - Scan, das dadurch
entstanden ist, dass der Probenteller in diesem Fall aus anlagentechnischen
Grunden nicht rotiert werden konnte. Dadurch war es nicht mdglich, den kleinen
Peaks einen eindeutigen Winkel zuzuordnen, was die Auswertung zusatzlich
erschwert hat.

Aufgrund der Ergebnisse der XRD - Analyse ware es grundsatzlich auch denkbar,
dass es sich bei dem hell erscheinenden Karbidtyp (Messpunkt 3 in Abb. 5.9)
ebenfalls um MC, jedoch mit abgewandelter chemischer Zusammensetzung, handelt.
Wie der EDX - Scan (Abb. 5.10) zeigt, unterscheiden sich helle und dunkle
Karbidbereiche nur im Vanadium-Gehalt. Durch die hohe Abklhlrate und den damit
verbundenen Ungleichgewichtsbedingungen koénnte es =zu einer teilweisen
Ubersattigung des MC Karbids mit schweren Legierungselementen gekommen sein,
was dann zu dem Unterschied im Phasenkontrast in den REM - Aufnahmen gefuhrt
hat. Eine abgesicherte Identifikation dieses Karbidtyps kann an dieser Stelle
demnach nicht erbracht werden.

5.1.3.2 Abschatzung der Erstarrungsgeschwindigkeit
Eine Moglichkeit die Abkuhlrate verdister Stahle abzuschatzen, liegt in der

Vermessung des Sekundardendritenarmabstands der Erstarrungsstruktur. Zwischen
dem sekundaren Dendritenarmabstand (DAS) und der Kuhlrate besteht folgender
Zusammenhang [30]:
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DAS = A-K* (Glg. 5-1)

DAS... Sekundardendritenarmabstand [um]
K... Khlirate [K/s]
A, B... Materialkonstanten

Nach dem Modell von Morris flr Schnellarbeitsstahle (Typ M2) folgt durch Einsetzen
der Werte flr die Konstanten A und B [72]:

DAS =59-K " (Glg. 5-2)

Die Tabelle 5.2 fasst die errechneten Abkuhlgeschwindigkeiten, die durch
Verwendung der Glg. 5-2 erhalten wurden, zusammen. Die
Sekundardendritenarmabstande wurden aus verschiedenen Gefligebildern (siehe
z.B. Abb. 5.8) abgeschatzt.

Tabelle 5.2:  Abschatzung der Abkiihlraten verschiedener Pulverteilchen (mit Ausnahme von
< 56 ym wurde jeweils ein Teilchen mit einem moglichst kleinen Durchmesser
innerhalb der angegebenen TeilchengroBenklasse ausgewahlt)

Pulverteilchendurchmesser Sekundérdendritenarmabstand Abkiihlgeschwindigkeit
> 355 um 3.2 um 5300 K/s
> 125 ym 1.4 um 60000 K/s
>75 um 1.1 um 122000 K/s
<56 um 1.0 ym 162000 K/s

Die Tabelle 5.2 verdeutlicht die extrem rasche Erstarrungsgeschwindigkeit in der
Gasverdusung. Bemerkenswert ist der grole Anstieg der Erstarrungsrate mit
abnehmender Teilchengrofe.

Bei der Betrachtung der Ergebnisse darf nicht vergessen werden, dass die
Pulverteilchen angeschliffen wurden und daher die Querschnitte der Pulverteilchen
keine Flachen groter Ausdehnung darstellen. Aus diesem Grund war eine exakte
Angabe des Pulverteilchendurchmessers in der Tabelle 5.2 nicht moglich.
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5.2 Gehipter Stahl

Da die gehipten Kapseln auch ohne Warmumformung weiterverarbeitet werden
(siehe Kap. 2), wurde das Gefuge aller Pulverfraktionen in diesem Zustand
untersucht und die KarbidgréRenverteilung ermittelt.

Abb. 5.12: Ungeidtzte REM - Aufnahme der Mikrostruktur des gehipten Zustandes (S290PM
Standard, Aufnahmemodus: Riickstreuelektronen). Exemplarisch sind ein MC und
MsC Karbid sowie ein nichtmetallischer Einschluss (NME) eingezeichnet.

Abb. 5.12 zeigt das Geflige des S290PM Standardpulvers im gehipten Zustand
anhand einer rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme. Die Abbildung zeigt einen
hohen Anteil kleiner, fein verteilter Karbide, die sich anhand ihres Grauwertes
eindeutig unterscheiden lassen. Im Vergleich zum Karbidnetzwerk des verdusten
Pulvers (Abb. 5.7 - Abb. 5.9) ist erkennbar, dass sich die Karbide wahrend des
HIP - Prozesses eingeformt haben. Wie der XRD Scan (Abb. 5.13) bestatigt, handelt
es sich dabei um Karbide des Typs MgC (erscheint wei}) und MC (erscheint
hellgrau), eingebaut in einer martensitischen Matrix. Im Fall des S290PM Standard
betragt der ungefahre mittlere Durchmesser der MgC Karbide 0.8 ym und der der MC
Karbide 0.5 pm. Neben den Karbiden sind einige nichtmetallische Einschlusse, die in
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den REM - Bildern (Abb. 5.12, Abb. 5.15, Abb. 5.19) als schwarze Punkte erkennbar
sind, vorhanden. Diese nichtmetallischen Einschlisse mit typischen Abmessungen
von 1 pm wurden mittels EDX als Mangansulfide identifiziert. Bei einigen
nichtmetallischen Einschlissen handelt es sich auch um Al-, Mg-, Ca- Oxide was auf
Schlacke, welche aus dem Tundish mitgerissen wurde, schlieRen lasst.

] — S290 Standard - gehipter Zustand\

M| M ... Martensit
2000 - MC ... MC - Karbid
MsC ... MeC - Karbid

1500
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Abb. 5.13: XRD Scan des gehipten Zustandes des S290PM Standard (Strahlung CuKa). Jene
Peaks, die eindeutig identifiziert werden konnten sind entsprechend
gekennzeichnet.

5.2.1 Computertomographie

Die hohe Porositat des Ausgangspulvers gab den Ansto3 dazu, den gehipten
Zustand genauer hinsichtlich Poren und anderer Werkstoffinhomogenitaten zu
untersuchen. Deshalb wurde eine Computertomographie (siehe Kap. 4.9) am
Osterreichischen GieRereiinstitut in Leoben (OGI) durchgefiihrt.

Bei der Verdisung mit Argon kommt es haufig zu Argonporositat im Pulver, welche
nach dem Hipen des Pulvers und einer anschlieRenden Warmebehandlung zu dem
Phanomen der ,thermisch induzierten Porositat® flhren kann. Thermisch induzierte
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Porositat entsteht dadurch, dass Argon wahrend des HIP - Prozesses nicht in der
Matrix gelost wird und dieses Gas bei der anschlieRenden Warmebehandlung bei
Atmospharendruck Gasblasen im Werkstoff bildet [33].

Da in diesem Fall mit Stickstoff verdist wurde, und Stickstoff als unschadlich in
Werkzeugstahlen aufgefasst wird [23], kann eine thermisch induzierte Porositat im
Endprodukt ausgeschlossen werden.

Abb. 5.14: Axialer Schnitt durch den Werkstoff S290PM Standard, erhalten durch
Computertomographie

Abb. 5.14 zeigt den axial geschnittenen Werkstoff S290PM Standard im gehipten
Zustand. Die Nachweisgrenze des Verfahrens wurde in diesem Fall vom OGI mit
> 20 ym abgeschatzt.

Da in allen Abbildungen und Schichtfilmen der Computertomographie keine Poren
oder Einschlisse gefunden wurden, kann festgestellt werden, dass im untersuchten
Volumen keine Inhomogenitaten grolRer als 20 pym vorhanden sind. Da auch in
Rasterelektronenmikroskop- (siehe Abb. 5.15) und - nicht gezeigten - Lichtmikroskop

-66-



H. Winkler Ergebnisse

- Bildern des gehipten Zustands keine Poren sichtbar sind, kann davon ausgegangen
werden, dass ein dichter Werkstoff frei von Restporositat entstanden ist. Das
bedeutet, die Pulverporositat hat sich nicht negativ auf den gehipten Zustand
ausgewirkt.
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5.2.2 Auswirkungen der Pulverfraktionen auf das Gefluige im gehipten Zustand

Abbildungen 5.15 a) - c) stellen die Gefugebilder verschiedener Pulverfraktionen des
S290PM im gehipten Zustand gegenuber:

Abb. 5.15: Vergleich der Mikrostruktur verschiedener Pulverfraktionen im gehipten Zustand:
a) < 56 ym, b) S290PM Standard, c) > 355 pm

Aus Abb. 5.15 ist ersichtlich, dass die hohere Abkuhlgeschwindigkeit des feineren
Pulvers die GroRe und Verteilung der Karbide im gehipten Zustand, aber nicht die
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auftretenden Karbidtypen verandert. Bereits bei rein optischer Begutachtung der
Bilder zeigt sich, dass die Pulverfraktion einen Einfluss auf die Mikrostruktur des
gehipten Stahls ausubt. Wahrend bei den Stahlen aus den Pulvern der Klasse
< 56 ym und dem Standardpulver (0 — 500 um) optisch bezuglich der GroRe der
Karbide keine Aussage getroffen werden kann, zeigt der gehipte Stahl des grobsten
Pulvers (> 355 um) deutlich groiere MgC Karbide.

Um genauere Aussagen Uber den Einfluss der Ausgangspulver auf die gehipten
Stahle treffen zu kénnen, wurden die Karbidgehalte und KarbidgréRenverteilungen
bestimmt. Dazu dienten REM - Bilder unterschiedlicher Vergrofierung, bei welchen
eine automatische Detektion der Karbide mit der Software AnalySIS 3.0 durchgefuhrt
wurde. Es sei darauf hingewiesen, dass trotz vorangehender Bildbearbeitung keine
absolut fehlerfreie Detektion der Karbide mdglich ist. Besonders schwierig gestaltet
sich die Bestimmung der MC Karbide, weil sich deren Grauwert nur geringfugig von
der Matrix unterscheidet. Immer wieder kommt es vor, dass Helligkeitsunterschiede
in der Matrix als MC Karbide detektiert werden. Diese Fehler betreffen aber nur
wenige Bildpunkte, sodass ihr Einfluss auf den absoluten Flachenanteil gering ist.
Diese Art von Messfehler hat allerdings einen groRen Einfluss auf die Anzahl der
Karbide einer bestimmten Klasse. Alle auf elektronische Weise bestimmten
Messergebnisse, die in der Abb. 5.16 und der Tabelle 5.3 dargestellt werden, wurden
daher als Mittelwerte mehrerer Messserien bestimmt.

