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A, Kerbschlagbiegearbeit

Bs Bainitendtemperatur (engl.: finish, f)

Bs Bainitstarttemperatur

dhki Netzebenenabstand

Ta Austenitisierungstemperatur

HRC Rockwellharte

Tr Anlasstemperatur (engl.: tempering, t)

HV Vickersharte

M; Martensitendtemperatur (engl.: finish, f)
Ms Martensitstarttemperatur

RA Restaustenit

REM Rasterelektronenmikroskop

RT Raumtemperatur

T Temperatur

Ty Ubergangstemperatur

ZTU Zeit- Temperatur- Umwandlungsschaubild
a Ferrit

a Martensit

Y Austenit

Ags5 Abkihlparameter in ZTU-Schaubildern, ist per Definition die

Abkiihlgeschwindigkeit von 800 auf 500°C in Sekunden x 10
nm Nanometer
kN Kilonewton
kV Kilovolt



Einleitung 1

1 Einleitung

Im Druckgussbereich kommen immer groBere Werkzeugabmessungen zum Einsatz,
wobei die heute eingesetzten Druckgussformen schon ein sehr hohes
Leistungsniveau erreicht haben. Neben einer guten Festigkeit sollten ebenso gute
Zahigkeitswerte erreicht werden. Um diese Forderungen zu erzielen, ist eine
geeignete Warmebehandlung unumganglich. Neben diesen Eigenschaften sind aber
auch andere Qualitdtsmerkmale, wie zum Beispiel gute Brandrissbesténdigkeit und
ein guter WarmverschleiBwiderstand gefordert. Diese vielen
Eigenschaftsforderungen sind teilweise auch einander widersprechend, somit ist bei
der Gesamtanforderung ein gewisser Kompromiss anzustreben.

Verwendet werden heutzutage mittel- bis hochlegierte Warmarbeitsstahle mit Chrom
als Hauptlegierungselement. Die  Warmeigenschaften  werden durch
Legierungselemente wie Molybdan, Vanadium oder auch Wolfram verbessert.

Die Firma Bohler Edelstahl GmbH & Co KG, welche bei dieser Diplomarbeit als
Projektpartner fungiert hat, hat in den letzten Jahren Projekte zur Entwicklung eines
neuartigen Warmarbeitsstahls durchgefthrt.

Ziel war es, einen kostenglinstigen Warmarbeitsstahl fiir Strukturbauteile zu
entwickeln. Typische Anwendungen sind zum Beispiel Fahrwerks- und
Karosseriekomponenten  fir die  Automobilindustrie.  Im  Vergleich  zu
Standardwarmarbeitsstahlen sollte diese Neuentwicklung eine gute
Durchvergutbarkeit bei guten Zahigkeitseigenschaften aufweisen. Aufgrund der
dinnen Wandstarke der Strukturbauteile ist eine gute Temperaturbestandigkeit eher
nebensachlich.

Nach mehrjahriger Forschung und Anpassung der Legierungselemente ergaben sich
vier Legierungen. Im Zuge dieser Diplomarbeit sollen optimale Parameter fUr eine
geeignete Warmebehandlung gefunden werden. Des Weiteren st eine
Eigenschaftscharakterisierung der vier Legierungen durchzufihren. Dazu z&hlen
neben der Geflgecharakterisierung auch Hartemessungen sowie Untersuchungen
zum Umwandlungsverhalten am Dilatometer. Darlber hinaus sollen mechanische
Eigenschaften wie die Kerbschlagarbeit charakterisiert werden.

Neben der angestrebten Eigenschaftscharakterisierung ist ein Vergleich der
Legierungen untereinander, aber auch mit dem Standardwarmarbeitsstahl W300
gefordert.
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2 Theoretische Grundlagen

2.1  Warmarbeitsstahle
2.1.1 Eigenschaften

Warmarbeitsstahle sind Werkzeugstahle, welche eine Einsatztemperatur von Uber
200°C annehmen und dieser dauerhaft ausgesetzt sind. Dieser Temperatur sind
abhangig vom Einsatzgebiet Temperaturspitzen Uberlagert. Durch die Berlhrung der
heiBen Werkstoffe mit den Werkzeugen kommt es also wéhrend der Formgebung
nicht nur zu einer mechanischen Beanspruchung, sondern zusatzlich zu einer
thermischen. Aus diesem Grund sind folgende Eigenschaften zu erfillen [1]:

o Warmzahigkeit
— Erhéhung der Brandrissbestandigkeit, Warmrissbestandigkeit
e Warmfestigkeit
— Sicherheit gegen Deformation
e Anlassbestandigkeit
— Ausreichende Arbeitsharte bei erh6hten Temperaturen
e WarmverschleiBwiderstand
— Verminderung von Erosion
e Temperaturwechselbestandigkeit
— Brandrisse werden verzogert
e Hohe Warmeleitfahigkeit
e Geringe Klebeneigung

Eine Anforderung an Warmarbeitsstéhle ist eine hohe Brandrissbesténdigkeit. Durch
die haufigen Temperaturwechsel im oberflachennahen Bereich des Werkzeugs
bilden sich netzférmig angeordnete Risse an der Oberflache. Diese Risse reichen
nur wenig ins Innere des Materials und weisen eine geringe Breite auf. Durch eine
erhéhte Brandrissbestandigkeit wird somit die Lebensdauer des Werkzeugs
verlangert und gleichzeitig eine Erhéhung der Oberflachenqualitdt des Gussteils
erreicht [1].

Durch eine gute Warmeleitfahigkeit wird die Warme an der Oberflache schneller
abgeleitet, was zu einer niedrigeren thermischen Beanspruchung fihrt. Dieser
Umstand wirkt sich ebenfalls positiv auf die Brandrissbestandigkeit aus [2].

Neben Brandrissen treten auch sogenannte Warmrisse auf. Diese Art von Rissen
kann durch eine gute Warmzahigkeit des Warmarbeitsstahls vermieden werden.
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Besonders bei Werkzeugen mit tiefer Gravur kénnen solche Warmrisse auftreten. Sie
entstehen aufgrund der Spannungen, welche durch die auftretende
Temperaturdifferenz zwischen Werkezugoberflache und Kern hervorgerufen werden.
Der Unterschied zu den Brandrissen liegt darin, dass diese Art der Risse weit in das
Werkzeug hineinreichen [1].

Neben der Warmzahigkeit ist auch eine gute Warmfestigkeit flir die auftretenden
thermomechanischen Belastungen von entscheidender Bedeutung [1].

Durch die Warmeeinwirkung wahrend des Betriebs ist eine Veranderung dieser
Eigenschaften méglich. Um diese Anderung zu verhindern, ist eine erhdhte
Anlassbestandigkeit erforderlich [1].

Voraussetzung fir eine gute Formstabilitat ist der Widerstand des Werkzeugs gegen
Erosion, Oxidation und Hochtemperaturkorrosion. Dies wird durch einen guten
WarmverschleiBwiderstand erreicht. Auch die Klebeneigung in Bezug auf die zu
verarbeitenden Materialien ist von Bedeutung. Eine geringe Klebeneigung bedeutet
eine leichte Trennung von Werkzeug und Werkstlick. Durch diese Eigenschaft
werden auch gleichzeitig die Oberflachenqualitat verbessert und die Standzeit der
Werkzeuge verlangert [1].

2.1.2 Handhabung im Einsatz

Fir eine lange Lebensdauer der Werkzeuge ist nicht nur eine gute
Eigenschaftscharakteristik, sondern auch die richtige Handhabung im Einsatz von
entscheidender Bedeutung. So ist zu beachten, dass die Formen langsam Uber den
gesamten Querschnitt vorgewarmt werden. Bei niedrigschmelzenden Legierungen
soll diese Vorwarmtemperatur bei rund 150°C liegen, bei hochschmelzenden
Legierungen bei 350°C. Diese MaBnahme soll zu einer Verringerung der
Brandrissbildung flhren [3].

Die thermische Werkzeugbelastung kann ebenfalls durch Kidhlung wahrend des
Einsatzes minimiert werden. Dabei muss darauf geachtet werden, dass sich keine
Spannungsrisse ausbilden. Darum muss die Kihlung an die Warmebelastung
angepasst werden [4].

Ebenso kann die = Werkzeuglebensdauer durch  ein  mehrstindiges
Spannungsarmglihen bei Temperaturen von 30-50°C unter Anlasstemperatur erhéht
werden [4].

2.1.3 Herstellungsrouten

Neben den Eigenschaften und der Handhabung im Einsatz ist auch die Herstellung
der Werkzeuge flr die Lebensdauer wichtig. Die schmelzmetallurgische Herstellung
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Uber die Elektrolichtbogenofenroute ergibt je nach Anwendung verschiedene
Stahlgiten (siehe Abbildung 1) [4].

Schmelzen Sekundarmetallurgie GieBen | Umschmelzen Diffusionsgliihung
Melting Secondary Metallurgy | Casting Remelting Homogenising
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Abbildung 1: Schmelzmetallurgische Herstellungsverfahren von Warmarbeitsstéhlen bei Béhler
Edelstahl in Kapfenberg [4]

Laut Abbildung 1 werden Warmarbeitsstahle nach drei Verfahren angefertigt:

e Konventioneller Blockguss (ISODISC)
e Elektroschlackeumschmelzverfahren (ESU-Verfahren) (ISOBLOC)
e Vakuumlichtbogenofen (VLBO) (VMR)

AnschlieBend erfolgen die Formgebung sowie die Warmebehandlung [4].

Abhangig vom gewahlten Herstellungsweg ergeben sich auch unterschiedliche
Eigenschaften. Hauptséchlich ist dieser Umstand auf die verschiedenen
Reinheitsgrade und Homogenitaten zurlckzufthren. In Abbildung 2 ist der
allgemeine Zusammenhang zwischen der Zahigkeit in Abhangigkeit vom
Herstellungsverfahren dargestellt.

Zum Beispiel nimmt die Zahigkeit mit verbessertem Reinheitsgrad und verbesserter
Mikrohomogenitat zu [4,5].
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Abbildung 2: Umschmelzverfahren vs. Zahigkeit von verschiedenen Herstellgiten [4]

2.2 Wirkungsweise von Legierungselementen in Warmarbeitsstahlen

In CrMoV- legierten Warmarbeitsstdhlen sind Kohlenstoff, Chrom, Molybdan sowie
Vanadium die wichtigsten Legierungselemente. Die Elemente Silizium und Mangan
erfullen ebenfalls ihre Aufgabe in diesen Stahlen.

Das wichtigste Legierungselement ist Kohlenstoff. Er sorgt flr die martensitische
Hartung und die Bildung von Karbiden und Sonderkarbiden. Abhéngig vom
Anwendungsgebiet liegt der Anteil an Kohlenstoff zwischen 0,2-0,5 % [6,7].

In den folgenden zwei Kapiteln werden der Einfluss der Legierungselemente auf das
Umwandungsverhalten als auch jener auf die mechanischen Eigenschaften an
gebrauchlichen Warmarbeitsstahlgiten diskutiert.

2.2.1 Einfluss auf die Umwandlungscharakteristik

Der Einfluss der Legierungselemente soll anhand der heute gebrauchlichen
Warmarbeitsstahlgiten X 38 CrMoV 5-1, X 40 CrMoV 5-1, X 38 CrMoV 5-3 und
X 32 CrMoV 3-3 veranschaulicht werden [8-10].

Tabelle 1 zeigt die chemischen Zusammensetzungen dieser Legierungen:
Tabelle 1: Legierungszusammensetzung in Gew. % [11-14]

X 38 CrMoV 5-1 | X 40 CrMoV 5-1 | X 38 CrMoV 5-3 | X 32 CrMoV 3-3
C 0,38 0,39 0,38 0,31
Si 1,1 1,1 0,4 0,3
Mn 0,4 0,4 0,4 0,35
Cr 5,0 52 5,0 2,9
Mo 1,3 1,4 2,8 2,8
Vv 0,4 0,95 0,55 0,5
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Tabelle 1

zeigt, dass hauptsachlich die Legierungselemente Chrom, Silizium,

Molybdén sowie Vanadium in ihrem Mengenanteil Unterschiede aufweisen. Den

Einfluss auf die Umwandlungscharakteristik zeigen die Zeit-Temperatur-
Umwandlungs-Schaubilder (ZTU) (siehe Abbildung 3):
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Abbildung 3: ZTU-Schaubilder der Warmarbeitsstahlgiten X 38 CrMoV 5-1 a) X 40 CrMoV 5-1 b) X 38
CrMoV 5-3 ¢) und X 32 CrMoV 3-3 d) [11-14]

Aufgrund der

unterschiedlichen chemischen Zusammensetzung zeigen die

untersuchten Stahle Unterschiede in der Lage und der Ausdehnung der einzelnen

Umwandlungsstufen.

Alle vier Warmarbeitsstahlgiten weisen eine Trennung

zwischen Perlit- und der Zwischenstufe durch einen metastabilen Austenit auf [15].
Von den Legierungselementen ist vor allem Chrom daflir verantwortlich, dass es die
diffusionsgesteuerte Umwandlung von martensitischen Stéhlen stark beeinflusst,
indem es die Umwandlung zu langeren Zeiten verschiebt [16].
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Der Vergleich der ZTU-Schaubilder der Legierungen X 38 CrMoV 5-1 und
X 32 CrMoV 3-3 (siehe Abbildung3a bzw. Abbildung 3d), zeigt diesen
Chromeinfluss.