Tabelle 5.3:  Flachenanteil (~Volumenanteil) der Karbide im gehipten Zustand des S290PM

Pulverfraktion Fldchenanteil MC Fldachenanteil C_;esamt-
[%] MsC [%] karbidgehalt [%]
<56 ym 10.3 11.4 21.7
> 56 um 9.7 12.1 21.8
> 75 pum 9.2 11.2 20.4
> 125 pm 11.9 10.2 22.1
>212 ym 13.4 10.7 24 1
> 355 uym 12.9 11.7 24.6
S 290 (Standard) 10.2 10.2 20.4

Die Bestimmung des Karbidgehaltes des S290PM Standard im gehipten Zustand,
ergab einen sehr hohen Gesamtkarbidgehalt von uber 20 % (siehe Tabelle 5.3).
Etwa die Halfte des Karbidgehalts entfallt auf MC Karbide und die andere Halfte auf
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MsC Karbide. Uber die Ursachen der unterschiedlichen Gesamtkarbidgehalte
verschiedener Pulverfraktionen (20.4 — 24.6 %) kdnnen nur Vermutungen angestellt
werden. Als wahrscheinlichste Ursachen konnen Messfehler und die Auswirkungen
der unterschiedlichen  Erstarrungsstruktur  der  Teilchen  verschiedener
Pulverfraktionen genannt werden.

Durch Detektion der Karbide aufgrund ihres unterschiedlichen Phasenkontrasts in
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen mit der Software AnalySIS konnten die
Teilchen nach ihrer Grofde in Klassen eingeteilt und der Flachenanteil jeder Klasse
ermittelt werden. Die so erhaltenen Karbidgrofienverteilungen aller Pulverfraktionen
im gehipten Zustand zeigt Abb. 5.16.

Bei Betrachtung der Karbidgrofienverteilungen fallt auf, dass die im Vergleich zum
Standardpulver sehr groben Pulverfraktionen > 212 pym und > 355 pm einen
geringeren Flachenanteil an kleinen Karbiden aufweisen. Dafur nimmt der
Flachenanteil der groRen Karbidklassen zu. Dieser Sachverhalt zeigt sich besonders
im Fall der MgC Karbide, da nur in den Pulverfraktionen > 125 ym Karbide der Klasse
7 (4.2—-4.9 ym) und Klasse 8 (4.9 — 5.6 um) auftreten.
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Flachenanteil [%]

Flachenanteil [%]

Abb.

Klassenverteilung der MsC Karbide: \

' B <56 m
I [156.1-75um
6 | [C175.1-125 pm
I S290 Standard
5 B 125.1 - 212 pym
B 212.1 - 355 ym
I 355.1 - 500 ym
4
34
2 -
Klasse | von - bis [um]
" (Durchmesser)
1 0.00-0.70
04 s 2 0.70 — 1.40
1 2 3 4 5 6 7 8 9 103 1.40-2.10
4 2.10-2.80
Klasse 5 | 2.80-3.50
6 3.50 —4.20
Klassenverteilung der MC Karbide:| 7 4.20-4.90
8 4.90 - 5.60
5 < 56 um 9 5.60 — 6.30

[ 156.1-75um
C175.1-125 um |
I S290 Standard||
B 125.1 - 212 ym
I 212.1 - 355 ym|}
I 355.1 - 500 ym

Klasse

5.16: KarbidgréoBenverteilung der MgC und MC Karbide im gehipten Zustand (Vergleich
aller Pulverfraktionen). Die Balken der fehlerhaft ausgesiebten Pulverfraktionen
56.1 — 75 pm und 75.1 — 125 pym sind zur besseren Sichtbarkeit weiB und heligrau
dargestelit.
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Dartber hinaus kénnen aus den Karbidgrofenverteilungen folgende Aussagen
getroffen werden:

e Im Fall der MsC Karbide treten im gehipten Stahl der groben Pulverfraktionen
deutlich groRere Karbide auf als im Stahl der feinen Pulverfraktionen. Zum
Beispiel waren im S290 Standard die groRten detektierten Karbide < 3.5 um,
wahrend im Stahl des grobsten Pulvers (> 355 ym) Karbide bis zu ca. 6 ym
festgestellt wurden.

e Im Fall der MC Karbide treten im gehipten Stahl der groben Pulverfraktionen
zwar keine groReren Karbide auf, allerdings nimmt der Flachenanteil der
groleren Karbidklassen auf Kosten der kleineren zu. Wahrend beim S290
Standard keine Karbide in der Grofenklasse 4.2 - 4.9 ym auftreten, sind
beim gehipten Stahl der Pulverklasse > 355 ym nahezu 0.5 Flachenprozent
innerhalb dieser Klasse.

1 <56 pym
7 —— S290 Standard
—125.1-212 ym
—212.1 - 355 ym
6 ——355.1 - 500 um

Flache [um’]

. |
, i
: ey

\._

e
0 —T
0 500 1000 1500 2000

Karbid

Abb. 5.17: Flache der M¢C Karbide im gehipten Zustand des S290PM (die Karbide wurden nach
ansteigender GroRe gereiht und die Flache der einzelnen Karbide eingetragen)

Um genauere Aussagen Uber die einzelnen Karbide zu gewinnen, wurden alle
detektierten Karbide innerhalb einer definierten Messflache, ca. 110 x 75 pm? (je ein
REM - Bild), nach ansteigender Flache geordnet. Das auf diese Weise fur die MgC
Karbide erhaltene Diagramm zeigt Abb. 5.17. Auf die Darstellung des gehipten
Zustandes der fehlerhaft ausgesiebten Pulverfraktionen wurde verzichtet.
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Abb. 5.17 zeigt am Beispiel der MgC Karbide, dass tendenziell der Flachenanteil der
kleinen Karbide bei Stahlen aus zunehmender PulvergroRe abnimmt, gleichzeitig
treten mit zunehmender PulvergrofRe allerdings auch zunehmend groRRere Karbide
auf. Wahrend bei dem gehipten Zustand der Pulverklasse > 355 uym ca. 1000
Karbide mit einer Flache < 1 pm? detektiert wurden, sind es bei dem Stahl der
Pulverklasse < 56 ym Uber 1600 Karbide (vgl. Abb. 5.17). Dafur treten bei der Klasse
> 355 um sehr grofRe Karbide in geringer Anzahl auf. Ausgehend von der Annahme,
dass in allen Fallen der gleiche Fehler bei der Bestimmung der Karbide gemacht
wurde, kann davon ausgegangen werden, dass selbst bei fehlerhaften Absolutwerten
der Karbidanzahl die Verhaltnisse zwischen den einzelnen Pulverfraktionen richtig
sind. Versuche, die in Abb. 5.17 dargestellte Auswertung auch mit MC Karbiden
durchzuflhren, scheiterten durch zu groRe Abweichungen einzelner Messserien bei
der Detektion der MC Karbide, da sich deren Kontrast, wie schon erwahnt, nur
geringfugig von der Matrix unterscheidet. Auflerdem kann im Gegensatz zu der
Darstellung der KarbidgroRenverteilung durch die notwendige Ordnung der Karbide
nach der GroRRe kein Mittelwert Uber mehrere Messserien gebildet werden.
Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass es einen Einfluss der
Pulverfraktion auf die Karbidgrof3e im gehipten Zustand gibt. Dieser Einfluss wird
aber erst bei sehr groRen Pulverteilchen gravierend und betrifft vor allem die MgC
Karbide. Der Unterschied der Karbidgrofde zwischen dem gehipten Stahl des
S290PM Standardpulvers (mittlerer Teilchendurchmesser ca. 65 um) und dem Stahl
des deutlich feineren Pulvers der Fraktion < 56 pm (mittlerer Teilchendurchmesser
ca. 15 um) fallt allerdings minimal aus. Ahnliche Ergebnisse wurden auch von
Liebfahrt [24] bei der Untersuchung des Werkstoffs S390PM festgestellt. Er vermutet
aber, dass durch eine Absenkung der Verarbeitungstemperaturen der Einfluss der
Pulverfraktion auf die KarbidgroRe zunehmen kdnnte [24].

Aus den gezeigten Ergebnissen kann geschlossen werden, dass zumindest fur
unveranderte Prozessbedingungen durch eine weitere Absenkung der Pulver-
teilchengroRe gegeniber dem Standardpulver keine wesentliche Feinung der
Karbide mehr erreicht werden kann.

5.2.3 Auswirkung der Pulverfraktion auf die Harte des gehipten Materials

Um festzustellen, ob sich die Unterschiede in der Mikrostruktur der verschiedenen
Pulverfraktionen auf die Harte auswirkt, wurde diese fir das gehipte Material jeder
Pulverfraktion mit der der Methode nach Rockwell C (siehe Kap. 4.8) bestimmt und
verglichen.
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Abb. 5.18 stellt die Harte des gehipten Materials verschiedener Pulverklassen
gegenuber:
Die Harte des S290PM Standard im gehipten Zustand betragt rund 44 HRC.

45 .

N w w B
[&)] o [&)] o

Harte [HRC]
S

<56 > 56 >75 S290 S290u >125 >212  >355 [um]
Fraktionen

Abb. 5.18: Vergleich der Harte der Stahle verschiedener Pulverfraktionen im gehipten Zustand.
S$290 und S290 u kennzeichnen beide das gehipte Standardpulver des Werkstoff
$290 PM.

Wie Abb. 5.18 zeigt, gibt es keinen messbaren Einfluss der Pulverfraktion auf die
Harte des Stahls im gehipten Zustand. Die angegebenen Hartewerte, als Mittelwert
von mindestens drei Messungen, liegen innerhalb des Ublichen Streubereichs. Der
groldte Unterschied in der Harte (1 HRC), tritt zwischen den zwei S290PM
Standardpulvern (S290 und S290u) auf. S290 kennzeichnet dabei das Pulver einer
neueren Produktionscharge, welches aber in identischer Weise hergestellt wurde. Es
stand bei den vorangehenden Untersuchungen noch nicht zur Verfigung und wird
deshalb an dieser Stelle das erste Mal erwahnt. Da das neue Pulver nicht aus der
selben Schmelze wie die anderen Fraktionen hergestellt wurde, sind kleinere
Abweichungen von der chemischen Zusammensetzung zwar moglich, jedoch liegen
diese im Bereich der Ublichen Schwankungen verschiedener Chargen. Die an dieser
Stelle durchgefuhrte Untersuchung eines zweiten Standardpulvers verfolgt daher
keinen tieferen Sinn, und es werden im Folgenden keine Vergleiche zwischen dem
alten und neuen Standardpulver durchgefuhrt.