Waéhrend sich bei Abbildung 3a, der mit 5 % Chrom legierte X 38 CrMoV 5-1 noch
bei Ag5 = 3,5 vollstandig martensitisch umwandelt, so hat sich beim X 32 CrMoV 3-3
(Abbildung 3d) bei diesem Abklhlparamter 70 % Bainit und 30 % Martensit gebildet.
Dieser Unterschied lasst sich hauptsachlich auf den abgesenkten Chromgehalt im
X 32 CrMoV 3-3 zurickflhren [16].

Um die ZTU-Diagramme miteinander zu vergleichen, bedarf es einer gleichen
Austenitisierungstemperatur. Nach [15] erfolgte die Hartung bei 1050°C was die
ZTU-Diagramme der Warmarbeitsstahlguten X 40 CrMoV 5-1 und X 38 CrMoV 5-3
miteinander vergleichbar macht (siehe Abbildung 4).

Ta = 1050°C 3

Abbildung 4: ZTU-Schaubilder der Warmarbeitsstahlgiten X 40 CrMoV 5-1 a) und X 38 CrMoV 5-3 b)
[15]



Theoretische Grundlagen 8

Bei Betrachtung der Warmarbeitsstahle aus Abbildung 4 zeigt sich, dass die
Legierung X 40 CrMoV 5-1 bis zu einer Zeit von ~10° Sekunden martensitisch
umwandelt, der Warmarbeitsstahl X 38 CrMoV 5-3 hingegen bereits um einiges
friher Zwischenstufengefliige aufweist und nicht mehr rein martensitisch ist. Dieser
Umstand ist auf den erhdhten Siliziumgehalt in der Legierung X 40 CrMoV 5-1
(1,1 %) im Vergleich zu 0,4 % beim X 38 CrMoV 5-3 zu erklaren. Auch die in [17]
durchgefihrten Versuche spiegeln diese Sachverhalte wieder. Darin werden
dilatometrische Versuche am Warmarbeitsstahl X 32 CrMoV 3-3 mit verschiedenen
Siliziumgehalten  (bei  sonst  unveradnderter  Legierungszusammensetzung)
durchgefiihrt. Es zeigte sich, dass mit steigendem Siliziumgehalt die Bildung von
Zwischenstufengefiige zu langeren Zeiten verschoben wurde. Auch die
Umwandlungstemperaturen erhdéhen sich mit steigendem Siliziumgehalt.

Neben den bereits erwahnten Legierungselementen verschieben auch Molybdan
sowie Mangan die Bainitumwandlung zu langeren Zeiten [8,9,16,18].

Generell zeigen die ZTU-Schaubilder der vier betrachteten Warmarbeitsstahle eine
abgesenkte Ms-Temperatur bei erhdhtem Legierungsgehalt und steigender
Austenitisierungstemperatur. Dabei senken vor allem die Legierungselemente Cr, Si
sowie Mo und Mn die Martensitstarttemperatur [8,18,19].

2.2.2 Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften

Der Einfluss der Legierungselemente auf die mechanischen Eigenschaften ist flir den
Einsatz von Warmarbeitsstadhlen von entscheidender Bedeutung. Dabei sind vor
allem eine gute Hartbarkeit (Fahigkeit eines Stahles, durch Harten oberflachlich oder
durchgreifend eine stark gesteigerte Harte aufgrund von Martensit- oder
Zwischenstufengefiige  anzunehmen), die Anlassbestandigkeit (thermische
Bestandigkeit) sowie die Zahigkeit neben anderen Eigenschaften wichtig [6].

Anhand von Harte-Anlass-Kurven verschiedener Warmarbeitsstahlgtten soll der
Einfluss der Legierungselemente im Folgenden beschrieben werden.

Abbildung 5 zeigt die vier Harte-Anlass-Kurven der Warmarbeitsstahlgtten
X 38 CrMoV 5-1, X 40 CrMoV 5-1, X 32 CrMoV 3-3 und X 38 CrMoV 5-3:
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Ta=1040°C
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Abbildung 5: Harte-Anlass-Kurven der Warmarbeitsstahlgiiten X38 CrMoV 5-1, X40 CrMoV 5-1, X32
CrMoV 5-1 und X38 CrMoV 5-3 [15]

Betrachtet man die Harte-Anlass-Kurven aus Abbildung5 so ist vor allem ein
Unterschied zwischen den Kurven der Warmarbeitsstahlgiten X 38 CrMoV 5-1 bzw.
X 40 CrMoV 5-1 zu den Legierungen X 38 CrMoV 5-3 und X 32 CrMoV 3-3
erkennbar. Dies ist vor allem durch Silizium- bzw. Chromunterschiede in der
Legierungszusammensetzung  begrindet. Wahrend bei den Legierungen
X 38 CrMoV 5-1 und X 40 CrMoV 5-1 Silizium mit ~1 % zulegiert ist, sind bei den
anderen beiden Legierungen Gehalte <0,5% gegeben. Dieser
Legierungsunterschied zeigt sich ebenfalls beim Chrom mit 5,3 % bei den
Legierungen X 38 CrMoV 5-1 und X 40 CrMoV 5-1 sowie 5 % beim X 38 CrMoV 5-3
und nur 3 % beim X 32 CrMoV 3-3 [15].

Silizium wird vor allem durch seine mischkristallverfestigende Wirkung bis zu 1 % zu
Warmarbeitsstahlen zulegiert. Dadurch wird eine Hartesteigerung von 1-2 HRC
erreicht [8,9,16,20].

Dieses Verhalten bestatigen die Versuche in [17]. Dabei wurden dem
Warmarbeitsstahl X 32 CrMoV 3-3 Gehalte bis zu 1,8 % Silizium zulegiert, welche
Festigkeitsvorteile bis zu einer Anlasstemperatur von 600°C brachten.

Versuche mit unterschiedlichen Gehalten an Silizium im X 38 CrMoV 5-1 zeigten
neben der Hartesteigerung auch eine Verschiebung des Sekundarhartemaximums
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zu niedrigeren Temperaturen bei erhdéhtem Siliziumgehalt. Silizium behindert die
Bildung von Zementit, dadurch ist mehr Kohlenstoff zur Bildung von Karbiden
vorhanden, welche schon bei niedrigeren  Anlasstemperaturen  zum
Sekundérhartepeak flihren [21].

Neben Silizium ist das Legierungselement Chrom flr den charakteristischen Verlauf
der Harte-Anlass-Kurven aus Abbildung 5 verantwortlich. Aus [22] geht hervor, dass
sich erhéhte Chromgehalte positiv auf die erreichbare Harte beim Anlassen
auswirken. AuBerdem verschiebt sich das Sekundarhartemaximum bei erhdhten
Chromgehalten zu niedrigeren Anlasstemperaturen. Als Karbidbildner bildet Chrom
die Sonderkarbide MC, MgC, M7;C3 und Mx3Cs, welche sich beim Anlassen sekundar
ausscheiden und die Harte im vergiteten Zustand erhéhen. Chrom wird jedoch nur
zum Teil im Karbid abgebunden, der restliche Chromgehalt wird in der Matrix geldst
und fuhrt hier durch Mischkristallverfestigung ebenfalls zu einer Hartesteigerung
[8,9,16].

Abbildung 6 zeigt Harte-Anlass-Kurven bei erhdéhten Mangangehalten und
gleichzeitig abgesenkten Chromgehalten.
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Abbildung 6: Harte-Anlass-Kurven des X 40 CrMoV 5-1 bei unterschiedlichen Chrom- bzw.
Mangangehalten [23]

Durch den erhéhten Mangangehalt fallt die Harte im Bereich des
Sekundarhartemaximums zwar etwas ab, jedoch zeigt sich eine bessere
Anlassbestandigkeit bei Anlasstemperaturen Uber 600°C. Prinzipiell verbessert
Mangan die Hartbarkeit bei gleichbleibenden Chromanteilen [8,16,19,23].

Neben den bereits erwahnten Legierungselementen fehlen noch Vanadium sowie
Molybdén welche als Karbidbildner wirken und sich wahrend des Anlassens
sekundar ausscheiden. In [24] konnten abhangig vom Wé&rmebehandlungszustand
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des Warmarbeitsstahles X 38 CrMoV 5-1 verschiedene Karbide nachgewiesen
werden. So wurden im vergUteten Zustand hauptsachlich die durch Molybdan und
Vanadium gebildeten MC- bzw. M,C-Karbide gefunden, welche sich fir die
Sekundérharte verantwortlich zeigen [20].

Neben der Aufgabe als Karbidbildner verbessern die Elemente Vanadium und vor
allem Molybdan die Anlassbesténdigkeit. Dies zeigt sich bei den Legierungen
X 38 CrMoV 5-3 und X 32 CrMoV 3-3  (Molybdéangehalt 2,8 %) in Abbildung 5
[8,9,16].

Nun ist aber nicht nur eine hohe Harte entscheidend, sondern auch eine
vergleichsweise gute Zahigkeit fir das Eigenschaftsprofil eines Warmarbeitsstahls
von Bedeutung. Die Auswirkung von erhéhten Siliziumgehalten wurde in [17]
ausfihrlich anhand der Warmarbeitsstahlgiite X 32 CrMoV 3-3  diskutiert.
Kerbschlagversuche zeigten, dass, mit Ausnahme der Raumtemperatur, die
Versuchslegierung mit 1 % Silizium Ober den gesamten Priftemperaturbereich am
besten Abschnitt. Bei Raumtemperatur zeigte die Legierung mit 0,29 % Silizium das
beste Ergebnis. Die Ergebnisse der Legierung mit 1,82 % Silizium zeigten hingegen
die schlechteste Kerbschlagzahigkeit Gber den gesamten Temperaturbereich [17].
Der Einfluss des Chroms wird in [22] detailliert diskutiert. Dem Warmarbeitsstahl
X 38 CrMoV 5-1 werden dabei Chromgehalte von bis zu 7,8 % zulegiert.
Kerbschlagversuche an den verguteten Versuchslegierungen zeigten, dass bei
Raumtemperatur die Legierungen mit 5% bzw. 6,5% deutlich bessere
Zahigkeitswerte erreichen als die Legierung mit 7,8 %. Die Ursache dirfte im
erh6éhten Karbidgehalt der Probe mit 7,8 % Chrom liegen. Die Chromkarbide M7Cs
sowie Mx3Cg kdnnen sich an den Korngrenzen anlagern und kdénnen so zu einer
Verschlechterung der Kerbschlagzahigkeit fuhren [20,22].

Molybdéan bildet Mischkarbide, welche bei groBen Blockabmessungen agglomerieren
kénnen und so die Zahigkeit herabsetzen. Ebenso kann sich ein erhéhter
Vanadiumgehalt aufgrund von voreutektoiden Karbidausscheidungen negativ auf die
Zahigkeit auswirken [8,16].

Neben der chemischen Zusammensetzung sind jedoch auch andere Faktoren fur
gute Zahigkeitseigenschaften mit von Bedeutung. Eine Erhéhung der
Austenitisierungstemperatur zeigte bei Kerbschlagversuchen der verglteten
Warmarbeitsstahle X 40 CrMoV 5-1 bzw. X 38 CrMoV 5-3 eine Verminderung der
Kerbschlagzahigkeit [25].

Das Gluhgefiige von Warmarbeitsstahlen kann ebenfalls einen Einfluss auf die
Zahigkeit haben. So koénnen starke Seigerungszeilen das Vergltungsgeflige
dahingehend veréandern, dass im Bereich der Zeilen ein héherer Restaustenitgehalt
oder ein stabilerer Martensit vorliegt. Darum kann es vorkommen, dass auch nach
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mehrmaligem Anlassen nicht entspannter Martensit mit héherer Harte gegenlber
dem Grundgefiige vorliegt und so die Zahigkeitseigenschaften verschlechtert [26].

2.3 Warmebehandlung von Warmarbeitsstahlen

Warmarbeitsstahle werden zum Erreichen der optimalen Einsatzeigenschaften einer
Warmebehandlung unterzogen. Die Formherstellung erfolgt meist im weichgegliihten
Zustand. Das Weichglihen strebt die Erzeugung einer ferritischen Grundmatrix mit
eingelagerten, kugelférmigen Karbiden an, das heiB3t den Zustand geringster Harte
des Stahls. Abbildung 7 zeigt das Aussehen eines weichgeglihten Gefliges [7,8,16].

Weichgluhkarbide
. 10 pm

Abbildung 7: Weichgegliihter Geflgezustand eines Warmarbeitsstahls vom Typ X 38 CrMoV 5-1
(Bdhler-Markenname W300), 10%-ige HNO3-Atzung [16]

Die Art der Karbide ist fir das Eigenschaftsprofil der Warmarbeitsstahle von
entscheidender Bedeutung:

Grobe Karbide:

Sind die Karbide groB, so kdnnen sich 6rtliche Spannungskonzentrationen
ergeben. Liegen diese Karbide an den Korngrenzen und sind sie auch nach
dem Verglten noch dort vorzufinden, so koénnen sich aufgrund der
Temperaturwechselbeanspruchung bevorzugt Risse an den ehemaligen
Austenitkorngrenzen bilden [8].
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Kleine Karbide:

Kleine Karbide haben den Vorteil, dass sie bei der Austenitisierung leichter in
Lésung gehen und so eine gleichmaBige Verteilung der Legierungselemente
gewahrleisten. Aufgrund des stark Ubersattigten Mischkristalls und der damit

verbundenen besseren Kriechbestandigkeit

verbessert

sich auch die

Temperaturwechselbesténdigkeit. AuBerdem werden die Eigenspannungen
nach dem Harten vermindert [8].