Die geringen Harteunterschiede der Stahle verschiedener Pulverklassen waren auch
zu erwarten, da die Stahle aller Pulverfraktionen eine identische chemische
Zusammensetzung besitzen und die Pulver unter gleichen Bedingungen
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(Temperatur, Druck) kompaktiert wurden. Die geringen Unterschiede im Karbidgehalt
der Stahle (siehe Tabelle 5.3 und Abb. 5.15) reichen nicht aus um messbare
Harteunterschiede zu verursachen.

Bei der Bestimmung der Harte am Rand, in der Mitte und zwischen Rand und Mitte
der Schliffflache eines Kapselquerschnittes wurde festgestellt, dass es keine
messbare Tendenz in der Veranderung der Harte Uber den Querschnitt gibt. Die
gehipten Fingerkapseln (siehe Abb. 4.2) weisen vom Werkstoffinneren bis zum Rand
eine innerhalb der Messungenauigkeit identische Harte auf.

5.3 Stabstahl gehartet

In diesem Abschnitt wird zunachst das Geflige des S290PM Standard im geharteten
Zustand kurz charakterisiert und ein Vergleich zum gehipten Zustand hergestellt. Im
Anschluss daran erfolgt eine Darstellung der gemessenen KorngréRen im S290PM
verschiedener Pulverfraktionen und unterschiedlicher Austenitisierungsbedingungen.

5.3.1 Mikrostruktur des geharteten Zustandes

Abb. 5.19: Gefiige des S290PM Standard im geharteten Zustand (Austenitisierungstemperatur
1190°C, Haltezeit 3 min).
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Wie Abb. 5.19 zeigt, hat sich durch den Vorgang des Hartens gegenuber dem
gehipten Zustand nichts am Typ der Karbide geandert. Das Hartegefuge besteht aus
feinen, globularen Karbiden des Typs MC (weif3) und MgC (hellgrau), eingebettet in
einer metallischen Matrix. Verglichen mit dem gehipten Zustand (Abb. 5.12) fallt
allerdings auf, dass sich die Anzahl der Karbide stark verringert hat. Die jetzt
fehlenden Karbide sind beim Austenitisierungsprozess in Losung gegangen. Durch
Auswertung der rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen mit der Software
AnalySIS 3.0 konnte festgestellt werden, dass davon vor allem die MgC Karbide
betroffen sind, deren Gehalt von Uber 10 % im gehipten Stahl nach dem
Harteprozess (1190°C, 3 min) auf etwa 8 % gesunken ist. Der Flachenanteil der MC
Karbide hat sich hingegen nicht messbar verandert.

Da der relative Anteil an aufgelosten Karbiden fur alle geharteten Zustande
verschiedener Pulverfraktion als identisch angenommen wird, wurde auf weitere
Vergleiche mit dem gehipten Zustand verzichtet.

5.3.2 KorngroRe

Es ist allgemein bekannt, dass sich ein feines Korn vorteilhaft auf die mechanischen
Eigenschaften auswirkt. In Bezug auf die Bruchfestigkeit gilt, dass mit zunehmender
Kornfeinung die notwendige Spannung fur die Bruchinitiierung ansteigt [73].

Die Bestimmung der Austenitkorngréfie wurde entsprechend der ASTM Norm Uber
ein Linienschnittverfahren an den geharteten Proben durchgeflhrt. Dazu wurden
lichtmikroskopische Aufnahmen der Probenschliffe im geharteten Zustand
angefertigt, wobei die Korngrenzen durch Atzung mit HNO; sichtbar gemacht
wurden.

Die Abb. 5.20 zeigt reprasentativ fur alle Pulverfraktionen eine lichtmikroskopische
Aufnahme des Hartegefluiges des S290PM (Pulverklasse < 56 pm):
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Abb. 5.20: Gefiige des S290PM im Lichtmikroskop (Zustand: gehértet, Pulverklasse < 56 um,
Austenitisierungstemperatur: 1190°C, Haltezeit: 3 min; Atzung: HNO; - 3%, 10 — 15s)

Im Hartegefuge (Abb. 5.20) sind deutlich die ehemaligen Austenitkorngrenzen
ersichtlich, an denen sich zahlreiche Karbide befinden die wahrend des
Harteprozesses nicht aufgelost wurden.

Die Ergebnisse der KorngroRenbestimmung (Tabelle 5.4) machen klar, dass die
KorngréfRe mit ca. 2.4 — 3.7 um, im Vergleich zu schmelzmetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstahlen, aul3erordentlich klein ist [36,73]. Verantwortlich fur die kleinere
Korngrélke ist das wesentlich feinere Ausgangsgefige, welches durch das
feinkdrnige Pulver erhalten wird, in Kombination mit einem hohen Anteil an
unaufgeldsten Karbiden, die das Austenitkornwachstum auch bei hohen
Temperaturen wirksam behindern (siehe Kap. 3.4.2). Die Austenitisierungs-
temperatur von 1130°C mit Haltezeit ~ 8 min und die Austenitisierungstemperatur
von 1190°C mit einer Haltezeit von ~ 3 min fuhren innerhalb Ublicher Schwankungen
und Messungenauigkeiten zu unveranderten KorngréRen. Die Korngrofle des S290
Standard (gewalzt) betragt in beiden Fallen rund 2.5 um. Die in der Tabelle 5.4 rot
gekennzeichneten KorngroRen stellen den direkten Vergleich zwischen den
KorngréRen des gewalzten und geschmiedeten Stahls der Klasse > 75 pm und dem
S290 Standard her. Nach Angaben von BOHLER waren die Umformgrade aller
Klassen vergleichbar hoch. Offensichtlich flihrt die Herstellung tber die Walzroute zu
einer etwas kleineren Korngrof3e von ca. 2.5 bzw. 3.1 ym. Zum Vergleich besitzt der
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durch Schmieden umgeformte Stahl derselben Fraktion eine Korngréf’e von ca.
2.9 ym (S290 Standard) bzw. 3.7 ym (> 75 pm).

Tabelle 5.4: KorngroRe der geharteten Stahle aller Pulverfraktionen des Werkstoffs S290PM.
Die letzte Zeile vergleicht die KorngréRe von Anfang, Mitte und Ende eines
Stahistabes. Haltezeiten: bei Hartetemperatur 1130°C ca. 8 min und 1190°C ca.

3 min
TeilchengréBenklasse / KorngréBe [um] KorngréBe [um]
Umformverfahren (Hértetemperatur 1130°C) (Hartetemperatur 1190°C)

< 56 / geschmiedet 2.7 3.0
> 56 / gewalzt 25 2.7
> 75 /| geschmiedet 2.7 3.7
> 75/ gewalzt 24 31
> 125 / geschmiedet 2.5 2.5
> 212 / geschmiedet 2.8 2.6
> 355 / geschmiedet - 2.7
S 290 / geschmiedet 2.8 29
S 290 / gewalzt 2.5 25
< 56 / geschmiedet: i
Anfang - Mitte - Ende 3.5-3.7-3.6

Die letzte Zeile der Tabelle 5.4 stellt die KorngroRe von Anstich, Mitte und Ende
eines Uber 2 m langen Stabstahles, der durch Schmieden in diese Form gebracht
wurde, gegenuber. Die KorngroRe hat sich vom Anstich Uber die Lange des
Stabstahls nicht merklich verandert.

5.4 Harte - Anlassverhalten

Ausgehend vom geharteten Zustand wurden die Hartedummys gemal Kap. 4.5.1
einer Anlassbehandlung, bestehend aus drei Anlasszyklen bei identischer
Temperatur, unterzogen.

5.4.1 Harte - Anlasskurve des S290PM Standard

Die Probenvorbereitung und Warmebehandlung zur Bestimmung der Harte-
Anlasskurven erfolgte gemafR Kap. 4.5.1.

-78-




H. Winkler Ergebnisse
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Abb. 5.21: Harte - Anlasskurve des S290PM (Standard), Austenitisierung: 1190°C fiir 3 min und
1130°C fiir 8 min, abgeschreckt in Stickstoff (A = 0.2 — 0.3); 3x2 Stunden angelassen

Abb. 5.21 zeigt den Effekt der Anlasstemperatur auf die Harte des Werkstoffs
S290PM (Standardpulver) fur die Austenitisierungstemperaturen 1130°C und
1190°C. Der hohere Restaustenitgehalt nach dem Abschrecken von der hdéheren
Hartetemperatur ist fur die geringere Ansprungharte verantwortlich (rote Kurve) [41].
Die Ursache fir den hoheren Restaustenitgehalt ist die mit zunehmender
Austenitisierungstemperatur herabgesetzte Martensitendtemperatur (vgl. Kap. 3.4.2).
Das Sekundarhartemaximum liegt fur beide Austenitisierungsbedingungen bei ca.
520 °C. In beiden Fallen konnte im Bereich des Sekundarhartemaximums eine Harte
uber 70 HRC erreicht werden. Die Peakharte (Sekundarhartemaximum) liegt bei der
hoheren Austenitisierungstemperatur knapp uber jener Probe, die bei 1130°C
gehartet wurde (70.8 zu 70.4 HRC). Offensichtlich wurden durch die hohere
Hartetemperatur, trotz der geringeren Haltezeit von drei Minuten, mehr Karbide
aufgelost als bei der geringeren Hartetemperatur. Der erhdhte Anteil an
Legierungselementen im Austenit hat dann zu einer starkeren Ubersattigung der
Matrix nach dem Abschrecken geflhrt. Wie in Kap. 3.4.2 gezeigt wurde, fuhrt ein
hoherer Gehalt an Legierungselementen dann zu einer vermehrten Ausscheidung
von Sekundarhartekarbiden, was die groRere Hartezunahme erklart.