Abbildung 8 gibt einen Uberblick Gber alle gangigen Warmebehandlungsverfahren,
wobei im Folgenden auf das Harten Uber den gesamten Querschnitt und das
Anlassen bei Temperaturen Uber 500°C eingegangen wird:

I Hérten Anlassen Gliihen Thermochemische Diffusion
| |
| -——-{ Erholungsglithen h fol Hirtung:
l__ Hérten Uber Anlassen bei = L— 0 Tle "{Ch‘ffande Hartung
i den gesamien M Temperatur Rekristallisations- t Sulfidieren
| Querschnitt < 200°C | gliihen
T Spann - -
t—{_Randschichtharten Anlassen bei 2 gﬂﬂizarm Nitrieren
S —{Nitrocarburieren
Harten 500 bis 600 °C Weichgliihen
— aufgekohiter Teile = Vergliten = Mit nachfolgender Hartung
= Einsatzharten GKZ-Glihen
= Auslagern - | Aufkohlen
Normalgluhen
rbonitrier
=
o Bainitistersn bzw. -behandeln Wahlweise ohne/mit Hartung:
—{_Grobkomglihen —{__ Borieren ]
—| Chromieren

Abbildung 8: Ubersicht liber Warmebehandlungsverfahren [27]

Wie bereits anfangs erwahnt, muss der Stahl, um gewisse Einsatzeigenschaften zu
erreichen einer geeigneten Warmebehandlung unterzogen werden. Dies wird durch
Verglten (Harten + Anlassen) erreicht.

2.3.1 Harten

Unter Harten (Abschreckharten) eines Stahls versteht man das Abklhlen aus dem
Temperaturbereich der festen Ldésung mit einer Geschwindigkeit, bei der die
Umwandlung zu Perlit- bzw. Zwischenstufengeflige nicht stattfindet, sondern die
Martensitbildung eintritt. Der Stahl wird dadurch in den Zustand der héchsten Harte
gebracht. Nach der Definition in DIN EN 10052 kann es auch vorkommen, dass
neben dem Martensitgefliige auch geringe Teile an Bainit (Zwischenstufengefiige)
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vorkommen, da abh&ngig vom Austenit nicht immer eine Umwandlung ausschlieBlich
in Martensit mdglich ist [7,27].

Generell werden Warmarbeitsstéhle bei Temperaturen Uber 900°C gehartet. Wobei
sich die Austenitisierungstemperatur nach der Loslichkeitsgrenze der Karbide richtet.
Sie wird so gewahlt, dass ~1 % der Sekundéarkarbide unaufgeldst bleibt. Diese
Karbide stabilisieren die Austenitkorngrenzen und verhindern so ein Kornwachstum
wahrend des Hartens. Wachsen die Austenitkérner, so ergibt sich auch ein gréberer
Martensit. Besonders die Zahigkeitseigenschaften hédngen stark von der KorngréBe
ab. Bei Kornwachstum ist mit einem Verlust an Zahigkeit zu rechnen [8,16].

Mittels Thermocalc kann die Ldslichkeitsgrenze der Karbide berechnet werden. In
Abbildung 9a-b wird die Léslichkeitstemperatur der Stahle X 38 CrMoV 5-1 (W300)
bzw. X 38 CrMoV 5-3 (W303) im Phasendiagramm dargestellt [16].

Es ist ersichtlich, dass erst ab 1000 bis 1100°C Mischkarbide, MC, MgC, M-Cas,
M23Cs, sekundar ausgeschieden werden. Abhangig von der Konzentration der
Elemente, welche Karbide bilden (Cr, V, Mo, W, C), steigt auch die
Léslichkeitstemperatur. Die Obergrenze der Temperatur, bei der gehartet werden
kann, ist 1080°C, da darUber die Gefahr von Verzug und Harterissen steigt [8,16].
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Abbildung 9: Phasendiagramm X 38 CrMoV 5-1 a) und X 38 CrMoV 5-3 b) in Abhangigkeit des
Kohlenstoffgehalts [16]

Der héhere Molybdangehalt (3 %) in der Legierung X 38 CrMoV 5-3 (Abbildung 9b)
zeigt, dass im Vergleich zu der in Abbildung9a dargestellten Legierung
(1 % Molybdan) auch die Léslichkeitstemperatur von 1004°C auf 1078°C steigt [16].
Abbildung 10 zeigt einen schematischen Verlauf des Verglitungsprozesses, welcher
sich aus Harten und mehrmaligem Anlassen zusammensetzt.
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Lislichkeitstemperatur der Sekundarkarbide
1000 Harten
Erwarmsn Luft, 4, Wakuum

BOO | mit Wearwdrrmstufen
3
T “mehrmaliges Anlasaen”
=]
=
it}
£ a0
L
=

200

a

Zeit

Abbildung 10: Warmebehandlung eines Warmarbeitsstahls [16]
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Wie aus Abbildung 10 hervorgeht, beginnt der Vergltungsprozess mit dem bereits
oben erwahnten Harten. Dabei durchlauft er mehrere Vorwarmstufen um
Warmespannungen maéglichst zu vermeiden. Die ferritische Matrix wird austenitisiert
und die Weichglihkarbide werden in Lésung gebracht. Um eine gleichmaBige
Verteilung der Legierungselemente zu erreichen, wird der Warmarbeitsstahl
abhangig von den Abmessungen 15 bis 60 Minuten auf Austenitisierungstemperatur
gehalten. Das Abschrecken erfolgt danach je nach Legierungszusammensetzung,
Werkzeuggeometrie und Abmessung in Ol, im Warmbad oder im Vakuumofen mit
Druckstickstoff als Abschreckmedium. Heutzutage erfolgt fast ausschlieBlich eine
Vakuumwarmebehandlung [7,8,28].

MaBgebend fur die Umwandlung in Martensit ist die kritische Abklhlgeschwindigkeit.
Es wird in obere und untere kritische Abkuhlgeschwindigkeit unterschieden. Die
untere kritische Abkihlgeschwindigkeit bezeichnet die Abkihlgeschwindigkeit bei der
zum ersten Mal Martensit im Geflge auftritt. Die obere kritische
Abkuhlgeschwindigkeit bezeichnet hingegen die Abkuhlgeschwindigkeit bei der
ausschlieBlich Martensit auftritt.
Es soll durch die Wahl von geeigneten Legierungselementen eine mdglichst geringe
kritische  AbkuUhlgeschwindigkeit erreicht werden, um auch bei groBen
Blockabmessungen 100 % Martensit Gber den gesamten Querschnitt zu erreichen.
Wird die obere kritische Abkuhlgeschwindigkeit Gberschritten, so findet keine
diffusionsgesteuerte  Umwandlung statt. Beide Grenzen der kritischen
Abkuhlgeschwindigkeit sind vom C-Gehalt, vom Gehalt an Legierungselementen und
der Austenitisierungstemperatur abhangig [7,29-31].
Neben den gerade erwahnten Einflussfaktoren sind die im Werkstlck tatsachlich
erreichten Abkulhlgeschwindigkeiten hauptsachlich von folgenden Gegebenheiten
abhangig:

a) Spezifische Warme und Warmeleitfahigkeit des Stahls [7]

b) Hartemittel [7]

c) Form, GréBe und des Werkstiicks [7]

Um eine Martensitbildung einzuleiten, ist eine gewisse Unterkihlung zur Erzeugung
der notwendigen Dehnungs- und Grenzflachenenergie vonnéten. Die diffusionslose
Schiebungsumwandlung zu Martensit (a‘) tritt dann im Temperaturbereich ab Mg
(Martensitstarttemperatur) bis zu M; (engl.: martensite finish temperature) ein. Dieser
Temperaturbereich findet sich bei Warmarbeitsstahlen von 200°C bis 300°C wieder.
Die  Martensitstarttemperatur ist abhdngig vom C-Gehalt und den
Austenitisierungsbedingungen (Temperatur und Dauer), wird aber von der
Abkuhlgeschwindigkeit kaum beeinflusst, im Gegensatz zur Mf, die bei abnehmender
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Abkuhlgeschwindigkeit sinkt. Des Weiteren sinkt sie bei steigendem C-Gehalt und
erh6htem Gehalt an Legierungselementen. Durch die bei der Abkdhlung
stattfindende Volumenszunahme von ca. 4 % entstehen Druckspannungen, durch
die die Martensitbildung vorlaufig zum Erliegen kommt. Sinkt die Temperatur jedoch
weiter (weitere Unterklihlung), so werden diese Spannungen wieder abgebaut und
eine weitere Umwandlung ist méglich. Stoppt die Abkihlung zur Génze, so kommt
auch die a‘-Umwandlung zum Erliegen (athermischer Prozess) [6,32-36].

Aufgrund der Verschiebung von Ms und M; zu niedrigeren Temperaturen und der y-
Stabilisierung durch den eingelagerten Kohlenstoff kommt es nur zu einer
unvollstdndigen a‘-Umwandlung. Es bleibt ein sogenannter Restaustenit, also nicht
umgewandeltes y zurlck. Dieser Anteil an nicht umgewandelten Austenit ist durch
Verzerrungsspannungen zu erkldren, die durch die =zuletzt umgewandelten
Volumenbereiche induziert werden und eine weitere a‘-Umwandlung
unterdriicken [33].

2.3.2 Anlassen

Der Anlassprozess dient =zur Einstellung der dem Verwendungszweck
entsprechenden Eigenschaften und erfolgt in mehreren Stufen. Im geharteten
Zustand besitzt der Martensit ein tetragonal verzerrtes Gitter und somit
unzureichende Zahigkeit. Aus diesem Grund und weil im Hartegeflige Restaustenit
vorhanden ist, werden Warmarbeitsstahle nach dem Harten mehrmals zwischen
500°C und 650°C angelassen [16,37].

Beim Anlassen verliert der Martensit seine Tetragonalitdt sowie seine hohe
Versetzungsdichte. Gleichzeitig verlieren die martensitischen Kristalle einen Teil ihrer
Harte [16].

Aus dem Restaustenit scheiden sich beim erstmaligen Anlassen Karbide aus und
senken so den C-Gehalt in der Lésung. Aufgrund dessen tritt ein Anstieg der Ms- und
der Mi-Temperatur des RA auf, was beim nachfolgenden Abklhlen eine
Umwandlung in kubischen Martensit bewirkt. Deshalb werden Warmarbeitsstahle
mehrmals angelassen, um einen nicht angelassen Martensit zu vermeiden [37].

Gleichzeitig zu den gerade erwahnten Prozessen scheiden sich koharent und/oder
teilkoharent festigkeitssteigernde, nanometergroBe Sekundarhartekarbide in der
metallischen Matrix aus, welche wiederum einen Harteanstieg bewirken. Die
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Annahme besagt analog zu Schnellarbeitsstédhlen, dass es sich dabei um
zigarrenférmige M>C sowie plattenférmige MC Karbide handelt [38-41].

Der Volumenanteil dieser Sekundéarhartekarbide nimmt in etwa 5 Vol.% ein.
Bevorzugte Keimbildungsstellen sind dabei Martensitplattengrenzen,
Zwillingskorngrenzen in den Martensitplatten und Versetzungen [38,39].

Parallel zum Ausscheidungsprozess findet auch ein Vergréberungsprozess der
Sekundarhartekarbide statt, was zu einem Harteabfall bei hdéheren
Anlasstemperaturen fihrt. Die metastabilen Sekundarhartekarbide wandeln sich
schlieBlich in die stabilen Karbide M;Cs, M23Ce, MgC und MC um [6,42].

Die Auswirkungen der eben beschriebenen Prozesse sind in Abbildung 11
schematisch dargestellt.

Bzobachtete Anlalkurve

==== Auswirkung des Martensitzerfalls
== == Auswirkung des Restaustenitzerfalls
und Ausscheidungsharte

Harte

Anlal3temperatur
Abbildung 11: Schematische Harte-Anlass-Kurve eines Warmarbeitsstahls [16]
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3 Experimentelles

3.1 Untersuchte Werkstoffe und Werkstoffzustande
3.1.1 Untersuchte Legierungen

Bei den untersuchten Legierungen handelt es sich um
Warmarbeitsstahlentwicklungen der Firma Béhler Edelstanl GmbH & Co KG. Der
Werkstoff liegt dabei in vier verschiedenen Legierungszusammensetzungen vor und
befindet sich im weichgeglihten Zustand. Die Bezeichnung der vier Legierungen und
deren chemische Zusammensetzung sind in Tabelle 2 wiedergegeben.

Als Vergleich zu den vorliegenden Legierungen soll der Bohler W300, ein
hochlegierter, sekundarhartender CrMoV-Stahl (X 38 CrMoV 5-1) herangezogen
werden, welcher ebenfalls in Tabelle 2 angefuhrt ist [19].