Bei Anlasstemperaturen tber 520°C nimmt die Harte rasch ab, sie liegt aber bei
einer Temperatur von 600°C noch bei hohen 63.5 HRC (Hartetemperatur 1130°C)
bzw. 65 HRC (Hartetemperatur 1190°C). Wie im Literaturteil (Kap. 3.5.1) dargestellt
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wurde, ist der Harteverlust auf ein Vergrobern der Sekundarhartekarbide, dem
fortschreitenden Martensitzerfall und auf Erholungs- und Rekristallisationsvorgénge

zurlckzufuhren.

5.4.2 Vergleich der Pulverfraktionen

Abb. 5.22 und Abb. 5.23 zeigen vergleichend die Harte - Anlasskurven der Stahle

verschiedener Pulverfraktionen:

Alle Fraktionen, gehartet bei 1130°C, 3x2h angelassen

72
70
— 68
@)
4
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=
E 66
T
W
64 \
62

480 500 520 540 560 580 600
Anlasstemperatur [°C]

< 56 geschmiedet
> 56 gewalzt

> 75 geschmiedet
> 75 gewalzt

> 125 geschmiedet
> 212 geschmiedet
> 355 geschmiedet
—— S290 geschmiedet
—— 8290 ung. gewalzt

Abb. 5.22: Vergleich der Harte - Anlasskurven der Proben aller Pulverfraktionen.
Hartetemperatur: 1130 °C, Haltezeit: 8 min, 3 x 2 h angelassen

Alle Fraktionen, gehartet bei 1190°C, 3x2h angelassen
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480 500 520 540 560 580 600

< 56 geschmiedet
> 56 gewalzt

> 75 geschmiedet
> 75 gewalzt

> 125 geschmiedet
> 212 geschmiedet
> 355 geschmiedet
—— S290 geschmiedet
—— S290 ung. gewalzt

Abb. 5.23: Vergleich der Harte - Anlasskurven der Proben aller Pulverfraktionen.
Hartetemperatur: 1190 °C, Haltezeit: 3 min, 3 x 2 h angelassen

-80-



H. Winkler Ergebnisse

Alle Stahle erreichen in einem fur Schnellarbeitsstahle relevanten Temperaturbereich
eine Harte von bis zu mehr als 70 HRC. Aus den Diagrammen (Abb. 5.22 — 5.23) ist
aullerdem ersichtlich, dass die Harteverlaufe der Proben verschiedener
Pulverfraktionen Uber der Anlasstemperatur innerhalb eines Streubereichs von ca.
1 HRC identisch sind. Bei derart hohen Hartewerten liegt diese Abweichung
innerhalb der Toleranz des Harteprufgerats. Unter Berucksichtigung von
unvermeidbaren Temperaturdifferenzen innerhalb des Anlassofens kann davon
ausgegangen werden, dass das Anlassverhalten von der Pulverfraktion unabhangig
ist. Dieses Ergebnis ist insofern wenig Uberraschend, als das der Harteanstieg auf
die Ausscheidung von Sekundarhartekarbiden beruht und dieser von der chemischen
Zusammensetzung und der beim Austenitisieren aufgelésten Karbidmenge
beeinflusst wird. Da die chemische Zusammensetzung der Stahle aller
Pulverfraktionen als identisch betrachtet werden kann und kein grof3er Unterschied
im Karbidgehalt gemessen wurde (siehe Kap. 5.2.2), kann kein wesentlicher
Unterschied im Ausscheidungs- und Vergroberungsverhalten der
Sekundarhartekarbide anhand des Harteverlaufs festgestellt werden.

Die Lage des Sekundarhartemaximums liegt bei beiden Hartetemperaturen bei ca.
520 °C.

5.5 KarbidgroRenverteilung des verguteten Zustandes

Analog zur Vorgehensweise im gehipten Zustand (siehe Kap. 5.2.2) wurde auch die
Karbidgrofienverteilung vom verguteten Zustand bestimmt. Dabei wurden nur die
Extrema der Pulverklassen im Vergleich zum S290 Standard sowie die beiden
verguteten Zustande gleicher Pulverfraktion (> 75 um), die durch Walzen bzw.
Schmieden umgeformt wurden, betrachtet.

Wie zu erwarten war hat sich der Gesamtkarbidgehalt im Vergleich zum gehipten
Zustand nur geringflgig verandert. So wurde beim S290 Standard im verguteten
Zustand ein Karbidgehalt von 19.6 % gegenuber 20.4 % im gehipten Zustand
ermittelt. Die Messungen des Karbidgehaltes zeigen eindeutig, dass keine
signifikanten Unterschiede im Karbidgehalt zwischen Stahlen verschiedener
Pulverfraktionen auftreten. Der durchschnittiche Gesamtkarbidgehalt aller
Pulverfraktionen betragt im verguteten Zustand ca. 20 %, verglichen mit 22 % im
gehipten Stahl. Diese Abnahme des Karbidgehalts ist vor allem auf den Rickgang
der thermisch weniger stabilen MgC Karbide zurlickzuflihren, die beim Austenitisieren
in Lésung gegangen sind. lhr Gehalt ist von durchschnittlich 11 % im gehipten
Zustand auf 8 % im verguteten Zustand gesunken, was einer Abnahme von 3 %
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entspricht. Dafir wurden im Fall der MC Karbide vergleichbar hohe Karbidgehalte
wie im gehipten Zustand gemessen. In einigen Fallen wurde im verguteten Zustand
sogar ein etwas hoherer Anteil an MC Karbiden festgestellt. Ein Grund dafur konnte
sein, dass sich zwar die Anzahl der Karbide im Zuge der Warmebehandlung
verringert, aber gleichzeitig die GroRe der Karbide leicht zugenommen hat.
Tatsachlich hat sich der mittlere Durchmesser der MgC Karbide des S290 Standards
von 0.8 um im gehipten Zustand auf 0.9 ym und jener der MC Karbide von 0.5 auf
0.7 um leicht vergrolert.

4 MGC ‘ [ < 56 um (geschmiedet)
) Il I S290 Standard (gewalzt)
75.1 - 125 pm (gewalzt)
[ 75.1 - 125 pm (geschmiedet)
I 355.1 - 500 um (geschmiedet)

S
E’
G
T
3
i Klasse von - bis [um]
(Durchmesser)

1 0.00-10.70

T I T T 2 0.70-1.40

e e 3 140 — 2.10

4 2.10-2.80

5 2.80 -3.50

5 MC N < 56 pm (geschmiedet) 6 3.50-4.20

7 Il S290 Standard Izt
o T [ 420-450
N 75.1 - 125 pm (geschmiedet) 8 490-5.60
4 I 355.1 - 500 um (geschmiedet)

9 5.60 -6.30

10 6.30-7.00

1 7.00-7.70

Flachenanteil [%]

Klasse

Abb. 5.24: KarbidgroRenverteilung der M¢C Karbide (oben) und MC Karbide (unten) im
vergiiteten Zustand (Vergleich der Pulverfraktionen < 56 pm, Standard, > 75 pym
gewalzt und geschmiedet und > 355 ym).
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Die KarbidgréRenverteilung Abb. 5.24 ist qualitativ mit dem aus Kap. 5.2.2
erhaltenen Ergebnis identisch. Es gilt auch flr den verguteten Zustand, zumindest
tendenziell, dass kleinere Ausgangspulver zu kleineren Karbiden bzw. Karbidclustern
(aus gleichartigen Karbiden) fihren. Das gilt besonders fir die MgC Karbide. Bei den
Pulvern mit geringem GroRenunterschied (z.B. S290 und < 56 um) sind aber die
Messungenauigkeiten bereits grofRer als die Unterschiede in der KarbidgroRe. Wie
auch schon im gehipten Zustand beobachtet wurde, fihren im Vergleich zum
Standard nur die sehr groben Pulver (> 355 uym) zu einer deutlichen VergrofRerung
der Karbide (vgl. Abb. 5.24).

Anhand der KarbidgroRenverteilung (Abb. 5.24) und einem optischen Vergleich der
Gefligebilder der gewalzten und geschmiedeten Pulverfraktion > 75 um kann
festgestellt werden, dass das Umformverfahren Walzen / Schmieden in diesem Fall
keinen gravierenden Einfluss auf die Verteilung und die GroRe der Karbide ausubt.

5.6 Ergebnisse der Zugversuche

Mit den Kugelkopfproben aller Pulverfraktionen wurden Zugversuche bei
Raumtemperatur durchgefuhrt. Die Ausnahme stellt die Fraktion > 355 uym dar, die
aufgrund der in Kap. 4.6.1 beschriebenen Harterisse nicht gepruft werden konnte.
Die der Zugprufung vorangehende Probenherstellung und Warmebehandlung wurde
bereits in Kap. 4.6.1 erlautert.

Abb. 5.25 zeigt das Spannungs-Dehnungs-Diagramm einer S290PM Standard
Zugprobe. Sie steht reprasentativ fur alle gepruften Proben, da keine Unterschiede
im Bruchverhalten aufgetreten sind. Der Bruch der Probe erfolgte bereits vor dem
Erreichen einer plastischen Verformung. Daher ist die Angabe einer 0.2 %
Streckgrenze nicht moglich und die Spannungs-Dehnungs-Kurve ist auf die
elastische Gerade reduziert.
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| S290PM Standard (Kugelkopfprobe)]
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Abb. 5.25: Spannungs-Dehnungs-Diagramm einer Kugelkopfprobe (S290PM Standard,
vergiitet: Hartetemperatur 1190°C, Haltezeit 3 min, 3x2h angelassen bei 560°C,
Harte 69 HRC)

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugproben der anderen Pulverfraktionen
unterscheiden sich qualitativ nicht von der Standardkurve. Einzig die Lange und die
Steigung der Gerade bis zum Bruch variiert mit der Pulverfraktion und dem
vorangegangenen Umformverfahren. Das bedeutet, dass alle Proben ohne
plastische Verformung gebrochen sind.
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| Umformen: Schmieden |
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Abb. 5.26: Erreichte Bruchfestigkeiten der vergiiteten Zugproben (Kugelkopfproben,
Austenitisierungstemperatur: 1190°C, Haltezeit: 3 min, 3x2 h bei 560°C angelassen,
Umformverfahren: Schmieden).
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Abb. 5.27: Erreichte Bruchfestigkeiten der vergiiteten Zugproben (Kugelkopfproben,
Austenitisierungstemperatur: 1190°C, Haltezeit: 3 min, 3x2 h bei 560°C angelassen,
Umformverfahren: Walzen).