Tabelle 2: Nominelle Zusammensetzung der untersuchten Warmarbeitsstahlgiiten W370B, W370C, W370D bzw.
W370H in Gew. %, bestimmt mittels Rontgenfluoreszenzanalyse und W300 bestimmt durch eine Verbrennungs-
und Réntgenfluoreszenzanalyse

C Si Mn Cr Mo \'}

W370B 0,30 0,20 0,60 5,90 0,80 0,40
W370C | 0,30 0,70 0,60 6,00 0,80 0,30
W370D | 0,30 0,30 0,60 6,60 0,80 0,50
W370H 0,30 0,90 0,60 7,00 0,80 0,40
W300 0,38 1,10 0,40 5,00 1,30 0,40

3.1.2 Aufnahme von Harte-Anlass-Kurven

In der vorliegenden Arbeit wurde an den vier Legierungen eine Olhdrtung am
Department Metallkunde und Werkstoffprifung in einem Kammerofen durchgeflhrt.
Zu Beginn wurde der Ofen auf die notwendige Austenitisierungstemperatur
aufgeheizt. Durch die Anwendung eines externen Thermoelements in der Mitte des
Kammerofens wurde die Temperaturabweichung zur Anzeige des Ofens selbst
bestimmt, um eine Kkorrekte Hartetemperatur einzustellen. Die optimale
Hartetemperatur richtet sich nach der Ld&slichkeitsgrenze der Karbide und wurde
durch mehrere Vorversuche am Dilatometer und durch die Software Thermocalc
bestimmt. Die genaue Vorgehensweise zur Bestimmung der optimalen
Hartetemperatur wird im Kapitel 4 naher erklart.
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Die angewendeten Hartetemperaturen beliefen sich bei den Legierungen W370B und
W370C auf 960°C und bei den Legierungen W370D sowie W370H auf 980°C. Die
Haltezeit auf Hartetemperatur betrug 30min, danach erfolgte eine Olabschreckung.

Nach der Olabschreckung folgte der Anlassprozess in mehreren Stufen. Dabei sollen
sich die Anwendungseigenschaften verbessern und eine Arbeitsharte von
44-46 HRC erreicht werden. Der Anlassprozess erfolgte bei Temperaturen zwischen
480°C und 640°C und wurde ebenfalls am Department fir Metallkunde und
Werkstoffprifung in einem Kammerofen der Firma Nabertherm fur 3 x 1 Stunde mit
anschlieBender Luftabkihlung durchgefihrt. Ziel war es, die notwendige
Anlasstemperatur fir die oben genannte Arbeitsharte experimentell zu ermitteln.

3.2 Thermoanalytische Untersuchungen
Dilatometerversuche

Bei der Dilatometrie handelt es sich um eine thermoanalytische Methode, welche die
linear thermische Ausdehnung eines Werkstoffs wahrend der Warmebehandlung bei
vernachlassigbar kleiner Krafteinwirkung misst [43].

Anwendung findet dieses Verfahren bei der Analyse von Phasen- und
Geflgeumwandlungen hinsichtlich Umwandlungstemperatur und Phasenmenge
sowie in der Erstellung von Zeit-Temperatur-Umwandlungs- (ZTU-) Schaubildern. So
kénnen wichtige Voraussagen Uber die sich einstellende Mikrostruktur flr die
praktische Durchfihrung von Warmebehandlungen getroffen werden und die y-
Umwandlungscharakteristik bei kontinuierlicher Abkihlung in Abhangigkeit der
chemischen Zusammensetzung bestimmt werden. Entscheidend daflr ist die
ausgewahlte Abkulhlgeschwindigkeit, welche auch gleichzeitig die Kinetik der
Phasenumwandlung darstellt [29].

Aus diesem Grund wurde fiir jede Legierung ein kontinuierliches ZTU-Schaubild
aufgenommen.

Die Messungen in dieser Arbeit wurden am Department flir Metallkunde und
Werkstoffprifung mittels eines Abschreck- und Umformdilatometers des Typs DIL
805A/D der Firma Bahr Thermoanalyse GmbH mit programmierten
Temperaturverlaufen durchgefiihrt. Die Proben mit einem Durchmesser von 4 mm
und einer Lange von 10 mm wurden im weichgeglihten Zustand zwischen zwei
Quarzstempeln platziert und unter Vakuum (< 5:10™* mbar) induktiv in einer Zeit von 3
Minuten auf Austenitisierungstemperatur (W370B bzw. W370C = 960°C und W370D
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bzw. W370H = 980°C) aufgeheizt. Auf dieser Temperatur wurden die Proben dann
30 Minuten isotherm gehalten und anschlieBend mit unterschiedlichen exponentiellen
Geschwindigkeiten (A = 0,5; 3; 6; 10; 12, 15; 20; 23; 25; 30; 35; 40) kontinuierlich
unter Schutzgasatmosphare (Stickstoff) auf RT abgeschreckt. Die Steuerung der
Probentemperatur erfolgte tber ein Thermoelement des Typs S (Pt 10 % Rh — P4,
Temperaturbereich: 0 — 1500°C) der Firma Sensotec, welches reproduzierbar durch
ein PunktschweiBgerat auf der Mitte der Probenflache angebracht wurde. Die relative
Langenanderung der Probe wurde Uber das Quarzmesssystem auf einen linear
variablen Differential- Transformator Gbertragen [44].

Die Messsignale wurden Uber das Softwarepaket WinTA 6.2 dargestellt, um die
kontinuierlichen AbkUhlprozesse und auftretenden Phasenumwandlungen zu
veranschaulichen.

Abbildung 12 zeigt Ausschnitte solcher AbkuUhlkurven beispielhaft mitsamt der
verwendeten Auswertungsmethode anhand der Legierungen W370C bzw. W370D.

Abbildung 12a zeigt eine Abklhlkurve mit einem A-Wert von 0,5. Dort, wo die Kurve
von der angelegten Tangente abweicht ergeben sich die Start- (Ms) und die
Endtemperatur (My) der a' —Bildung. Wird die Probe mit einem gréBeren A-Wert
abgekuihlt (Abbildung 12b A = 40), so kommt es neben der a‘-Umwandlung auch zur
Bainitbildung (Zwischenstufengefige). Es ergeben sich die
Umwandlungstemperaturen Bs bzw. B; (engl.: bainit start/finish temperature,
Bainittemperatur), Ms und M;. Die Abkihlkurve muss um mindestens 50 K zwischen
den Umwandlungspunkten linear verlaufen um einen umwandlungsfreien Bereich zu
besitzen. Andernfalls ware der Wendepunkt der Kurve als Grenze anzusehen und B
gleich Ms.

M

Ms

0.0 50.0 100.0 150.0 200.0 250.0 300.0 350.0 400.0 450.0 500.0 550.0

Temperaturin [°C]

»

Langenanderung in [um]

Q
~——
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Abbildung 12: Abkuhlkurven des Stahl W370C mit A = 0,5 (a) bzw. W370D mit A = 40 (b)

Die einzelnen Abkuhlkurven mit den dazugehdrenden Umwandlungspunkten wurden
mit Hilfe der Software WIinTA 6.2 der Firma Bahr Thermoanalyse GmbH ausgewertet
und flhrten zu den entsprechenden ZTU- Schaubildern (siehe Kapitel 4.4.2).

Fir die ZTU-Schaubilder wurde auBerdem die Harte fir alle Zustande durch eine
Vickershartemessung (HV 10) mit Hilfe eines Harteprifgerats der Firma Zwick nach
der Norm DIN EN ISO 6507 durchgefuihrt. Es wurden pro Probe mindestens drei
Harteeindriicke gesetzt, aus denen der Mittelwert gebildet wurde.

3.3 Mechanische Prifungen

Kerbschlagbiegeversuche

Kerbschlagbiegeversuche dienen zur Bestimmung des Z&higkeitsverhaltens von
Werkstoffen unter mehrachsiger, dynamischer Beanspruchung in Abhangigkeit der
Temperatur. Diese Versuche liefern eine quantitative Aussage Uber das
Sprédbruchverhalten des Werkstoffs und damit Uber deren Widerstandsfahigkeit,
hohe Spannungen durch Verformung abzubauen [43].

Als MaB fiur die Werkstoffzahigkeit gilt hier die Kerbschlagarbeit (A,). Eine weitere
KenngréBe (Ubergangstemperatur Ty) kennzeichnet den sprod/duktil- Ubergang.

Die Durchfiihrung der Kerbschlagbiegeversuche erfolgte nach ASTM E23-07A E1 im
VFP-Priflabor der Firma Bohler Edelstanl GmbH & Co KG mit einem
Pendelschlagwerk, welches Uber ein Arbeitsvermdgen von 300 J verflgt. Bei den
Proben handelt es sich um genormte Normal- Proben mit V-Kerbe, die im vergiteten
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Zustand bei Raumtemperatur geprift wurden. Tabelle 3 gibt Aufschluss Uber den
Warmebehandlungszustand der einzelnen Legierungen:

Tabelle 3: Warmebehandlung der Kerbschlagproben

Hartetemperatur | Anlasstemperatur | Harte
Probenanzanhl _ . .
Ta[in °C] 3x1h, Tt [in °C] | in[HRC]
3 960 560 46,1
W370B 6,
3 960 580 45,6
3 960 560 46,9
W370C
3 960 580 46,2
3 980 560 46,9
W370D
3 980 580 47,9
3 980 560 48,3
W370H
3 980 580 47,8

Wie in Tabelle 3 veranschaulicht, wurden pro Legierung zwei verschiedene
Waéarmebehandlungszustédnde fir je drei Proben eingestellt. Aus den erhaltenen
A,-Werten wurde der Mittelwert gebildet.

Des Weiteren wurde an den geschlagenen Proben eine Hartemessung nach
Rockwell ebenfalls im VFP- Priflabor der Firma Béhler Edelstanl GmbH mit der
Prafnorm EN ISO 6508-1 durchgefihrt. Aus drei erfolgten Harteeindricken wurde
wieder der Mittelwert gebildet und mit den dazugehdrigen Kerbschlagarbeiten (A,)
gegenubergestellt.

3.4 Mikrostrukturelle Charakterisierungsmethoden

3.4.1 Lichtmikroskopie

Lichtmikroskopische Untersuchungen eignen sich zur qualitativen und zur
quantitativen Charakterisierung des Gefliges metallischer Werkstoffe. Dabei wird der
Gefligeaufbau, also die Anordnung, Verteilung, Struktur und GréBe einzelner Phasen
durch die Betrachtung im Auflichtmodus wiedergespiegelt.

Dazu wurden die Proben im vergiteten Zustand mit dem leitenden Einbettmittel
Polyfast der Firma Struers mittels einer Einbettpresse Struers Pronto-Press 20 bei
einem Anpressdruck von 20 kN warm eingebettet.

AnschlieBend wurden die Proben, abhangig vom Oberflachenzustand, mittels Struers
Polierautomat vom Typ TegraPol-31 durch Nassschleifen auf SiC-Papier sowie durch
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Diamantpolieren aufbereitet. Zur Sichtbarmachung der Gefligeausbildung wurde der
Schliff chemisch geéatzt.
Dabei wurden folgende Atzmittel verwendet:

e HNO; (Nital) Atzung
e Kalling 1 Atzung
e Pikrinsdure

Flar die geharteten Geflge wurde ausschlieBlich Kalling 1 verwendet. Kalling 1
besteht aus 33 ml destilliertem Wasser, 33 ml Ethanol, 33 ml Salzsdure und 1,5 ¢
Kupfer(ll)-chlorid. Die Atzzeit betrug jeweils nur 2-3 Sekunden. Die Proben im
verguteten Zustand wurden durch Nital angeétzt. Nital (HNO3) besteht bei dieser
Arbeit aus einer 20 % alkoholischen Salpeterséaure.

Die Pikrinsdure wurde zur Sichtbarmachung der ehemaligen Austenitkbrner im
geharteten Zustand verwendet. Nachdem die Atzung relativ problematisch war und
nicht immer das gewtnschte Ergebnis brachte, wurden die geharteten Proben so gut
wie moglich angeéatzt. AnschlieBend wurden mit Hilfe der Software Analysis Bilder
angefertigt, welche ausgedruckt wurden. Um nun die Korngrenzen besser sichtbar zu
machen, wurden diese handisch mit einem Bleistift nachgezogen. Weiters wurden
die Bilder wieder eingescannt, mit Analysis mafBstabsgetreu kalibriert und dann erst
erfolgte die eigentliche KorngréBenanalyse durch Vermessung der einzelnen Kérner.
Dabei wurde mit der Software ein Raster mit 10 um Abstand Uber das Bild gelegt und
mindestens 150-200 Kdrner vermessen.

3.4.2 Rasterelektronenmikroskopie

Das Rasterelektronenmikroskop gewahrt aufgrund des hohen Auflésungsvermdgens
(~2nm) und der groBen Tiefenscharfe Informationen Uber Struktur und
Oberflachentopographie [45].

Es verflgt Uber einen 5- bis 1000000-fachen VergréBerungsbereich, was einen
groBen Vorteil auf dem Gebiet der Materialuntersuchung und Oberflachenbeurteilung
bringt. Durch einen energiedispersiven Roéntgenspekirometer (EDX) kann die
chemische Zusammensetzung von Gefligebestandteilen ermittelt werden. Durch das
Anregungsvolumen ist die 6rtliche Auflésung flr quantitative Untersuchungen auf
eine GréBe von etwa 1 um begrenzt.

Die in dieser Arbeit vorliegenden Messungen wurden in Zusammenarbeit mit Herrn
G. Hawranek an einem REM der Firma Zeiss, Modell EVO 50 mit LaBg Kathode, am
Department flr Metallkunde und Werkstoffpriifung durchgefihrt. Es wurden von jeder
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Legierung Proben im gehérteten Zustand auf das Vorkommen von Karbiden
untersucht. Diese Untersuchung erfolgte Uber einen Sekundarelektronen- als auch
dber einen Rulckstreuelekironendetektor mit einer Beschleunigungsspannung von
20 kV. Ebenfalls wurde die Karbidzusammensetzung durch eine EDX-Analyse
bestimmt. Um die ZTU-Schaubilder besser zu interpretieren, wurde an den
geharteten Proben eine wellenlangendispersive Réntgenuntersuchung und damit
eine Kohlenstoffanalyse durchgefuhrt.