Da bei allen Stahlen der Bruch vor dem Erreichen einer messbaren plastischen
Verformung eingetreten ist, kann als FestigkeitskenngroRe nur die Bruchfestigkeit
und der Elastizitdtsmodul angegeben werden. Die VerformungskenngrofRen
Bruchdehnung, GleichmalRdehnung und Brucheinschnirung sind aufgrund der
fehlenden plastischen Verformung bei allen Proben Null. Die gemessenen
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Elastizitatsmoduli streuen stark und liegen zwischen 207 — 248 GPa. Derart hohe
Schwankungen des Elastizitatsmoduls werden bei Kugelkopfproben hoher Harte oft
beobachtet. Die Streuung des E-Moduls ist darauf zurlickzufuhren, dass die Proben
nach der Warmebehandlung nicht perfekt axialsymmetrisch sind und sich daher erst
kurz nach dem Versuchsstart entlang der Wirkrichtung der Kraft ausrichten. Auf die
Angabe der E - Moduli wurde daher verzichtet.

Die hdéchste Bruchfestigkeit erreichten die Proben des S290 Standard (gewalzt) mit
durchschnittlich 2280 MPa. Der S290 Standard hatte im Vergleich zu den Stahlen
der anderen Pulverfraktionen auch die kleinste Korngro3e von ca. 2.5 ym (vgl.
Kap. 5.3.2).

Wie Abb. 5.26 und Abb. 5.27 zeigen, streuen die Bruchfestigkeiten der Proben
verschiedener Pulverfraktionen sehr stark und es ist keine Tendenz in der
Veranderung der Bruchfestigkeit mit der Pulverklasse zu erkennen. Es zeigt sich
aber, dass ausnahmslos alle Proben deren Halbzeug durch Walzen hergestellt
wurde, eine hdhere Bruchfestigkeit erreicht haben, als jene, die durch Schmieden
umgeformt wurden. Aus diesem Grund sind die Ergebnisse der Bruchfestigkeiten fur
die Proben des gewalzten und geschmiedeten Halbzeugs in zwei Balkendiagramme
(Abb. 5.26 und Abb. 5.27) getrennt dargestellt.

Nach Auskunft der Firma BOHLER Edelstahl sind die Werte der Bruchfestigkeiten fiir
alle Proben des S290PM viel zu niedrig. Fur diesen Werkstoff ist im verguteten
Zustand, natlrlich abhangig von der Warmebehandlung, eine Flie3grenze in der
Grolkenordnung von 2800 MPa typisch (vgl. Kap. 4.7). Da dieser Wert von keiner der
24 Zugproben erreicht wurde, kann davon ausgegangen werden, dass
Werkstoffdefekte zum frihzeitigen Versagen der Proben gefuhrt haben. Tatsachlich
ist das schlechtere Abschneiden der vergliteten Kugelkopfproben, bei denen das
Ausgangsmaterial durch Schmieden hergestellt wurde auf grol’e Defekte im
Werkstoff zurtickzuflhren.

Eine detaillierte Diskussion dieser unerwarteten Ergebnisse und der Defekte die zum
frihzeitigen Versagen aller Proben flhrten, erfolgt im Diskussionsteil in Kapitel 6.2.1.

5.7 Ergebnisse der Bruchzahigkeitsbestimmung

Eine Ubersicht der verwendeten Proben, deren vorangehende Warmebehandlung
sowie die Durchfuhrung der Prifung finden sich in Kap. 4.7 und 4.7.1. Da alle Proben
die Kriterien gemall ASTM E399-97 erflllt haben, ist die Angabe eines Kic - Wertes
zulassig.
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Abb. 5.28 zeigt die K|c - Werte der Stahle verschiedener Pulverfraktionen. Von jeder
Pulverklasse wurden 5 Proben gepruft und Uber die erhaltenen Bruchzahigkeiten
gemittelt.

Bruchzahigkeit Kic [MPavm]

<56 >56gew >75 >75gewS290gew >125 >212 >355
Pulverklasse [um]

Abb. 5.28: Bruchzahigkeit der vergiiteten Proben aller Pulverklassen (Umformverfahren:
gew ... gewalzt, alle anderen geschmiedet)

Die Bruchzahigkeiten der Proben liegen zwischen 8.5 MPa m'? (> 56 ym gewalzt,

$290 Standard gewalzt, > 355 um) und 9.2 MPa m"? (< 56 um). Wie Abb. 5.28 zeigt,
erreichte der Stahl der feinsten Pulverfraktion (< 56 um) die héchste Bruchzahigkeit
und der Stahl aus dem grébsten Pulver (> 355 um) den geringsten Wert. Die
Differenz von 0.7 MPa m"? ist aber zu gering, um von einem Ansteigen der
Bruchzahigkeit mit abnehmender PulvergroRe zu sprechen. Diese Feststellung wird
durch den folgenden Vergleich bestatigt. Da sowohl der S290 Standard als auch der
Stahl des Pulvers > 355 ym, welcher gegentber dem Standard deutlich groRere
Karbide und Karbidcluster besitzt (vgl. Kap. 5.2.2), den gleichen Wert der
Bruchzahigkeit erreicht haben (8.5 MPa m'?), kann davon ausgegangen werden,
dass die KarbidgroRe hier keinen messbaren Einfluss auf die
Bruchzahigkeit besitzt. Tatsachlich liegen die Mittelwerte der Bruchzahigkeiten
innerhalb eines messtechnisch bedingten Streubereichs, der mogliche Einflisse der
Pulverfraktion auf den Kic - Wert Uberdeckt. Da keine gro3en Unterschiede in den
Bruchzahigkeiten auftreten, kbnnen demnach auch keine Trends vermutet werden.
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Die Proben aus dem Stabstahl der Pulverklasse (75 — 125 um) zeigen, unabhangig
ob sie durch Schmieden und Walzen hergestellt wurden, im verguteten Zustand eine
Bruchzahigkeit von 8.8 MPa m'?. Das vorangehende Umformverfahren hat sich
offensichtlich nicht auf die Hohe der Bruchzahigkeit ausgewirkt.

Eine Diskussion maoglicher Ursachen fir die Unabhangigkeit der Bruchzahigkeit von
der Pulverfraktion erfolgt in Kap. 6.2.2.

6 Diskussion der Ergebnisse

6.1 Porositat im Pulver

Es wurde im Ergebnisteil gezeigt, dass das Pulver Uberwiegend kugelformig ist,
einen hohen Anteil an Poren enthalt und dass die Porositat mit der
Pulverteilchengrofde zunimmt. Sehr viele Pulverteilchen erscheinen zwar bei
lichtmikroskopischer Betrachtung porenfrei, dennoch kann die Anwesenheit von
Mikroporen nicht ausgeschlossen werden.

Die Aufgabe dieses Abschnittes ist es, mdgliche Ursachen und Auswirkungen dieser
Porositat aufzuzeigen. Da in dieser Arbeit keine detaillierten Untersuchungen
hinsichtlich der Ursache fir das Auftreten dieser Poren durchgefihrt wurden, wird auf
Erkenntnisse aus der Literatur zurtickgegriffen.

Aus der wenigen Literatur Uber Porositat bei Verdisungsprozessen ist bekannt, dass
alle verdisten Pulver, unabhangig vom Verdisungsverfahren und Verdisungsgas,
mehr oder weniger Poren enthalten [74].

Als mogliche Ursache fur Porositat in gasverdusten Pulvern gilt allgemein [74]:

e Einfangen von Verdisungsgas wahrend der Teilchenbildung im
Verdlsungsprozess (besonders beim Verdlisen mit Ar oder He)

¢ Kollisionen der Teilchen im noch schmelzflissigen Zustand

e Blasenbildung von gelosten Gasen bei dem Phasenubergang fest — flussig
(besonders Hz und mdglicherweise CO)

e Schrumpfung (Hohlraumbildung) bei der Erstarrung

Viel wahrscheinlicher als Teilchenkollisionen, die nur unter bestimmten Bedingungen
zu Porositat fuhren konnen, sind Gaseinschlusse durch das Verdusungsgas. Es
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wird vermutet, dass der Einschluss des Verdlusungsgases dadurch entsteht, indem
der Schmelzstrahl beim Auftreffen auf das Gas in Faden zerteilt wird, die sich
augenblicklich zu Pulverkugeln einformen [74]. Dabei kann es leicht passieren, dass
Verdusungsgas im Pulver eingeschlossen wird. Das ist besonders bei Legierungen
mit geringer Oberflachenspannung und bei geringer Erstarrungsrate moglich. Neben
den Verdusungsbedingungen hangt es vom eingeschlossenen Verdusungsgas ab,
wie viel Gas im Metall gelést werden kann bzw. durch Diffusion verschwindet. Der
verbleibende Rest an Gas verursacht jedenfalls die zurlckbleibende Pore im
Pulverteilchen. Damit wird auch verstandlich, warum unlésliche und schlecht 16sliche
Gase wie Argon oder Helium, bzw. Verdusungsgase die schlecht diffundieren
kénnen, beim Auftreten dieses Effekts zwangslaufig zu groRerer Porositat flihren.

Fir das Verdusungsgas Stickstoff (N2) wurde errechnet, dass eine Konzentration von
1 ppm des eingeschlossenen Gases bei 1000°C und einem inneren Gasdruck von
1 bar héchstens 3 % (Flachenprozent) Porositat im Pulver hervorruft [74]. Weitere
Beispiele zeigt die Tabelle 6.1, wobei ein mdglicher Uberdruck in den Poren nicht
berlicksichtigt wurde. Es ist aber ein Uberdruck in den Poren mdglich, sodass die
Werte der Tabelle 6.1 in diesem Fall deutlich nach unten korrigiert werden mussen.

Tabelle 6.1:  Errechnete Porositit in Abhangigkeit vom Verdiisungsgas, nach dem Modell
des Gaseinschlusses [74]

Verdiisungsgas Ar H, N2 co

Flachen- % Porositat, hervorgerufen durch

1 ppm Gaseinschluss: 2 40 3 3

Tatsachlich konnte L Estrade et al. [74] bei keinem der in Tabelle 6.1 angegebenen
Verdusungsgase, mit Ausnahme des in Metallen praktisch vollkommen unloslichen
Argon, Porositat durch Gaseinschluss feststellen. Mehrere Untersuchungen belegen,
dass Stickstoff zu keiner bzw. nur bei Pulverteilchen > 500 ym zu Poren im verdusten
Pulver fuhrt [74,75]. Aufgrund der guten Ldslichkeit des Stickstoffs im Stahl ist die
Konzentration von Stickstoff im Pulver verglichen mit Argon aber héher.