Auch wurden ausgewahlte Bruchflachen der Kerbschlagbiegeproben analysiert.

Die chemische Zusammensetzung wurde mittels EDX vom Typ Inca Dry Cool der
Firma Oxford Instruments bestimmt. Das REM arbeitete mit einer
Beschleunigungsspannung von 10 kV.

3.4.3 Rontgenbeugungsuntersuchungen

Die Rodntgenbeugung (engl.: X-ray diffraction, XRD) liefert zerstérungsfrei
Informationen Uber den kristallographischen Aufbau des zu untersuchenden
Werkstoffs mit dem Ziel einer qualitativen und quantitativen Phasenanalyse [46,47].
In dieser Diplomarbeit wurden am Department Metallkunde und Werkstoffprifung
Messungen an den geharteten Zustdnden am Rdntgendiffraktometer D500 der Firma
Siemens mit Bragg-Brentano Geometrie durchgefiihrt. Dabei wurde Cu-Ka Strahlung
mit einer Wellenlange von 0,154 nm, ein Kathodenstrom von 25 mA und eine
Beschleunigungsspannung von 40 kV verwendet. Der Winkelbereich betrug
35° < 26hk < 95° und wurde mit einer Schrittweite von 0,02° und einer Haltezeit von
1,2 s gemessen. Zur Kontrolle der Ergebnisse wurde dieselbe Messung im Labor der
Firma Bohler Edelstahl GmbH & Co KG mit Chromstrahlung durchgefihrt.

Die anschlieBende Analyse erfolgte am Auswerteprogramm EVA des Softwarepakets
DIFFRACP"S der Firma Bruker AXS GmbH unter der graphischen Darstellung der
Intensitat der gebeugten Strahlung tGber dem doppelten Bragg- Winkel 26y.

Aus diesem Diffraktogramm ergaben sich durch Ausmessung der Peaklage die
Beugungswinkel Bnq und weiters mit Hilfe des Braggschen Gesetzes die
Netzebenenabstiande dn [48].

Diese Netzebenenabstande wurden unter Zuhilfenahme der ICDD- Kartei (engl.:
international centre for diffraction data) zur Phasenanalyse herangezogen.

Die Bestimmung des RA- Gehalts erfolgte Uber die Integralintensitat der
Beugungslinie, also der Interferenzpeakflache der a- und y- Phase unter
Miteinbeziehung der entsprechenden R- (Intensitats-) Faktoren gemaB ASTM E 975
in Anlehnung an SEP SP-453 [49].
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4 Ergebnisse

In den folgenden Kapiteln wird dargestellt, welche Versuche zur Ermittlung der
geeigneten Hartetemperatur gefihrt haben.

4.1 Phasendiagramme

Um die Léslichkeitsgrenzen der Karbide flr die einzelnen Legierungen festzustellen,
wurde mit der Software Thermocalc jeweils ein Phasendiagramm erstellt. Dies
erfolgte sowohl mit der Datenbank TCFE2 als auch mit der Datenbank TOOLO0S.
Nachdem sich keine wesentlichen Unterschiede durch die Berechnung mit der
Datenbank TOOLO08 zeigten, werden im Folgenden nur die Phasendiagramme mit
der Datenbank TCFEZ2 als Grundlage dargestellt (siehe Abbildung 13-16).

Phasendiagramme Legierung B
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Abbildung 13: Darstellung des Phasendiagrammes tber C-Gehalt der Legierung B durch Berechnung
mit der Datenbank TCFE2
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Phasendiagramme Legierung C
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Abbildung 14: Darstellung des Phasendiagrammes Uiber C-Gehalt der Legierung C durch Berechnung

Phasendiagramme Legierung D

mit Datenbank TCFE2
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Abbildung 15: Darstellung des Phasendiagrammes tber C-Gehalt der Legierung D durch Berechnung

mit Datenbank TCFE2



Ergebnisse 28

Phasendiagramme Legierung H
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Abbildung 16: Darstellung des Phasendiagrammes Uber C-Gehalt der Legierung H durch Berechnung
mit Datenbank TCFE2
Eine Betrachtung der einzelnen Phasendiagramme zeigt, dass die
Léslichkeitstemperatur der Karbide mit steigendem Legierungsgehalt ebenfalls
steigen. Wie bereits im Kapitel 2.3.1 beschrieben, zeigen jene Legierungen welche
einen hohen Anteil an karbidbildenden Legierungselementen (Cr, V, Mo, W, C)
aufweisen, eine  hbhere  Ld&slichkeitstemperatur.  Tabelle 4  zeigt die
Léslichkeitstemperaturen der Legierungen zusammen mit den chemischen
Zusammensetzungen der untersuchten Legierungen verglichen mit den Bohler-

Warmarbeitsstahlen W300 bzw. W303.

Tabelle 4: Zusammenfassung der einzelnen Léslichkeitstemperaturen und chemische
Zusammensetzung der untersuchten Legierungen bzw. der Béhler-Warmarbeitsstahlgiiten W300 und
W303 in Gew.% [12,16,19]

, Ldslichkeitstemperatur
C Mn | Mo Vv Si Cr ]
in [°C]
Legierung B 0,40 | 0,20 | 5,90 975
Legierung C 0,30 | 0,70 | 6,00 970
. 0,30 | 0,60 | 0,80
Legierung D 0,50 | 0,30 | 6,60 990
Legierung H 0,40 | 0,90 | 7,00 1000
W300 0,38 10,40 ( 1,30 | 0,40 | 1,10 | 5,00 1004
W303 0,38 040 2,8 0,55 | 0,4 |5,00 1078
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Es zeigt sich bei 0,3 % Kohlenstoff ein Ubergang vom Zweiphasengebiet FCC_A1#1
(kubischflachenzentrierter Austenit) sowie FCC_A1#2 (kubischflachenzentriertes
MC-Karbid) zum einphasigen Austeniten. Alle M;Cs-Karbide sind also im Bereich der
Austenitisierungstemperatur bereits aufgeldst.

Die Berechnung der Phasendiagramme mit der Datenbank TOOLO8 ergab dieselben
Austenitisierungstemperaturen wie bei TCFE2, jedoch ergab sich ein Unterschied im
Zweiphasengebiet vor der Ubergangstemperatur zum y-Gebiet. Neben dem kubisch,
flachenzentrierten  Austeniten befindet sich kein kubischflachenzentriertes
MC-Karbid, sondern ein M;Cs-Karbid, welches hier im Zweiphasengebiet laut
Thermocalc noch nicht aufgelést ist.

Um die tatsachliche ,Karbidsituation im Ubergangsbereich zu klaren, wurden an
Dilatometerproben (d=4mm, |=10mm) verschiedene Warmebehandlungen
durchgefihrt und anschlieBend im Rasterelekironenmikroskop durch eine EDX-
Analyse untersucht (siehe Kapitel 4.1). Tabelle 5 gibt einen Uberblick Uber die
verwendeten Hartetemperaturen Ta.

Tabelle 5: Angewendete Warmebehandlungen an den Dilatometerproben

Ta [in °C] Haltezeit [in min] | Abschreckparameter A

_ 960 30 0,5
Legierung B 980 30 0,5
1000 30 0,5
. 960 30 0,5
Legierung C 980 30 0,5
1000 30 0,5
- 960 30 0,5

L D ’
egiering 980 30 0.5
- 960 30 0,5

L H :
egiering 980 30 0.5

Nach der erfolgten Warmebehandlung am Dilatometer wurden die Proben flir das
Rasterelektronenmikroskop diamantpoliert und entsprechend gereinigt.

Wie bereits in Kapitel 2.3.1 angesprochen, muss die Hartetemperatur so gewahlt
werden, dass mindestens 1 % der Sekundarhartekarbide unaufgeldst bleibt, um ein
Kornwachstum wahrend der Warmebehandlung zu verhindern.

Es zeigte sich, dass dies bei den Legierungen B und C bei einer Hartetemperatur
von 960°C der Fall war. Bei den Legierungen D und H war dies aufgrund des etwas
erhéhten Legierungsgehalts erst bei 980°C gegeben. Es ist eine fein verteilte
Karbidstruktur zu erkennen. In Abbildung 17a-d ist dies ersichtlich. Aufgrund der
schlechten Qualitat der REM-Bilder wird an dieser Stelle auf die beigelegte CD-Rom
zur digitalen Betrachtung der Abbildung 17a-d verwiesen.
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Legierung B, Ta=960°C Legierung C, Ta= 960°C

c) d)

Legierung D, To=980°C Legierung H, To=980°C

Abbildung 17: REM-Bilder der einzelnen Legierungen bei entsprechender Hartetemperatur

Neben der Bildanalyse wurden die Karbide einer EDX-Analyse unterzogen. Dabei
stellte sich heraus, dass zwei Arten von Karbiden auftraten. Am Bild erscheinen helle

Karbide sowie dunkle Karbide.
In Abbildung 18a-h sind die Unterschiede durch eine EDX-Analyse der Karbide

dargestellt:
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Legierung B, dunkles, vanadinreiches
Karbid

Legierung B, helles, chromreiches
Karbid

d)

Legierung C, dunkles, vanadinreiches
Karbid

Legierung C, helles, chromreiches
Karbid

e)

f)

Legierung D, dunkles, vanadinreiches
Karbid

Legierung D, helles, chromreiches
Karbid
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Legierung H, dunkles, vanadinreiches Legierung H, helles, chromreiches
Karbid Karbid

Abbildung 18: EDX-Analyse der Karbide

Durch die EDX-Analyse der Karbide stellte sich heraus, dass die hellen Karbide
chromreiche Karbide (M;Cs) sind und die dunklen Karbide vanadinreiche Karbide
(MC) darstellen.

Aufgrund der Karbidanalyse, stellt sich die Frage, warum Thermocalc sowohl
Vanadiumkarbide bei Datenbank TCFE2 (FCC_A1#2) anzeigt, aber auch
Chromkarbide bei Datenbank TOOL08 (M-Cs). Eine Antwort gibt vermutlich alleine
die Verwendung von unterschiedlichen Datenbanken zur Berechnung der
Phasendiagramme.

Um zu Uberprifen, ob bei langeren Glihzeiten die Karbidmenge weniger wird,
wurden GlUhversuche bei Haltezeiten von 2h bzw. 5h mit anschlieBender
Olabschreckung durchgefiihrt. Abbildung 19 zeigt, dass die Karbidmengen bei
langeren Glihzeiten abnehmen. Durch eine Bildanalysesoftware wurden die hellen
chromreichen Karbide (M;C3) und die dunklen vanadinreichen Karbide (MC) markiert
und deren Menge bestimmt. Es zeigte sich, dass durch die langeren Glihzeiten die
Menge an Karbiden (MC und M;Cs) kontinuierlich abnehmen jedoch auch bei einer
Gluhzeit von 5 Stunden noch vorhanden waren.
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Abbildung 19: Entwicklung der Karbidmengen (M-Cs; und MC) bei langeren Gliihzeiten. Legierungen
B, C Ta=960°C; Legierungen D, h To=980°C

4.2 KorngroBenanalyse

Nachdem die passenden Hartetemperaturen gefunden wurden, erfolgte eine
Korngr6Benanalyse, um zu Uberprifen, ob die vorliegende KorngréBe den
geforderten Zahigkeitsansprichen entspricht.

Wie bereits unter Kapitel 3.4.1 angesprochen, wurde zur Sichtbarmachung der
Austenitkdrner ein Atzmittel auf Basis von Pikrinsaure verwendet. Die in Kapitel 3.4.1
angefihrte Vorgehensweise brachte folgende in Abbildung 20a-d dargestellten,
bereits modifizierten Schliffbilder
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Leglerung D, Ta= 980°C geharteter Zustand

Leglerung H, TA_ 980°C geharteter Zustand

Abbildung 20: Modifizierte Schliffbilder der Legierungen B, C, D, und H

Nachdem die GréBen der einzelnen Kérner eine groBe Streuung zeigten, erfolgte
nicht die Bildung des arithmetischen Mittelwerts, sondern die Aufstellung von
KorngréBenklassen zu den jeweiligen Legierungen. Abbildung 21a-d stellt die
KorngrdBenklassenverteilung der einzelnen Legierungen dar:

a)

Anzahl der Kbmer Legierung B

2 <4 B <8 <10 <12 <14 <16 <18 <20 <22 <24 <26 <28 >28
KomgroRenklasse [pm]

Anzahl der Kdrner Legierung C

L <4 B <8 <10 <12 <14 <16 <18 <20 <22 <24 <26 <B >2B
KomgrdRenklasse [um]
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Korngré Benklassenverteilung Legierung B KorngrdBenklassenverteilung Legierung C

c) d)
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KorngrdBenklassenverteilung Legierung D Korngrd Benklassenverteilung Legierung H

Abbildung 21: Korngrd Benklassenverteilung der Legierungen B, C, D, und H im gehéarteten Zustand

Aufgrund der schwierigen und unsicheren Auswertung der KorngréBen wurden
zusatzlich zu den Messungen am Department fur Metallkunde und Werkstoffprifung
die KorngréBe auch bei der Firma Bohler Edelstahl GmbH bestimmt. Es erfolgte die
Messung nach der Norm ASTM E112 mit dem Ergebnis KorngréBe = 11 flr alle
Legierungen. Um die KorngrdBe nach ASTM E112 vergleichbar zu machen, erfolgte
eine Umrechnung auf um nach Gleichung 1

G = -3,2877 — 6,6439log(l)  Gig. 1

G...KorngrofRe nach ASTM

I...mean lineal intercept length in [mm]

Durch Umformen von Gleichung 1 auf I und Umrechnung auf um ergab sich fir die
Korngr6Be nach ASTME112 ['=7,1 um. Betrachtet man nun die
KorngréBenklassenverteilungen aus Abbildung 21 so zeigt sich, dass der GroBteil
der Koérner kleiner als 12um ist was mit der Auswertung nach ASTM E112 nicht
Ubereinstimmt. Der Unterschied der beiden Messungen ist auf die in Kapitel 3.4.1
beschriebenen schwierigen Atzbedingungen zuriickzufiihren. Die von Béhler
ermittelte KorngréBe nach ASTM E112 ist fur die geforderten Zahigkeitsanspriche
ausreichend.
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4.3 Harte — Anlass — Kurven

Mit den optimierten Warmebehandlungsparametern erfolgte die Warmebehandlung
mit dem Ergebnis der Harte-Anlass-Kurve (siehe Abbildung 22)

] ] ] ! 1 ]
£z —=— W3708] |
—e— W370C
—&— W370D
50 —y— W370H
g 45
L
5
G
T 40
Hartemittel: Ol
35 J | Austenitisierungstemperaturen:
e Legierung B, C: Tx=960°C
e Legierung D, H: Tp=980°C
30 L] -.J:{d; L L] T T L] L] L T I T T
0 460 480 500 520 540 560 580 600 620 640 660

Anlasstemperatur 3x1h [°C]

Abbildung 22: Harte-Anlass-Kurven der Legierungen B,C,D und H

Wie zu sehen ist, wird die von Seiten der Firma Bdhler Edelstahl GmbH geforderte
Arbeitsharte von 44 HRC (siehe Kapitel 3.1) bis zu einer Anlasstemperatur von
~580°C erreicht. Bei genauer Betrachtung der Harte-Anlass-Kurven ist zu erkennen,
dass die Legierungen C und H den Sekundarhartepeak bereits bei einer
Anlasstemperatur von 500°C erreichen, wohingegen die Legierungen B und C diesen
erst bei 520°C erreichen. Danach fallen die Harten der Legierungen stetig ab, wobei
keine Unterschiede zwischen den Legierungen bestehen.
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4.4 ZTU - Schaubilder fiir kontinuierliche Abkiihlung

4.4.1 Auswertung der Abkiihlkurven

Um den Einfluss des Abkuhlparameters A auf das y-Umwandlungsverhalten zu
bestimmen, wurden bei kontinuierlicher AbkUhlung Dilatometermessungen

durchgeflhrt.

Eine exemplarische Darstellung solcher Abkuhlkurven (siehe Abbildung 23) soll
zeigen wie die Auswertung funktioniert:
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Abbildung 23: Abkihlkurven der Warmarbeitsstahle W370C A = 0,5 a) und W370D A = 40 b)

Den Umwandlungsbeginn stellt immer die Abweichung von der angelegten Tangente
dar. Geht die Abkihlkurve anschlieBend wieder in eine Gerade Uber, so ist der
Umwandlungsvorgang abgeschlossen. Beispielsweise beginnt bei Abbildung 23a die
Bildung von Martensit bei einer Temperatur von 319°C und endet bei einer
Temperatur von 140°C. Es ergibt sich, wie durch die Literatur vorhergesagt, ein
nahezu 100 % martensitisches Geflige.
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Bei Abbildung 23b hingegen zeigt sich aufgrund des hohen Abkulhlparameters eine
bainitische Umwandlung beginnend bei 390°C und endend bei 270°C. Es folgt ein
sogenannter umwandlungstrager Bereich, der mit Beginn der Martensitumwandlung
bei 247°C endet. Die Umwandlung ist mit der Martensitfinishtemperatur bei 150°C
beendet.

Basierend auf das eben erklarte Auswertungsschema erfolgte auch die Auswertung
der restlichen AbkUhlkurven zur Aufstellung der ZTU-Diagramme.

4.5.2 Kontinuierliche ZTU- Schaubilder

Die in  Abbildung24  ermittelten = ZTU-Schaubilder  stellen das vy-
Umwandlungsverhalten der verwendeten Legierungen B, C, D und H dar. Dabei wird
der gesamte technische Bereich an Abkihlgeschwindigkeiten abgedeckt. Das
Geflige bei Raumtemperatur setzt sich abhangig von der Abkihlgeschwindigkeit aus
Martensit bzw. aus Martensit und Bainit zusammen. Am Ende jeder Abklhlkurve ist
der Hartewert nach Vickers (HV10) eingetragen. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit
sind Hartewerte sowie AbkUhlparameter A nochmals in Tabelle 6 dargestellt.
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Abbildung 24: ZTU-Schaubilder der Warmarbeitsstéhle W370B a), W370C b), W370D c), W370H d)

Tabelle 6: Ergebnisse der Vickers-Harteprifung (HV10) bei verschiedenen A- Werten

A 05| 3 6 10 | 12 | 16 | 20 | 23 | 26 | 30 | 35 | 40

W370B HV10 | 603 | 584 | 587 | 551 - | 576 | 540 | 543 | 538 | 537 | 528 | 495
W370C HV10 | 607 | 590 | 583 | 570 | - | 575 | 551 | 534 | 531 | 528 | 526 | 478
W370D HV10 | 618 | 597 | 584 | 575 | 573 | 571 | 577 | 558 | 547 | 541 - | 518
W370H HV10 | 623 | 610 | 606 | 581 | 577 | 540 | 552 | 565 | 549 | 541 | 541 | 521

Die Gegenlberstellung der vier Warmarbeitsstahlgiten (W370B, W370C, W370D
und W370H) in den Abbildung 24a-d zeigt, dass mit zunehmendem Legierungsgehalt
und steigender Austenitisierungstemperatur der Beginn der bainitischen
Umwandlung nach rechts, also zu langeren Zeiten verschoben wird. Der Beginn der
Umwandlung zu Martensit verlagert sich mit steigender Austenitisierungstemperatur
und steigendem Legierungsgehalt nach unten zu niedrigeren Temperaturen.

Bei den Legierungen B und C beginnt die bainitische Umwandlung bereits bei einem
A-Wert < 10. Die Martensitstarttemperatur belauft sich auf 319°C. Bei Betrachtung
der Legierungen D und H verschiebt sich die Ms-Temperatur ein wenig nach unten
auf 312°C (Legierung D) bzw. auf 308°C (Legierung H). Auch die ,Bainithase”
verschiebt sich nach rechts zu einem A-Wert von zirka 12.
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Bei der Betrachtung der Hartewerte aus Tabelle 6 zeigt sich ebenfalls ein
Unterschied zwischen den Legierungen B, C und D, H. Mit zunehmenden A-Werten
nimmt die Harte ab, was mit steigendem Mengenanteil an Bainit erklart werden kann.
Wie in Tabelle 6 zu sehen ist, wurde bei den Legierungen B und C auf eine Messung
mit Abkulhlparameter A =12 verzichtet. Diese Messung war hingegen bei den
Legierungen D und H notwendig, um den tats&chlichen Beginn der Bainitbildung zu
lokalisieren.

4.4.3 Rontgenbeugungsuntersuchungen

Um den bei der Hartung auftretenden Restaustenit zu detektieren, erfolgte Gber
Roéntgendiffraktometrie mittels integrierter Réntgenbeugungsintensitaten der a‘- und
y-Phase eine quantitative Phasenanalyse.

Die verwendeten Messparameter sind unter Kapitel 3.4.3 néher erlautert.

Die unter Cu-Ka- Strahlung auftretenden konstruktiven Interferenzmaxima der
kristallinen a‘- und y- Phase sind in Abbildung 25 dargestellt:
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Abbildung 25: Réntgendiffraktogramme der Legierungen B, C, D und H im gehéarteten Zustand.
Ta =960°C bei den Legierungen B und C bzw. T = 980°C bei den Legierungen D und H

Aus Abbildung 25 sind die relevanten Peak- Positionen fir die Auswertung zu
erkennen:

Io0Om
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(200), bei 50,524°

(220)y bei 74,246°
e (311),bei 90,096°

(211)4 bei 82,335°

(200)q bei 65,023°
Wie in Abbildung 25 zu sehen ist, Uberlappen sich die beiden Maxima der Peak-
Positionen (111), und (110)¢ sodass eine vernunftige Auswertung erschwert wird.
Darum wurde die Phasenanalyse ausschlieBlich an den anderen auftretenden
Maxima durchgeflhrt.
Es wurden die integrierten Intensitdten der a‘- und der y- Phase abziglich des
Untergrundsignals bestimmt, da eine direkte Proportionalitdt zwischen Peakflache
und Volumenanteil der Phasen besteht.
Die Auswertung erfolgte mittels der Datenanalysesoftware OriginPro 9 der OriginLab
Korporation, Massachusetts, USA. Dabei wurde ein nichtlinearer Kurvenfit auf Basis
der Pseudo Voigt 1- Peakfunktion angewandt. Die anschlieBende Integration unter
Einbindung der R-Faktoren [49] ergab den Restaustenitanteil.
Zur Kontrolle der Berechnung flihrte die Firma Bdéhler Edelstahl GmbH ebenfalls eine
Restaustenitmessung durch, allerdings mit Chrom-Strahlung.
Tabelle 7 stellt die ermittelten Restaustenitmengen dar.

Tabelle 7: Restaustenitanteil der Legierungen B, C, D, und H im geharteten Zustand; *) Messung am
Department fiir Metallkunde und Werkstoffpriifung **) Messung in der Firma Bohler Edelstahl GmbH &

Co KG
Restaustenitanteil* | Restaustenitanteil*™ | Martensitstarttemperatur
in [%] in [%] in [°C]
Legierung B 3,9 3,204 319
Legierung C 4,3 3,6 +0,4 319
Legierung D 5,8 42+1,0 312
Legierung H 6,5 5,7+05 308

Betrachtet man die Restaustenitanteile aus Tabelle 7 so fallt auf, dass sowohl bei der
Messung am Department fir Metallkunde und Werkstoffprifung als auch bei der
Bbéhler-Messung die Tendenz zu hdheren Restaustenitanteilen bei fallenden
Martensitstarttemperaturen geht. Der Unterschied der einzelnen Werte ist auf die
héndische Peakvermessung am Department far Metallkunde und Werkstoffprifung
gegenuber einer softwareunterstitzten Vermessung bei Bohler zurtickzufihren.
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4.5 Kerbschlagbiegeversuche

Nachdem im Praxiseinsatz Druckgussformen verschiedensten
Beanspruchungszustanden ausgesetzt sind, erfolgten Kerbschlagbiegeversuche der
verguteten Proben bei Raumtemperatur.

Im Folgenden sind fir jede Legierung Av-T-Diagramme dargestellt, wobei hier die
Temperatur T auf der Abszisse als Anlasstemperatur (Tt) zu verstehen ist (siehe
Abbildung 26a-d).
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Abbildung 26: Kerbschlagarbeit bei Raumtemperatur in Abhangigkeit der Anlasstemperatur der
untersuchten Warmarbeitsstahle W370B, W370C, W370D und W370H

Bei Betrachtung der Diagramme in Abbildung 26 fallt auf, dass bei jeder Legierung
die Kerbschlagarbeit mit steigender Anlasstemperatur steigt und die Harte geman
Harte-Anlass-Diagramm (siehe Kapitel 4.3, Abbildung 22) sinkt. Die hdchste
Kerbschlagarbeit bei Anlasstemperatur 560°C verzeichnet Legierung B, gefolgt von
Legierung H, D und C in geschriebener Reihenfolge. Wie eben erwéhnt, steigt die
Kerbschlagarbeit mit steigender Anlasstemperatur, wobei bei Tt = 580°C nun die
Legierung D den héchsten Wert einnimmt, gefolgt von Legierung B sowie H und C.
Legierung D zeigt auch die gréBte Steigung zwischen den zwei verwendeten
Anlasstemperaturen. Tabelle 8 zeigt die erreichten Kerbschlagarbeiten sowie die
Harten der einzelnen Legierungen.
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Tabelle 8: Gegenlberstellung der Kerbschlagarbeiten und Harten bei T+ = 560°C und T+ = 580°C

Anlasstemperatur | Kerbschlagarbeit Harte in
Trin [°C] Ay in[J] [HRC]
560 12,7 46,1
Legierung B
580 14,3 45,6
560 7,0 46,9
Legierung C
580 9,7 46,2
560 9,3 46,9
Legierung D
580 15,0 45,1
560 10,7 48,3
Legierung H
580 13,0 45,2
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5 Diskussion der Ergebnisse

In den folgenden Unterkapiteln erfolgt eine genaue Diskussion der einzelnen
Ergebnisse aus den Kapiteln 4.1 bis 4.5 sowie ein Vergleich zum Boéhler
Warmarbeitsstahl W300.