Eine weitere mogliche Erklarung fur die Porositat in gasverdusten Pulvern ist die
schon erwahnte Gasbildung in der Schmelze. Die zu verdisende Schmelze enthalt
Bestandteile wie O, C, H und N, deren Ldslichkeit sich mit abnehmender Temperatur
stark verringert. Dadurch kann es wahrend der Erstarrung zur Bildung von Gasen
und der damit verbundenen Porositat kommen. Nur Gase mit einer hohen Ldslichkeit
in der Schmelze und einer hohen Diffusionsrate kdnnen zur Blasenbildung fuhren.
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Berechnungen von L'Estrade [74] ergaben, dass sich nur das Element Wasserstoff
schnell genug bewegen kann, um wahrend der extrem kurzen Erstarrungszeit der
< 1 mm groRen Pulverteilchen Poren zu verursachen. Diese Poren, welche durch
aufgeloste Gasatome hervorgerufen werden, sind Ublicherweise glatt und
kugelférmig. Es wird angenommen, dass diese Gasblasen nur an Inhomogenitaten
im Gefuge keimbilden konnen, da sonst ein unerreichbar hoher Druck erforderlich
ware. Wie in Kap. 5.1.3.2 gezeigt wurde, erstarren grof3e Pulverteilchen sehr viel
langsamer als kleinere, eine Blasenbildung wird daher in groReren Pulverteilchen
erleichtert. Dieses Modell kann durch die zur Porenbildung erforderlichen Defekte
auch das partielle Auftreten der Poren erklaren.

Detaillierte Untersuchungen mit verschiedenen Legierungen und Verdusungsmedien
stimmen mit der in dieser Arbeit nur qualitativ gefundenen Aussage uUberein, dass die
Porositat mit der Pulverteilchengrofe zunimmt [68,74,75,76]. Das gilt aber nicht
notwendigerweise fur die Gaskonzentration, die trotz groRerer Porositat im groberen
Pulver auch geringere Werte annehmen kann [76]. Dieser scheinbare Widerspruch
wird verstandlich, wenn bertcksichtigt wird, dass der Druck des eingeschlossenen
Gases nicht in jeder Pore gleich hoch ist und allgemein bei grof3eren Poren
abnehmen wird [77]. Srivatsan [68] konnte in einigen Fallen auch eine Sattigung der
Gaskonzentration ab einer bestimmten PulverteilchengrofRe feststellen.

Mehrere Studien belegen aber zweifelsfrei, dass im Allgemeinen Argon und Helium
als Verdlsungsgas zu grof3erer Porositat fihren, als der im Stahl gut I6sliche
Stickstoff.

Uber die Auswirkungen der Pulverporositat auf die mechanischen Eigenschaften
des Endprodukts gibt es kaum konkrete Untersuchungen. Am besten untersucht sind
Titanaluminid Legierungspulver, die mit Ar - Gas verdust werden und haufig
entsprechende Ar - Porositat zeigen. Hier zeigt sich, dass die Ar - Porositat durch
das Schrumpfen der Poren im HIP - Prozess unter die Nachweisgrenze gesenkt wird.
Das bedeutet, dass die Poren des gehipten Zustands im Lichtmikroskop unsichtbar
werden [32]. Messungen am gehipten Material zeigen aber, dass die Ar -
Konzentration durch den Kompaktierungsprozess vergleichbar hoch bleibt. Bei einer
nachfolgenden Warmebehandlung wachsen die Poren durch die mit der
Temperaturerhdhung verbundene Verringerung des inneren Porendrucks und der
Festigkeit des Materials und deformieren die umgebende Matrix [76]. Die Folge
dieser Gasausdehnung ist die schon in Kap. 5.2.1 erwahnte “thermisch induzierte
Porositat".
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Im konkreten Fall des S290PM Pulvers wurde festgestellt, dass die Poren im Pulver
kugelformig sind (vgl. Kap. 5.1.3). Die kugelférmige Gestalt der Poren im Pulver ist
gemal’ den obigen Ausfuhrungen charakteristisch fur Gasblasen (vgl. Abb. 5.4). Die
zunachst nahe liegende Annahme, dass es sich bei den Poren um eingeschlossenes
Verdlsungsgas handelt, erscheint unter Bericksichtigung der guten Ldslichkeit von
Stickstoff im Stahl bei hoher Temperatur (vgl. Tabelle 6.1) unwahrscheinlich.

Ob die Hohlraume im Pulver tatsachlich mit Gas geflllt sind und welches Gas diese
Blasen verursacht hat, konnte mit den zur Verfligung stehenden Mitteln nicht
verifiziert werden. Die Ursache fur das Auftreten der Poren konnte daher bis zu
diesem Zeitpunkt nicht geklart werden.

6.2 Mechanische Prufung

6.2.1 Zugversuche

Die Ergebnisse in Kap. 5.6 haben gezeigt, dass die Kugelkopfproben verschiedener
Pulverfraktionen bei stark unterschiedlicher Spannung gebrochen sind. Allerdings
war kein Trend in der Veranderung der Bruchfestigkeit mit ansteigender Pulverklasse
feststellbar. Dieser Abschnitt verfolgt das Ziel, die moglichen Ursachen flir dieses
unerwartete Ergebnis zu diskutieren.

Aus der Literatur ist bekannt, dass bei der Prifung hochfester Stahle, wie dem in
dieser Arbeit untersuchten S290PM, die Einspannung der Proben als kritisch zu
betrachten ist. Der Grund daflur sind die durch die Einspannung hervorgerufenen
Biegespannungen, die bei sproden Werkstoffen durch die oberflachennahe
Spannungserhéhung bruchauslésend wirken koénnen. Fir das Auftreten von
Biegespannungen in Zugproben gibt es folgende Ursachen [64]:

e \Verzug der Zugproben
e Kkeine ideale Axialsymmetrie der Proben
e nicht exakte Justierung der Proben in der Zugprufmaschine

Im konkreten Fall kann davon ausgegangen werden, dass die Prifung korrekt
durchgefuhrt wurde und bei allen Versuchen, soweit mdglich, identische
Prufbedingungen herrschten. Als mogliche Ursache fur die grol3e Streuung der
FlielBkurven bleibt daher nur der Werkstoff selbst tbrig. Da anisotrope mechanische
Eigenschaften aufgrund der pulvermetallurgischen Herstellroute auszuschlie3en sind
und groRere Schwankungen der chemischen Zusammensetzung der Proben durch
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die Herstellung aus der selben Schmelze nicht méglich sind, liegt die Annahme nahe,
dass Geflgeinhomogenitaten die Streuungen der Bruchfestigkeiten verursacht
haben. Als bruchauslosende Defekte kommen daher Karbidcluster, nichtmetallische
Einschlisse oder Poren in Frage, da sie deutlich grélRer als die grofiten
Einzelkarbide sind (siehe Abb. 6.6).

Um die bruchauslosenden Defekte, die zum fruhzeitigen Versagen der Zugproben
gefihrt haben zu identifizieren, wurde eine Untersuchung der Bruchflachen im
Rasterelektronenmikroskop  durchgefuhrt.  Tatsachlich  konnte durch eine
Untersuchung der Bruchflachen im Rasterelektronenmikroskop die in Tabelle 6.2
zusammengefassten bruchauslosenden Defekte identifiziert werden. Abb. 6.1 - 6.4
zeigt exemplarisch eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Defekts in
einer Zugprobe, der bruchauslésend wirkte. Die Reihenfolge der Abbildungen
6.1 - 6.4 stimmt mit der in Tabelle 6.2 Uberein.

Abb. 6.1: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des bruchauslosenden Defekts in einer
Zugprobe der Pulverfraktion < 56 ym (geschmiedet): Pore
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20um

Abb. 6.2: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des bruchauslésenden Defekts in einer
Zugprobe der Pulverfraktion > 75 pym (geschmiedet): Pore

20pm

Abb. 6.3: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des bruchauslésenden Defekts in einer
Zugprobe der Pulverfraktion > 56 pm (gewalzt): Einschluss aus Wolfram
(Sekundarelektronen - Aufnahme)
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Abb. 6.4: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des bruchauslésenden Defekts in einer
Zugprobe der Pulverfraktion > 56 pum (gewalzt): nichtmetallischer Einschluss (Oxid)
Tabelle 6.2: Zusammenhang zwischen Defektgrofe und Bruchfestigkeit im Zugversuch
Pulverklasse | Umformverfahren bruchauslosender | DefektgroRe | Bruchfestigkeit

Defekt [um] [MPa]

1 < 56 geschmiedet Pore 228 1000

2 >75 geschmiedet Pore 100 1160

3| >56 gewalzt Woliram 78 1460

Einschluss
4 > 56 gewalzt NME 40 1790

Tabelle 6.2 zeigt, dass die Abmessung des Defekts der im konkreten Fall den Bruch
ausgelost hat, einen entscheidenden Einfluss auf die Hohe der Bruchfestigkeit
ausubt. GrolRe Defekte, wie Poren in Abb. 6.1, kdnnen fatale Folgen fiur das
Werkzeug unter statischer Belastung haben, wie die extrem geringen
Bruchfestigkeiten zeigen. Diese Defekte wirken sich aber auch katastrophal auf die
dynamischen Festigkeitskennwerte aus [78].

Durch eine zusatzliche Untersuchung der Bruchflache mit dem Stereomikroskop
konnte festgestellt werden, dass in allen Zugproben des geschmiedeten Materials

Poren als bruchauslésende Defekte wirkien. Als Ursache flir die viel zu geringe
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Bruchfestigkeit der Kugelkopfproben des geschmiedeten Materials sind also Poren
im Werkstoff zu nennen. Diese Poren, von denen die grofdte gefundene einen
Durchmesser von etwa 230 ym aufweist (siehe Abb. 6.1), haben zum fruhzeitigen
Versagen der Zugproben des geschmiedeten Materials gefihrt und einen maoglichen
Einfluss der Pulverfraktion auf die Bruchfestigkeit Uberdeckt.

In den Zugproben des gewalzten Materials hingegen wurden keine Poren, sondern
nichtmetallische Einschlisse und ein Wolfram - Einschluss als bruchauslésende
Defekte gefunden. Der Wolframeinschluss (vgl. Abb. 6.3) stammt wahrscheinlich vom
Siebprozess, da die Firma die das Aussieben durchgefuhrt hat, Uberwiegend mit
Wolfram arbeitet.