5.1 Phasendiagramme und REM-Untersuchungen als Grundlage fiir die
Warmebehandlung

Der Ausgangspunkt far alle weiteren Versuche war die Erstellung der
Phasendiagramme  (sieche  Abbildung 13-16) der vier untersuchten
Warmarbeitsstédhle. Es zeigte sich ein Anstieg der L&slichkeitstemperaturen von
Legierung B bis H. Dieser Umstand ist mit dem steigenden Anteil an
Legierungselementen zu belegen. Der Bohler Warmarbeitsstahl W300
(X 38 CrMoV5-1, siehe Abbildung 9a) zeigt eine Léslichkeitstemperatur von 1004°C.
Der Unterschied zu den Legierungen B, C, D und H liegt im Molybdangehalt, welcher
um 0,5 % niedriger ist als beim W300 [16,19].

Wie in Kapitel 4.1 beschrieben, weichen die Ergebnisse der Phasendiagramme von
den Ergebnissen aus den REM-Untersuchungen ab. Weder eine Berechnung mit
der Datenbank TCFE2 noch mit TOOLO8 spiegeln die Bilder der REM-
Untersuchungen wider. Es zeigt sich, dass sowohl Chromkarbide als auch
Vanadinkarbide bei den verwendeten Hartetemperaturen (siehe Abbildung 22) und
Gluhzeiten vorhanden sind, welche jedoch bei verldngerten Glihzeiten deutlich
abnehmen (siehe Abbildung 19). Nachdem Phasendiagramme sogenannte
Gleichgewichtsdiagramme sind, befinden sich die durchgefihrten Glihversuche
anscheinend noch im Ungleichgewicht, was die Abweichung der aufgestellten
Phasendiagramme belegen wirde [48]. Das Zweiphasengebiet im W300 (siehe
Abbildung 9a) besteht vor der Léslichkeitstemperatur aus Austenit und MC-Karbiden
[16].

5.2 Interpretation der Harte - Anlass - Kurven

Als aufgrund der Phasendiagramme sowie der REM-Untersuchungen die
Hartetemperaturen feststanden, erfolgten Warmebehandlungen zur experimentellen
Ermittlung der Anlasstemperatur.

Die Warmarbeitsstéhle zeigen aufgrund von Ausscheidungsprozessen wahrend des
Anlassens sogenannte Sekundarhartemaxima (siehe Kapitel 2). Verantwortlich daftrr
sind die Mengen an karbidbildenden Elementen Cr, Mo und V. Die untersuchten
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Legierungen zeigen in ihrer chemischen Zusammensetzung neben Chrom- und
Vanadium- auch im Siliziumgehalt Unterschiede (siehe Tabelle 2). Dies spiegelt sich
auch bei der Betrachtung der Harte-Anlass-Kurven (siehe Abbildung 22) wider.
Legierung H zeigt aufgrund des hdchsten Chrom- und Siliziumgehalts auch das
héchste Sekundarhartemaxium. Genau das Gegenteil ist bei Legierung B (niedrigster
Chromgehalt) zu beobachten. Dieses Verhalten zeigt sich ebenfalls bei
gebrauchlichen Warmarbeitsstahlgiten in [15] sowie in den Versuchen aus [22] und
[17]. Die Auspragung des Sekundéarhartemaximums ist hingegen nicht so deutlich zu
erkennen. Dies kann mdglicherweise auf die karbidbildenden Legierungselemente
Molybdén und Vanadium zurlckgefuhrt werden, welche im Vergleich zu den in
Kapitel 2.2 beschriebenen Warmarbeitsstahlen deutlich abgesenkt sind. Bei
Betrachtung der Ansprunghérte zeigt sich der aus [15] und [50] bekannte
Zusammenhang zur Austenitisierungstemperatur der besagt, dass bei erhdhter
Hartetemperatur auch die Ansprungharte einen Anstieg zeigt. Treten erhdhte
Mengen Restaustenit beim Héarten auf, so verringert sich die Ansprungharte, da der
Austenit weicher als der Martensit ist. Die Legierungen C und H weisen im Vergleich
zu den anderen beiden Legierungen einen héheren Siliziumgehalt auf, was an den
héheren Harten durch Mischkristallverfestigung, bis zu einer Anlasstemperatur von
520°C, zu sehen st Des weiteren ist auch eine Verschiebung des
Sekundarhartemaximums zu geringeren Anlasstemperaturen bei den Legierungen C
und H zu bemerken, was ebenfalls auf den erhéhten Siliziumgehalt zurlckzufihren
ist [15,17,21].

Ein Vergleich zum W300 ist hier nur bedingt méglich, da die empfohlene
Hartetemperatur die bei dieser Arbeit verwendeten mit 1020°C Gbertrifft und so einen
Vergleich der Legierungen erschwert. Vergleicht man die erreichbare Harte so zeigt
sich nach [19] ein deutlich héherer Wert, namlich ~56 HRC (2 x2 h Anlassen,
Tt =500°C), als bei den untersuchten Legierungen. Auch der héhere Gehalt an
Molybdan welcher das Gitter zuséatzlich aufweitet und so die Festigkeit erhdht, ist bei
den bei dieser Arbeit verwendeten Legierungen nicht vorhanden [19]. Jedoch zeigt
ein Vergleich zu verschiedenen Warmarbeitsstahlgiten aus [15], dass der
charakteristische Verlauf der Harte-Anlass-Kurven der untersuchten Legierungen
ahnlich dem Verlauf gebrauchlicher Warmarbeitsstahlgiten ist.

5.3 Interpretation des Restaustenitgehaltes

Das Ergebnis (siehe Kapitel 4.4.3) zeigt, dass die Martensitstarttemperatur bei
Legierung B und C am héchsten ist und bei den Legierungen D und H deutlich
absinkt (siehe Tabelle 7). Dies ist ebenfalls auf die chemische Zusammensetzung
und auf die gewahlte Austenitisierungstemperatur (Legierung B bzw. C = 960°C und
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Legierung D bzw. H = 980°C) zuriickzuflihren. Die Legierungselemente Chrom und
Vanadium aber auch eine erhdhte Austenitisierungstemperatur, senken die
Ms-Temperatur [19]. Die Legierungen D und H und besitzen den héchsten Anteil an
Chrom und Vanadium. Deswegen ist auch dort die Martensitstarttemperatur am
niedrigsten und der Restaustenitanteii am hochsten. Nach dem der
Restaustenitanteil mit der Martensitstarttemperatur einhergeht, bestatigte sich auch
der niedrigste RA-Anteil bei Legierung B. Der Unterschied der gemessen Werte am
Department fir Metallkunde und Werkstoffprifung und bei der Firma Bohler
Edelstahl GmbH ist damit zu erklaren, dass die Peaks am Department flr
Metallkunde und Werkstoffprifung handisch ausgewertet wurden und bei der Firma
Bohler Edelstahl GmbH & Co KG die Auswertesoftware TOPAS verwendet wurde.
Die detektierten Restaustenitmengen nach [19] zeigen, dass beim W300 im
geharteten Zustand (A =0,6) kein Restaustenit nachgewiesen werden kann. Je
langsamer die Abkuhlgeschwindigkeiten werden desto mehr Restaustenit wird
nachgewiesen (RA =27 % bei A =50). Dieser Umstand ist auf die Zunahme der
Intensitat der y-Peaks zurtckzufihren. Bei Abkuhlgeschwindigkeiten A > 50 sinken
die RA-Mengen wieder.

5.4 Interpretation der ZTU-Schaubilder

Durch die unterschiedliche chemische Zusammensetzung der einzelnen Legierungen
und aufgrund der zwei verschiedenen Hartetemperaturen gab es in der
Gefligeentwicklung merkliche Unterschiede.

Bei den Legierungen D und H (siehe Abbildung 24c-d) tritt die Bainitbildung erst bei
langsameren  Abkuhlgeschwindigkeiten ein. Dies ist auf den ho6heren
Legierungsgehalt dieser Legierungen gegentber den Legierungen B und C (siehe
Abbildung 24a-d) zu begrinden. Wie in Kapitel 2.2 bereits erldutert verschiebt vor
allem das Legierungselement Chrom die Bainitbildung zu langeren Zeiten und es
kann auch bei langsameren Abklhlgeschwindigkeiten 100% Martensit erreicht
werden [15,16,22]. Auch der erhdhte Siliziumgehalt, vor allem in Legierung H, ist fur
eine verzdgerte Bainitbildung entscheidend [17]. Die verzbgerte Bainitbildung bei den
Legierungen D und H im Vergleich zu B und D ist generell durch die im y-Michkristall
gelbésten Legierungselemente begrindet. Sie verhindern die Diffusion der interstitiell
gelésten C-Atome und erniedrigen so die kritische Abkuhlgeschwindigkeit.
Infolgedessen erhdhen sich die Einhartetiefe und die Durchhartbarkeit gréBerer
Blockabmessungen [19].

Die Ms-Temperatur ist nicht von der Abklhlgeschwindigkeit abhdngig, wohl aber von
der chemischen Zusammensetzung. Dies zeigt sich auch bei der Betrachtung der
vier ZTU-Schaubilder. Durch den erhdéhten Legierungsgehalt erhéht sich auch die y-
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Stabilitdt. Um nun o', also Martensit, zu bilden wird eine gréBere Unterkiihlung
bendtigt. Also verschiebt sich die Ms-Temperatur zu tieferen Temperaturen [51].
Neben der chemischen Zusammensetzung zahlt die Austenitisierungstemperatur zu
den wichtigsten EinflussgroBen. Grundsatzlich ist es so, dass je hdher die
Austenitisierungstemperatur gewahlt wird, desto hoher auch der geldste Anteil an
Karbidbildner und Kohlenstoff im y-Mischkristall ist. Dieser Umstand erhéht die y-
Stabilitat [34].

Des Weiteren verschiebt eine Erhéhung der Austenitisierungstemperatur die Bildung
von Zwischenstufengefliige zu langeren Zeiten wie Versuche aus [52] bestétigen.
Neben der chemischen Zusammensetzung der untersuchten Legierungen kann dies
mit ein Grund daflr sein, dass die Legierungen D und H erst bei langsameren
Abkuhlgeschwindigkeiten Zwischenstufengeflige bilden.

Des  Weiteren sollte sich die  KorngréBe  durch  eine  erhdhte
Austenitisierungstemperatur vergréBern. Dies ist, durch eine KorngréBenanalyse
(siehe Kapitel 4.2) bestatigt, nicht eingetreten. Die KorngréBe ist bei jeder Legierung
gleich. Das heiB3t der geringe Unterschied der Austenitisierungstemperatur hat auf
die KorngréBe anscheinend keinen Einfluss.

Ein Vergleich mit verschiedenen Warmarbeitsstahlgiten aus [15] spiegelt den
Einfluss der Legierungselemente der untersuchten Legierungen wider. Vergleicht
man die untersuchten Legierungen mit dem W300 so zeigt sich, dass beim W300
das letzte Mal bei A = 12 reiner Martensit auftritt. Jedoch ist ein Vergleich zu den in
dieser Arbeit aufgenommenen ZTU-Schaubildern schwierig da die ZTU-Schaubilder
aus [19] mit Ta = 1020°C aufgenommen wurden.

5.5 Interpretation der Kerbschlagversuche

Um die Zahigkeit der verwendeten Legierungen darzustellen, wurden
Kerbschlagbiegeversuche (siehe Kapitel 4.5, Abbildung 26a-d) bei Raumtemperatur
durchgefuhrt. Eine Interpretation der Ergebnisse Iasst sich aufgrund der chemischen
Zusammensetzung durchfihren. Nach [53] wirken sich besonders die
Legierungselemente Silizium (Mischkristallverstiger) und Chrom negativ auf die
Kerbschlagzéhigkeit aus. Hingegen bewirken die Elemente Vanadin und Molybdan
eine Erhdhung der Kerbschlagzahigkeit. Bei Betrachtung der Diagramme aus Kapitel
4.5 macht sich das auch bemerkbar. Bei Betrachtung der Legierung C zeigt sich,
dass aufgrund des hohen Siliziumgehalts und des niedrigsten Vanadiumgehalts auch
die Kerbschlagarbeit am niedrigsten ist. Auch bei Legierung B (Tt= 560°C) Iasst sich
der Einfluss der Legierungselemente gut zeigen. Die Elemente Silizium und Chrom
sind hier am niedrigsten, deshalb ist die Kerbschlagzdhigkeit auch am hdéchsten.
Versuche mit erh6htem Siliziumgehalt bestatigen dieses Verhalten [17]. Auch der
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Einfluss des Chroms wird in der Literatur bestatigt. In [22] zeigen die
Versuchslegierungen  mit  erhéhtem  Chromgehalt  deutlich  schlechtere
Zahigkeitseigenschaften. Die durch Chrom gebildeten Karbide M;C3; sowie Mx3Ce
kénnen sich an den Korngrenzen anlagern und kénnen so zu einer Verschlechterung
der Kerbschlagzahigkeit fihren [20].