Die im Vergleich zu den Poren im geschmiedeten Material kleinere Grofle dieser
Defekte erklart die allgemein hohere Bruchfestigkeit der gewalzten Pulverfraktionen
(siehe Abb. 5.27). Leider konnten im gewalzten Material des S290PM Standard und
der Pulverfraktion > 75 pm keine bruchauslésenden Defekte an der Bruchflache
gefunden werden, da Teile der Bruchflache abgesplittert sind. Aufgrund der deutlich
hdheren Bruchfestigkeiten dieser Fraktionen (1650 — 2460 MPa) und der Tatsache,
dass im Gegensatz zu den Proben, bei denen die Umformung durch Schmieden
erfolgte ein Absplittern der Bruchflache beobachtet wurde, lasst vermuten, dass in
diesen Proben keine oder nur sehr geringe Porositat vorhanden ist.

Unter der Annahme, dass die Poren bereits im HIP - Prozess entstanden sind bzw.
wahrend der Warmumformung gebildet wurden, ist denkbar, dass die gleichmafigere
Dickenabnahme beim Walzen gegenliber dem Schmiedeprozess zu einer grof3eren
Durchformung und damit zu einer besseren Verschweiung der Poren geflhrt hat.
Aufgrund der Ergebnisse der Tabelle 6.2 kann weiters angenommen werden, dass
nichtmetallische Einschlisse oder sehr grofle Karbidcluster bruchauslésend
gewesen sein konnten. Allerdings konnte auf keiner der untersuchten Bruchflachen
ein Beweis fur Karbidcluster als bruchauslosende Defekte gefunden werden.

Wie in Kap. 5.6 gezeigt wurde, sind die Zugfestigkeiten (hier Bruchfestigkeiten) der
Stahle verschiedener Pulverfraktionen stark unterschiedlich. Da die Bruchfestigkeit
verschiedener Probenserien trotz identischer Warmebehandlung und chemischer
Zusammensetzung um tdber 100% differiert (1033 MPa — 2282 MPa), kann Uber den
Einfluss der Pulverfraktion auf die Festigkeit anhand dieser Untersuchung keine
Aussage getroffen werden. Ein moglicher Einfluss der Pulverfraktion auf die
Zugfestigkeit wurde durch die oben genannten negativen Einflisse der Poren und
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Verunreinigungen, die zweifelsfrei einen wesentlich starkeren Einfluss auf die
Bruchfestigkeit ausuben, Uberdeckt.

Bis jetzt ist die Frage nach dem Ursprung der in Kap. 6.2.1 dargestellten Defekte in
den Zugproben (Poren, nichtmetallische Einschlisse und Wolfram) mit Ausnahme
von Wolfram unbeantwortet geblieben. Es sei darauf hingewiesen, dass die im
Anschluss dargestellte Ursachenfindung ohne Beweis erfolgen muss und daher
lediglich Hinweise auf die wahrscheinlichsten Ursachen gibt.

Zunachst muss festgestellt werden, dass fur die Untersuchung des Einflusses der
Pulverfraktion auf die mechanischen Eigenschaften ein Aussieben des verdusten
Standardpulvers notwendig war. Das bedeutet aber, dass das Pulver im Gegensatz
zu dem Uuberwiegend abgeschlossenen groftechnischen Produktionsprozess in
ubermafigen Kontakt mit der Atmosphare gekommen ist. Die Luft, mit der das
unmittelbar nach dem Verdusungsprozess vermutlich noch warme Pulver in Kontakt
gekommen ist, enthalt unter anderem Sauerstoff, Wasserstoff und Argon. Da
Werkstoffdefekte wie Poren und nichtmetallische Einschlisse (in dieser Grole) im
groldtechnisch hergestellten S290PM Standard normalerweise nicht vorkommen,
kann davon ausgegangen werden, dass die Ursache fir die Defekte in der
Manipulation des Pulvers bei der Unterbrechung des Produktionsprozesses zu
suchen ist. Hier konnte, bedingt durch den Luftsauerstoff, eine verstarkte
Oxidschichtbildung an der Pulverteilchenoberflache aufgetreten sein, die in weiterer
Folge zu groRen nichtmetallischen Einschlissen (Oxide) im Endprodukt gefuhrt
haben.

Es ist wahrscheinlich, dass die Porositat im verguteten Zustand durch gelostes Gas
verursacht wurde, dass sich bei der abschlielenden Warmebehandlung ausgedehnt
und zu Gasblasen im Werkstoff gefuhrt hat. Denkbar ware fur diesen Prozess
grundsatzlich Argon oder Wasserstoff aus der Atmosphare bzw. das Verdusungsgas
Stickstoff. In den meisten Fallen ist aber die schon besprochene thermisch induzierte
Porositat, hervorgerufen durch Ar - Eintritt in die Kapsel wahrend des HIP -
Prozesses fur Porositat im Endprodukt verantwortlich.

Es kann aber auch nicht ausgeschlossen werden, das die Poren in den Zugproben
eine direkte Folge der starken Pulverporositat sind. Es ware ja moglich, dass das in
Kapseln gefullte Pulver wahrend des HIP - Prozesses nicht Uber das gesamte
Volumen vollstandig kompaktiert wurde. So kdnnten einige Poren im Pulver, z. B. in
der Mitte der HIP - Kapsel, durch unzureichenden Druck nicht verschlossen worden
sein. Trotz der Untersuchung des gehipten Zustands im Lichtmikroskop,
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Rasterelektronenmikroskop und Computertomograph (siehe Abb. 5.12 und
Abb. 5.14), konnte kein Hinweis fur eine unzureichende Verdichtung beim
HIP - Prozess gefunden werden. Allerdings sind dabei nur die kleineren
Fingerkapseln (siehe Abb. 4.2) und nicht die deutlich grélkeren Kapseln, die zum
Stabstahl weiterverarbeitet die Grundlage fir die Probenfertigung darstellten,
untersucht worden.

Aus diesen Ausfluhrungen folgt, dass die Ursachen fur das Auftreten von Poren im
verguteten Zustand, wie auch im Pulver, nicht restlos geklart werden konnte.

6.2.2 Bruchzahigkeit

Das Ziel dieses Abschnittes ist es, die Ursachen fur die geringen Unterschiede in den
Bruchzahigkeiten der Kic - Proben verschiedener Pulverfraktion aufzuzeigen. Dazu
wird ein bruchmechanischer Ansatz verwendet. Fur sehr harte Materialien, wie dem
S290PM im verguteten Zustand, bei denen als Versagensmechanismus ein sproder
Bruch auftritt, kann die linear elastische Bruchmechanik zur Beschreibung des
Bruchverhaltens und der Rissausbreitung verwendet werden.

Nach dem Griffith Modell versagt ein Material durch Bruch, wenn unter einer
Spannung o ein Riss die kritische Lange ac erreicht. Die Griffith Gleichung lautet [79]:

K,.=0-Y-\x-a. (Glg.6-1)

g... Bruchspannung

Kic ... Rissbruchzahigkeit (Bruchzahigkeit)
ac ... kritische Risslange bzw. Defektgrole
Y... Geometriefaktor

Der Radius der plastischen Zone vor der Rissspitze (rp), kann mit Hilfe der Irwin
Naherung berechnet werden [79]:

2
rp ! [&J (Glg. 6-2)

6r| o,

Kic... Bruchzahigkeit (plane-strain fracture toughness)
oy... Streckgrenze
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Da die Streckgrenze im Zugversuch durch frihzeitiges Versagen der Proben nicht
erreicht wurde, ist es notwendig einen Wert fir die Streckgrenze o, anzunehmen. Es
wurde ein aus anderen Untersuchungen von BOHLER ermittelter Wert von
2800 MPa fur oy in Glg. 6-1 und 6-2 angenommen. Weiters kann unter der Annahme
eines geraden Risses in einer unendlich groRen Probe der Geometriefaktor Y als 1
angenommen werden.

Die Tabelle 6.3 fasst die im Versuch gemessenen makroskopischen Ergebnisse mit
den aus Gefligebildern ermittelten und theoretisch nach Glg. 6-1 und 6-2 errechneten
mikroskopischen Gefugekennwerten zusammen:

Tabelle 6.3: Zusammenhang zwischen den gemessenen makroskopischen Eigenschaften
(Harte und Bruchzidhigkeit) und den Gefiigeparametern (mittlerer Karbidabstand,
GroRe der plastischen Zone und kritische FehlergroRe) einiger Pulverfraktionen

, =1 | Mittlerer Abstand zum

Pulverklasse | Herstellroute :?{g Brul\c/:llllzam%( et | "nachsten Nachbarn: P 8e

[HRC] (MPa m ] MC / MC [um] ] | fom]
PM—

<56um | e| 683 9.2 1.3/1.9 0.6 | 3.4

$290 cowalzt 68.8 8.5 0.8/1.8 0.5 | 2.9
PM —

>75um | e | 674 8.8 0.9/2.0 0.5 | 3.1

>75um | i 69.0 8.8 0.9/1.9 0.5 | 3.1
PM —

>355um | ooimedet| 688 8.5 0.9/3.0 0.5 | 2.9

Wie im Literaturteil dargestellt wurde, sind Karbide sehr harte und entsprechend
sprode Phasen. Der Abstand zwischen den Karbiden, also der Bereich
verhaltnismallig zaher Matrix, ist daher fur die Bruchzahigkeit von grofer Bedeutung.
Die angelassene martensitische Matrix kann zumindest einen Teil der beim
Risswachstum frei werdenden Energie durch plastische Verformung dissipieren [18].
Der etwas grofere mittlere Karbidabstand der MC Karbide im Gefluge der Probe
< 56 um konnte daher fur die leicht erhdhte Bruchzahigkeit dieser Fraktion
verantwortlich sein (siehe Tabelle 6.3).

Es ist bekannt, dass Primarkarbide aufgrund ihrer hohen Sprodigkeit bereits brechen,
noch bevor die Rissspitze das Karbid tatsachlich erreicht hat [80]. Verantwortlich
daflr ist die plastische Zone vor der Rissspitze. Durch die grofden internen
Spannungen, verursacht durch die aullere Kraftaufbringung, kann es auch zur
Ablésung der Karbide von der Matrix kommen (siehe Kap. 3.5.3.1).
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Bei dem Vergleich der errechneten Grof3e der plastischen Zone vor der Rissspitze
(rp) mit den mittleren Karbidabstanden fallt auf, dass beide Werte in der gleichen
Grolenordnung liegen. Wird weiters bertcksichtigt, dass die angegebenen mittleren
Karbidabstande sich jeweils auf den klrzesten Abstand zu einem gleichartigen
Karbidtyp beziehen und daher der kirzeste Abstand zum anderen Karbidtyp noch
geringer ist, kann festgestellt werden, dass die Grol3e der plastischen Zone vor der
Rissspitze mit dem mittleren Karbidabstand vergleichbar ist (Abb. 6.6). Diese
Aussage ist aber fur alle Pulverfraktionen gultig, denn die mittleren Karbidabstande
sowie der Karbidgehalt sind weitgehend identisch (Tabelle 6.3).

Das bedeutet, dass es im Kjc - Versuch unmittelbar nach dem Aufbringen der Last,
ausgehend von dem eingebrachten Ermudungsanriss, zur Rissinitierung in
mehreren Karbiden gekommen sein muss. Da zwischen den Karbiden nur sehr
kleine Matrixbereiche liegen, hat der mogliche Karbidbruch zum sofortigen Versagen
der Probe durch sproden Bruch gefuhrt. Diese Theorie wurde durch die Analyse
mehrerer Bruchflachen im Rasterelektronenmikroskop bestatigt. Wie an der
Bruchflache (Abb. 6.5) zu erkennen ist, gibt es kaum plastische Verformung.

Abb. 6.5: Bruchflache der K¢ - Probe der Pulverfraktion < 56 pm. Im unteren Teil des Bildes ist
der Ermidungsbruch ersichtlich und dariiber beginnt der Restbruch. (REM
Aufnahme: Riickstreuelektronen)
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Die Berechnung der kritischen FehlergroRe entsprechend Glg. 6-1 ergibt Werte
zwischen ca. 3 ym und 3.5 pym (siehe Tabelle 6.3). Das bedeutet, die kritische
Defektgrofe ist groRer als der Durchmesser einzelner Karbide. Die ermittelten
Karbidgrofienverteilungen (Abb. 5.16 und Abb. 5.24) berlcksichtigen aber keine
Karbidcluster, welche aus verschiedenen Typen von Karbiden in direktem Kontakt
zueinander aufgebaut sind. Wie Abb. 6.6 beweist, treten die MC und MegC Karbide
des S290PM jedoch haufig in direktem Kontakt miteinander auf und bilden
Karbidpaare oder Cluster. Diese Karbidcluster wurden unabhangig von der
Pulverfraktion, sowohl im gehipten als auch im geharteten und angelassenen
Zustand, beobachtet.

Abb. 6.6: Einzelne Karbide und Karbidcluster bestehend aus MC (hellgrau) und M¢C Karbiden
(weiB) im vergiiteten Zustand (S290 Standard). REM - Bild (Aufnahmemodus:
Riickstreuelektronen)

Um die Karbidcluster aus gleichen und/oder verschiedenartigen Karbiden im Geflige
verschiedener Pulverklassen vergleichen zu kénnen, wurde der Grolteil der
sichtbaren Cluster im Gefligebild des Standards und der Klasse > 355 ym schwarz
eingefarbt. Die dadurch entstandenen Gefligebilder zeigt Abb. 6.7.
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Abb. 6.7: Gefiigebilder der vergiiteten Stahle der Klasse (a) S290 Standard (b) > 355 pm. Die
Karbidcluster wurden zur besseren Sichtbarkeit schwarz eingefarbt. Beide Bilder
haben 2000-fache VergroRerung im Originalbild 9x13 cm?

Aus Abb. 6.7 geht hervor, dass das Geflige des Stahls aus dem gréberen Pulver die
grolReren Einzelkarbide und Karbidcluster enthalt. Der mittlere Abstand zum
nachsten Karbidcluster ist aber in beiden Stahlen vergleichbar hoch. So wurde im
S290 Standard ein mittlerer Abstand zwischen den Karbidclustern von ca. 3 pm
gemessen. Im Stahl der Klasse > 355 um ist dieser Wert nur um 0.5 ym kleiner.

Die Abmessungen der Karbidcluster Ubersteigen in den Stahlen aller
Pulverfraktionen die kritische FehlergroRe bei weitem. So hat der grofte vermessene
Karbidcluster im S290 Standard einen maximalen Durchmesser von 6.3 pym und
jener im Stahl der Klasse > 355 ym sogar ca. 8 um. Ausgehend von einem Stahl
absoluter Reinheit waren in allen Stahlen, unabhangig von der Pulverfraktion, die
Karbidcluster als kritische Defekte zu betrachten.

Die Ursachen fur die geringen Unterschiede der Bruchzahigkeit der Stahle
verschiedener Pulverfraktionen sind daher:

e Die Abstande der Karbide und Karbidcluster zum nachsten Nachbarn sind in
den Stahlen aller Pulverfraktionen weitgehend identisch.

e Der Karbidgehalt ist in allen Stahlen vergleichbar hoch.

¢ |dentische Warmebehandlung und die Herstellung aus der selben Schmelze
fuhren, abgesehen von moglichen Mikrosegregationen, zu vergleichbarem
Gefligezustand und Harte.

e In allen Stahlen finden sich Karbidcluster deren Abmessungen weit Uber die
kritische FehlergréRe hinausgehen.
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e Da die GroRRe der plastischen Zone vor der Rissspitze (0.5 - 0.6 pym) viel
kleiner als die KorngrofRe ist, hat die KorngroRe nur eine untergeordnete
Bedeutung fur die Bruchzahigkeit (vgl. Kap. 3.5)

Aus den obigen Ausfuhrungen folgt demnach, dass im speziellen Fall des S290PM
der Karbidabstand in Proben verschiedener Pulverfraktion aber vergleichbarem
Karbidgehalt, einen groReren Einfluss auf die Bruchzahigkeit ausubt, als die Grolie
der Karbide und Karbidcluster.
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7 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde der kommerziell erhaltliche pulvermetallurgisch
hergestellte, ledeburitische Schnellarbeitsstahl S290PM der Bohler Edelstanl GmbH
& Co KG hinsichtlich der mdglichen Auswirkungen verschiedener Pulverfraktionen
auf die mechanischen Eigenschaften untersucht. Dazu wurde das mechanische
Verhalten des S290PM, welcher aus 7 verschiedenen Pulverfraktionen (< 56 um,
> 56 ym, > 75 ym, > 125 ym, > 212 ym, > 355 ym und Standardpulver) hergestellt
wurde, mit Hilfe von Zugversuchen, Bruchzahigkeitsbestimmungen und Harte -
Anlasskurven ermittelt und verglichen. Dabei wurden ausgehend vom Pulver bis hin
zum verguteten Stahl Beziehungen zwischen dem Gefiige und den Eigenschaften
hergestellt.

Das durch Verdisen mit Stickstoff gewonnene Stahlpulver wurde nach dem
Aussieben in Pulverfraktionen in Stahlkapseln geflllt und im HIP - Prozess bei hoher
Temperatur und Druck zu einem Festkorper kompaktiert. Diese gehipten Blocke aus
verschiedenen Pulverfraktionen wurden dann durch Schmieden oder in einigen
Fallen durch Walzen weiter umgeformt und bildeten das Ausgangsmaterial fur die
Probenfertigung.

In der vorliegenden Arbeit konnte gezeigt werden, dass die Karbidstruktur der
Pulverteilchen sehr stark vom Teilchendurchmesser und der damit in
Zusammenhang stehenden Abkuhlrate beeinflusst wird. Sehr grobe Ausgangspulver
(z.B. > 355 ym) fuhren im Vergleich zum Standardpulver oder den deutlich feineren
Pulvern (< 56 ym, > 56 ym, > 75 uym), bereits im gehipten Zustand zu signifikant
grolReren Karbiden. Davon betroffen sind vor allem die MgC Karbide. Die Harte im
gehipten Zustand und auch das Harte - Anlassverhalten bleibt dadurch aber
unbeeinflusst und ist somit unabhangig von der Pulverfraktion.

Die mechanischen Prufungen (Zugversuch und Bruchzahigkeit) brachten folgende
Ergebnisse: Im Zugversuch wurde ein moéglicher Einfluss der Pulverfraktion auf die
mechanischen Eigenschaften durch unterschiedlich grolRe Werkstoffdefekte (Poren,
nichtmetallische Einschlisse) Uberdeckt. Dafur zeigte sich, dass das zur Herstellung
des Halbzeugs verwendete Umformverfahren (Schmieden und Walzen) einen
grolien Einfluss auf die Bruchfestigkeit austbt. Tatsachlich erreichten die Proben der
geschmiedeten Pulverklassen durch das Auftreten grofer Poren (> 200 um) eine
geringere Bruchfestigkeit als die Proben des gewalzten Stahls, bei denen keine
Poren, sondern kleinere nichtmetallische Einschliisse als bruchauslosende Defekte
festgestellt wurden. Da Werkstoffdefekte dieser Grole im S290PM normalerweise

-103-



H. Winkler Zusammenfassung

nicht vorkommen, hat sich hier die Unterbrechung des grofdtechnisch weitgehend
abgeschlossenen Herstellprozesses durch das Aussieben des Pulvers negativ auf
das Endprodukt ausgewirkt.

Die Bruchzahigkeitsprifung brachte das Ergebnis, dass die Bruchzahigkeit
weitgehend von der Pulverfraktion unabhangig ist. Die Unterschiede in der
gemessenen Bruchzahigkeit (maximal 0.7 MPa m'?) sind zu gering, um einen Trend
in der Veranderung der Bruchzahigkeit mit der Pulverfraktion angeben zu kénnen.
Uber einen bruchmechanischen Ansatz wurde gefunden, dass die GroRe der
plastischen Zone vor der Rissspitze in der Gro3enordnung der Karbidabstande liegt
und daher die Grofde der Karbide und Karbidcluster keinen nennenswerten Einfluss
auf die Bruchzahigkeit auslben.

In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass die mechanischen Eigenschaften, im
konkreten Fall des S290PM, weniger durch feineres Pulver, sondern viel mehr durch
eine konsequente Verringerung und Verkleinerung der Werkstoffinhomogenitaten
(Poren, nichtmetallische Einschlisse usw.) im Endprodukt optimiert werden. Erst
wenn es gelingt, die Abmessungen aller Fehlstellen im Stahl in die Gré3enordnung
der Karbide zu bringen, wird es moglich sein Uber eine feinere Verteilung kleinerer
Karbide eine Erhohung der Zahigkeit zu erzielen.
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