Neben der chemischen Zusammensetzung der einzelnen Legierungen sind auch
andere Faktoren fur eine sachliche Beschreibung der gemessenen
Kerbschlagarbeiten zu nennen. Der in [25] beschriebene Zusammenhang von
Austenitisierungstemperatur und Kerbschlagarbeit (hGhere
Austenitisierungstemperatur — geringere  Kerbschlagarbeit) kann bei den
untersuchten Legierungen nicht nachgewiesen werden. Jedoch steigt die
Kerbschlagzahigkeit mit steigender Anlasstemperatur wie in [25] an. Auch das
Glihgefiige kann aufgrund von Seigerungszeilen oder zeilig angeordneten
eutektischen Karbiden das VerglUtungsgeflge verandern und so die
Zahigkeitseigenschaften verschlechtern [26]. Auch muss der Hartewert bei der
betreffenden Anlasstemperatur bericksichtigt werden. Es zeigt sich, dass jene
Legierungen mit niedriger Harte auch die héchste Zahigkeit besitzen und umgekehtrt.
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6 Zusammenfassung

Im Druckgussbereich kommen immer grdoBere Werkzeugabmessungen zum Einsatz,
wobei die heute eingesetzten Druckgussformen schon ein sehr hohes Leistungsniveau
erreicht haben. Neben einer guten Festigkeit sollten ebenfalls gute Zahigkeitswerte
erreicht werden. Aus diesem Grund wurden mehrere Legierungskonzepte zur
Realisierung dieser Forderungen verfolgt. Neben den bereits erwahnten Eigenschaften
sollten diese neuartigen Legierungen eine gute Durchvergitbarkeit aufweisen und
gleichzeitig kostengtinstig sein. Typische Anwendungen dieser Warmarbeitsstahle sind
Druckgussformen fur Strukturbauteile in der Automobilindustrie. Ziel der vorliegenden
Arbeit war es, an vier entwickelten Warmarbeitsstahlen eine
Eigenschaftscharakterisierung durchzufihren und die Ergebnisse mit heute
gebrauchlichen Warmarbeitsstahlen zu vergleichen. Um die vier Legierungen zu
charakterisieren, erfolgte die Erstellung von Héarte-Anlass-Kurven. Die dazu notwendigen
Warmebehandlungsparameter wurden zuvor mittels Abschreckversuchen am
Dilatometer, Karbidanalysen sowie KorngréBenanalysen bestimmt. Ebenfalls erfolgte die
Aufnahme von vier ZTU-Schaubildern, um die Phasenumwandlung zu eruieren. Zur
Beurteilung der Zahigkeit wurden Kerbschlagbiegeversuche an bereits vergUteten
Proben durchgeflhrt. Es zeigte sich, dass die Ergebnisse anhand der chemischen
Zusammensetzung erklart werden konnten. Dies zeigte sich schon bei der Wahl der
geeigneten Hartetemperatur und anschlieBend bei der Betrachtung der Harte-Anlass-
Kurven. Abhangig von der Legierungszusammensetzung war die Lage und Hbéhe des
Sekundarhartepeaks sowie die Hartetemperatur verschieden. Auch die Ergebnisse der
ZTU-Schaubilder zeigten, dass mit héherem Legierungsgehalt die Bainitumwandlung zu
langeren Abkuhlzeiten verschoben wird.



Literaturverzeichnis 50

7

10.

11.

12.

13.

14.

15.

Literaturverzeichnis

Bohler Edelstanhl, "Bbhler Warmarbeitsstéahle", http://www.bohler-
edelstahl.com/files/BWO15DE.pdf, Mai 2013.

Bohler Edelstahl, "BOHLER Werkzeugstdhle fir die Druckgussindustrie,
Technische Details",

http://www.bohler-edelstahl.com/files/BW020DE Techn Details.pdf.,Mai 201 3.
Schindler A., " Formstahlbedarf und Qualitatskriterien der Warmarbeitsstahle
X38CrMoV5 1 und X40CrMoV5 1 im Einsatz beim Aluminium-DruckgieBen",
Dissertation, Montanuniversitat Leoben, 1981, S.73.

Bohler Edeltahl, "Werkzeuge flur die Druckgiessindustrie", htip://www.bohler-
edelstahl.com/files/BW020DE Werkzeugstaehle fuer die Druckgiessindustri

e.pdf., Mai 2013.

Bdhler Edelstahl, "Produktdatenblatt W400", http://www.bohler-
edelstahl.com/files/W400DE.pdf., Mai 2013.

Roberts G., Krauss G., Kennedy R., "Tool Steeles", 5th edition, ASM
International, 1998.

Houdremont E., "Handbuch der Sonderstahlkunde" 3. Auflage Band 1, Verlag
Stahleisen, 1956.

Siller 1., "Temperaturwechselprifung von Warmarbeitsstédhlen mittels gepulster
Laserstrahlung", Dissertation, Montanuniversitat Leoben, 2003, S.55ff.

Ernst G., " Werkstoffwahl und Prozessfihrung fur  das
Laserauftragsschweissen  metallischer ~ Dauerformen  im  Aluminium
Druckguss", Dissertation, Montanuniversitat Leoben, 2002, S.76ff.

Schruff 1., "Special hot-work tool steels for die cast structural components of
passenger cars", Proceedings of the 9th international tooling conference,
Montanuniversitat Leoben, 2012, S.191.

Bohler Edelstahl, "BOHLER Werkstoffdatenblatt X 38 CrMoV 5-1, BOHLER
Werksbezeichnung W300", August 2013.

Bohler Edelstahl, "BOHLER Werkstoffdatenblatt X 38 CrMoV 5-3, BOHLER
Werksbezeichnung W303", August 2013.

Bohler Edelstahl, "BOHLER Werkstoffdatenblatt X 40 CrMoV 5-1, BOHLER
Werksbezeichnung W302", August 2013.

Bohler Edelstahl, "BOHLER Werkstoffdatenblatt X 32 CrMoV 3-3, BOHLER
Werksbezeichnung W320", August 2013.

Schruff I., " Zusammenstellung der Eigenschaften und WerkstoffkenngréBen
der Warmarbeitsstédhle X38 CrMoV 5-1 (Thyrotherm 2343), X40 CrMoV 5-1
(Thyrotherm 2344), X32 CrMoV 3-3 (Thyrotherm 2365) und X38 CrMoV 5-3




Literaturverzeichnis 51

16.

17.

18.

19.

20.

21.

22.

23.

24.

25.

26.

27.

28.

29.

(Thyrotherm 2367).", Thyssen Edelstahl Technische Berichte, Band 15, 1989,
S.70.

Caliskanoglu Z.D., " Einfluss der Legierungslage auf das Anwendungspotential
temperaturwechselbeanspruchter Warmarbeitsstahle", Dissertation, Materials
Center Leoben, 2002, S.51ff.

Haberling E., "Beitrag zum EinfluB von Silizium auf die Eigenschaften des
Warmarbeitsstahles X 32 CrMoV 3 3 (Thyrotherm 2365)." Thyssen Edelstahl
Technische Berichte, Band 1, 1975, S.162ff.

Csanyi Th., "Einfluss der Legierungselemente auf die bainitische Umwandlung
von Warmarbeitsstéahlen", Diplomaarbeit, Montanuniversitat Leoben, 2008.
Mayer S., "Einfluss einer bainitischen martensitischen Mikrostruktur auf die

mechanischen Eigenschaften von Warmarbeitsstahlen.", Dissertation,
Montanuniversitat Leoben, 2009.
Wurmbauer H., " Kurzzeitkriechverhalien von Warmarbeitsstahlen",

Dissertation, Montanuniversitidt Leoben, 2010, S.6ff.

Delanges D., Lamesle P., Mathon M. H., Mebarki N., Levailant C., " Influence
of Silicon content on the precipitation of secondary carbides and fatigue
proberties of a 5% Cr tempered martensitic steel", Materials Science and
Engeneering, A394, 2005, S.435ff.

Gumpel P., "EinfluB erhdéhter Chromgehalte aud die Eigenschaften des
Warmarbeitsstahles X 38 CrMoV 5-1 (Thyrotherm 2343).", Thyssen Edelstahl
Technische Berichte, Band 5, 1979, S.102ff.

Haberling E., Schruff I., " Austauschbarkeit von Chrom durch Mangan in dem
Warmarbeitsstahl X 40 CrMoV 5-1", Stahl und Eisen, Band 107, 1987, S.231ff.
GUmpel P., Hellmonds H.W., Hoock M., "Karbidausscheidungen in dem
Warmarbeitsstahl X 38CrMoV 5-1", Thyssen Edelstahl Technische
Berichte, Band 11, 1985, S.143ff.

Fuchs K. D., Haberling E., Rasche K., "Gefligeausbildung und technologische
Eigenschaften von Warmarbeitsstahlen fir DruckgieBformen ", Thyssen
Edelstahl  Technische Berichte, Band 15, 1989, S.54ff.

Haberling E., Berns H., WendI F., " Einfluss des Glihgefliges auf die Z&higkeit
von Warmarbeitsstahlen", Thyssen Edelstahl  Technische Berichte,
Band 11, 1985, S.150ff.

Liedtke D., "Wé&rmebehandlung von Stahl - Harten, Anlassen, Vergiiten,
Bainitisieren", Stahl-Informations-Zentrum, Disseldorf, 2005.

Roche O, Sandberg O., Yucel O., "Heat treatment of hot work tool steels in
vacuum furnaces" , Proceedings of the 5th International Conference on
Tooling., Leoben, 1999.

Schumann H., "Metallographie", Deutscher Verlag fir Grundstoffindustrie, 13.
Auflage, 1991.



Literaturverzeichnis 52

30.

31.
32.

33.

34.

35.

36.

37.
38.

39.

40.

41.

42.

43.

44,

45.

46.

Merkel M., Thomas K.H., "Taschenbuch der Werkstoffe", Leipzig im Carl-
Hanser Verlag, 5. Auflage, 2000.

Behrens B.-A., Doege E., "Handbuch Umformtechnik", Springer Verlag, 2010
Véhringer O., Macherauch K.E., "Struktur und mechanische Eigenschaften
von Martensit", Harterei technische Mitteilungen, 1977, S.153ff.

Porter D.A., Easterling K.E., "Transformation in Metals and Alloys.",
Cheltenham, Band 2, 2001

Rajan T.V., Sharma C.P., Sharma A.K., "Heat Treatment - Principles and
Techniques, Hall of India Pvt., New Delhi, 2004

Krauss G., " Martensite in steel: strength and structure”, Materials Science and
Engineering, A273-275, 1999, S.40ff.

Ishiga K. " Calculation of the effect of alloying elements on the Ms temperature
in steels", Journal of Alloys and Compounds, 220, 1995, S.126ff.
Bargel H.J., Schulze G., "Werkstoffkunde", Springer Verlag, 10. Auflage, 2008

Fischmeister H.F., Karag6z S., Andren H.O., " An atom probe study of
secundary hardening in high speed steels", Acta Metallurgica, Band 36,
S.817ff.

Karagéz S., Fischmeister H. F., Andren H. O., Gunang-jun
Cai, " Microstructural changes during overtempering high- speed steels,
Metallurgical Transactions A., Band 23, 1992, S1631ff.

Ebner R., Leitner H., Caliskanoglu D., Marsoner S., Jeglitsch F., " Methods for
characterising the precipitation of nanometer-sized secondary hardening
carbides and related effects in tool steels", Zeitschrift fur Metallkunde", Band
92, 2001, S.820ff.

Rong W., Dunlop G., "The crystallography of secondary carbide precipitation
in high speed steel", Acta Metallurgica, Band 32, 1984, S.1591ff.

Shansky D.V., Inden G., "Phase transformation in Fe-Mo-C and Fe-W-C
steels. The structural evolution during tempering at 700°C", Acta Materialia,
Band 47, 1997, S.2861ff.

Heine B., "Werktoffprifung - Ermittlung von Werktoffeigenschaften", Carl-
Hanser-Verlag, Leipzig, 2003.

Mohapatra G., Sommer F., Mittermeijer E.J., " Calibration of a quenching and
deformation differential dilatometer upon heating and cooling: Thermal
expansion of Fe and Fe—Ni alloys.", Thermochimica Acta, Band 453, 2007,
S.31-41.

Reimer L. "Scanning Electron Microscopy - Physics of Image Formation and
Microanalysis", 2. Auflage, Springer Verlag, 1998.

Hornbogen E., Warlimont H., "Metallkunde - Aufbau und Eigenschaften von
Metallen und Legierungen", 4. Auflage, Springer Verlag, Berlin, 2001.



Literaturverzeichnis 53

47.

48.

49.
50.

51.

52.

53.

SpieB L., Schwarzer R., Behnken H., Teichert G., "Moderne Réntgenbeuung -
Réntgendiffraktometrie fir Materialwissenschaftler, Physiker und Chemiker",
Teubner Verlag/ GWV Fachverlag GmbH, Wiesbaden, 2005.

Gottstein G., "Physikalische Grundlagen der Materialkunde", Springer Verlag,
Aachen, 2001.

Jatczak C.F., Larson J.A., Shin S.W., "SAE Special Publications 453" 1980
Leskovsek V., Sustarsic B., Jutrisa G., "The influence of the austenitizing and
tempering temperature on the hardness and fracture toughness of hot-worked
H11 tool steel.", Journal of material processing technology, Band 178, 2006,
S328-334.

Schulze G., "Die Metallurgie des SchweiBens, 3. Auflage, Springer Verlag,
Berlin, 2004.

Krainer E., Schindler A, Kulmburg A., Hutterer K., " Gitemerkmale von
Warmarbeitsstahlen fir die DruckguB- und StrangpreB-Industrie.", Metall,
Band 29, 1975, S.487-492.

Bohler Edelstahl, "Bohler Edelstahl-Handbuch", Kapfenberg



	1Deckblatt
	2Eidesstattliche Erklärung
	3Danksagung
	4Inhaltsverzeichnis
	5Abkürzungsverzeichnis
	6Einleitung
	7Theoretische Grundlagen
	8Experimentelles
	9Ergebnisse
	10Diskussion der Ergebnisse
	11Zusammenfassung
	12Literaturverzeichnis

